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Titre : Interaction chimique à haute température entre les matériaux absorbants et le corium lors d’un 

accident grave dans un réacteur RNR-Na  
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Lors d’un accident grave dans un réacteur à neutrons 

rapides refroidi au sodium (RNR-Na), le combustible 

nucléaire (U,Pu)O2 peut réagir avec la gaine en acier et le 

matériau absorbant (B4C) pour former un mélange 

partiellement ou totalement fondu, appelé « corium ». 

L’objectif de la thèse est d’étudier les réactions chimiques 

menant et les mécanismes de formation du corium par une 

approche thermodynamique sur le système prototypique 

(Pu – U – O – Fe – Cr – Ni – B – C). La démarche utilisée dans 

la thèse est basée sur la méthode CALPHAD qui permet de 

modéliser les propriétés thermodynamiques et les 

équilibres de phase de ce système complexe à partir de 

données expérimentales et de calcul. La base de données 

TAF-ID a été utilisée. 

Les interactions chimiques à haute température dans les 

systèmes (U,Pu)O2 – acier – B4C et UO2 – acier – B4C ont été 

étudiées par des traitements thermiques à 1923 K et 2173 

K. Dans cette gamme de température le combustible oxyde 

est en contact avec une phase liquide métallique issue de 

la fusion du mélange acier-B4C. Une réaction de carbo-

réduction de l’oxyde par le carbone dissout dans la phase 

liquide se produit. Cette réaction mène à la production de 

CO(g) et à la dissolution d’une faible fraction d’U et de Pu 

dans la phase liquide métallique. Des mesures de 

spectrométrie de masse à haute température sur les 

systèmes (U,Pu)O2 – Fe – B4C et PuO2 – Fe – B4C ont 

confirmé le relâchement de principalement CO(g), mais 

aussi de CO2(g) et BO(g), pendant la réaction, prédit par le 

calcul thermodynamique. Ces essais ont aussi montré une 

influence de la teneur en Pu du combustible sur la réaction 

de carbo-réduction. L’augmentation de la teneur en Pu 

tend à augmenter le potentiel d’oxygène du combustible 

et donc à favoriser la réduction de l’oxyde par carbo-

réduction. Enfin, un essai par chauffage laser sur le système 

(U,Pu)O2 – B4C dans le dispositif RADES a montré que la 

réaction de carbo-réduction se produit même dans ces 

conditions de cinétique très rapide. 

L’analyse détaillée de la microstructure des échantillons 

a montré la formation de nombreuses phases lors de la 

solidification de la phase liquide métallique. La présence 

des borures mixtes du type (Fe,Cr)Bx et U(Fe,Ni)yBx n’était 

pas prédite par les calculs avec la TAF-ID car les systèmes 

ternaires Cr – Fe – B et U – Fe – B n’étaient pas modélisés. 

La modélisation des systèmes ternaires B – Cr – Fe et B – 

Fe – U a donc été effectuée avec la méthode CALPHAD. 

Pour cela, chaque système a fait l’objet d’une étude 

spécifique pour compléter les données de la littérature. 

Des données de diagramme de phase ont été mesurées 

sur le système B – Cr – Fe par des essais d’analyse 

thermique et des traitements thermiques. Pour le 

système B – Fe – U, les propriétés thermodynamiques des 

composés ternaires ont été déterminées par des calculs 

DFT couplés à un modèle quasi-harmonique. Avec la 

prise en compte de ces deux modèles sur les ternaires B 

– Cr – Fe et B – Fe – U, les chemins de solidification 

calculés sont en très bon accord avec les microstructures 

observées. 

Finalement, sur la base des résultats expérimentaux et de 

calcul, un mécanisme a été proposé pour expliquer les 

différentes étapes de la réaction de carbo-réduction. 

Ce travail montre que l’approche par le calcul 

thermodynamique est indispensable pour décrire les 

réactions chimiques à haute température se produisant 

dans le corium lors d’un accident grave dans un réacteur 

RNR-Na. Un couplage pourrait être envisagé entre le 

code Open Calphad, la TAF-ID et les codes de simulation 

d’accident grave comme SIMMER pour améliorer la 

description physico-chimique du corium dans ces 

codes. 
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During a severe accident in a Sodium Fast Reactor (SFR), 

nuclear fuel may react with steel cladding and absorbing 

materials (B4C) to form a molten mixture, called "corium". 

The project aims to investigate chemical reactions involved 

in corium formation through a thermodynamic approach 

on the prototypical system (Pu – U – O – Fe – Cr – Ni – B – 

C). The approach is based on the CALPHAD method, 

predicting properties of multicomponent systems using 

those from binary and ternary subsystems. The TAF-ID 

database has been used. 

High temperature chemical interactions in the (U,Pu)O2 – 

steel – B4C and UO2 – steel – B4C systems have been studied 

through heat treatments at 1923 K and 2173 K. In this 

temperature range, the oxide fuel interacts with a metallic 

liquid phase that results from the melting of the steel – B4C 

mixture. A carbo-reduction of the oxide from the dissolved 

carbon then occurs. This reaction leads to CO(g) 

vaporisation and minor U and Pu dissolution in metallic 

liquid phase. High temperature mass spectrometry 

measurements on (U,Pu)O2 – Fe – B4C and PuO2 – Fe - B4C 

systems confirmed the CO(g) release, as well as CO2(g) and 

BO(g), as predicted by thermodynamic calculations. These 

trials also showed an effect of the fuel Pu content on the 

carbo-reduction. Higher Pu content increases the fuel 

oxygen potential and thus supports carbo-reduction. 

Finally, laser heating experiment on (U,Pu)O2 – B4C system 

revealed that the carbo-reduction even occurs under very 

fast kinetic conditions. 

 

The detailed analysis of sample microstructures showed 

the formation of numerous phases during the liquid 

phase solidification. Formation of mixed borides (Fe,Cr)Bx 

and U(Fe,Ni)yBx was not predicted by the TAF-ID 

calculations as Cr – Fe – B and U – Fe – B systems were 

not modelled. Therefore, Cr – Fe – B and U – Fe – B 

modelling was carried out with the CALPHAD method. 

For this purpose, each system went through a specific 

study to complete the literature data. Thermal analysis 

and heat treatments permitted to acquire phase diagram 

data on the B – Cr – Fe system. DFT calculations coupled 

with a quasi-harmonic model allowed to define 

thermodynamic properties of B – Fe – U ternary 

compounds. By considering these two models, the 

calculated solidification paths very well agree with the 

observed microstructures. 

Finally, based on experimental and computational 

results, a carbo-reduction mechanism was proposed to 

explain the different reaction steps. 

This work shows that an approach through 

thermodynamic computation is essential to describe 

chemical reactions involved in SFR reactors severe 

accidents. Combining Open Calphad code, TAF-ID 

database and severe accident simulation codes, such as 

SIMMER, should allow improvement of the 

physicochemical description of the corium. 
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1 INTRODUCTION – CONTEXTE  

Ce chapitre se concentre sur la mise en contexte des travaux de recherche effectués dans le 

cadre de la thèse. Il présente les buts et les caractéristiques des réacteurs nucléaires de 

« génération IV » ainsi qu’une description des scenarios accidentels envisagés. Le chapitre 

présente également les outils de calculs thermodynamiques mis à disposition pour réaliser les 

travaux. Finalement, la méthode et les objectifs de l’étude des interactions chimiques en 

condition d’accident nucléaire grave sont explicités.  
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Le parc nucléaire mondial est constitué majoritairement de réacteurs à eau pressurisée de 

deuxième et troisième génération. Le développement de réacteurs nucléaires de quatrième 

génération est actuellement à l’étude en France et dans le monde. Ce choix de développement 

est principalement motivé par une volonté de valoriser les actinides mineurs actuellement 

considérés comme des déchets par le parc nucléaire en activité. Ces technologies prévoient 

notamment une utilisation accrue de combustible MOx (oxyde mixte d’uranium et de 

plutonium (U,Pu)O2) par rapport aux réacteurs de deuxième et troisième génération. La France 

a choisi de canaliser une partie de ses efforts de recherche sur le développement des réacteurs 

à neutrons rapides refroidis au sodium (RNR-Na). La technologie associée est en cours de 

développement et les thématiques liées à la sûreté sont prioritaires dans le cahier des charges 

de ces nouveaux réacteurs.  

Ainsi, le projet de thèse présenté dans ce document s’inscrit dans le contexte de sûreté des 

réacteurs RNR-Na. Plus précisément, la thèse s’effectue dans le cadre d’études sur les accidents 

graves. Lors d’un accident grave, l’excursion de puissance engendrée par les réactions de 

fission du combustible pourrait mener à la fusion du cœur et la formation de corium1. Ce qui 

engendrait à son tour de sérieuses problématiques de criticité2 . Dans ces conditions, les 

mécanismes de réactions chimiques entre les différents matériaux de cœur sont méconnus. La 

compréhension et l’évaluation de l’impact des réactions chimiques sur le déroulement d’un 

accident deviennent alors des problématiques d’intérêt dans l’élaboration de procédures de 

mitigation. 

Ce projet de thèse est donc consacré à la compréhension des réactions chimiques à haute 

température entre les principaux composants de cœur RNR-Na : le combustible MOx, 

l’absorbant neutronique B4C et les structures en acier. L’objectif est d’élaborer un modèle 

thermodynamique du corium afin de disposer d’un outil de calcul capable de prédire la 

composition des phases pouvant se former lors d’un accident grave.  

Du fait de sa composition chimique et de ses propriétés physiques, le corium est un matériau 

dont l’étude est extrêmement complexe. Une approche couplant essais expérimentaux et 

modélisation thermodynamique est utilisée au cours de cette thèse. L’approche expérimentale 

sur des systèmes simulant le corium à l’échelle du laboratoire permettra de comprendre les 

mécanismes de dégradation des matériaux survenant à haute température. La comparaison 

entre les résultats expérimentaux et les calculs permettra d’identifier les systèmes chimiques 

importants qu’il serait nécessaire de modéliser. Leur modélisation sera réalisée dans le cadre 

de la thèse afin d’améliorer la modélisation du corium en réacteur RNR-Na.  

 

 

 

1 Le corium est la matière qui est formée lors de la fusion du cœur d'un réacteur nucléaire. Il se compose du combustible nucléaire 

fondu et de la matière qui fond à son contact. Ce terme est normalement utilisé dans le domaine des REP. L’utilisation de ce terme 

dans le cadre des réacteurs RNR-Na peut être considérée comme un abus de langage. 

2  Le risque de criticité est défini comme le risque de démarrage d’une réaction nucléaire en chaîne lorsqu’une masse de 

matière fissile trop importante est rassemblée au même endroit. Un milieu contenant un matériau nucléaire fissile devient critique 

lorsque le taux de production de neutrons (par les fissions de ce matériau) est exactement égal au taux de disparitions des neutrons 

(absorptions et fuites à l'extérieur). La sous-criticité correspond au maintien des conditions de sûreté permettant d’éviter le 

démarrage intempestif d’une réaction nucléaire en chaîne. 

https://www.asn.fr/Lexique/C/Criticite
https://www.asn.fr/Lexique/R/Reaction-nucleaire
https://www.asn.fr/Lexique/F/Fissile
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1.1 LES REACTEURS NUCLEAIRES DE GENERATION IV (GEN IV) 

De par une population mondiale croissante et une consommation énergétique individuelle à 

minima constante, la demande en énergie devient de plus en plus importante. Cette 

dynamique de consommation d’énergie croissante s’inscrit dans la continuité d’un processus 

engagé depuis longtemps [1]. Dans l’hypothèse où les politiques actuelles ne modifieraient pas 

cette tendance, la production d’électricité mondiale devra subir une hausse. Afin de satisfaire 

cette demande, il est nécessaire de consacrer une attention particulière aux ressources 

primaires disponibles. De plus, à l’heure où la majorité de la production énergétique a un 

impact avéré sur le dérèglement climatique, les énergies décarbonées doivent être favorisées.  

L’énergie nucléaire produit aujourd’hui une part significative de l’électricité mondiale [1], [2]. 

En comparaison avec les énergies fossiles, la production d’électricité par la filière nucléaire a 

un très faible impact sur l’émission de gaz à effet de serre [1]. Cette caractéristique fait de la 

filière nucléaire la principale source d’énergie bas-carbone dans le monde [1], [3], [4]. 

Cependant, l’énergie nucléaire repose sur des ressources limitées. En considérant une 

potentielle hausse de la demande en électricité issue du nucléaire, les ressources 

raisonnablement exploitables et identifiées permettraient un approvisionnement énergétique 

d’une durée de 130 ans [5]. Une exploitation de la totalité des ressources en uranium de la 

planète élargirait cette durée à 245 ans [5].  

Cependant, il est techniquement envisageable d’extraire une quantité d’énergie plus 

importante du minerai uranifère. Les différents concepts de réacteurs visant à valoriser cette 

énergie sont regroupés dans l’appellation « Génération IV ». Le principal objectif du 

développement des réacteurs de génération IV est d’utiliser la totalité du potentiel énergétique 

de l’uranium et de rendre les quantités d’uranium existantes utilisables sur des échelles de 

temps plus longues. Pour cela, les réacteurs de génération IV aspirent à recycler et valoriser le 

combustible usé. Le développement de cette nouvelle technologie de réacteur pourrait porter 

les durées d’exploitation du combustible de centaines à plusieurs milliers d’années. Cette 

technologie permettrait également de réduire significativement la quantité de déchets 

radioactifs liée à la production d’électricité. Le cahier des charges de ces réacteurs de 

génération IV requiert aussi qu’ils soient plus sûrs, plus économiques, avec une durée de vie 

plus longue et qu’ils limitent la prolifération nucléaire [3], [5]–[7]. Il existe six concepts de 

réacteurs de Génération IV : 

• VHTR (Very High Temperature Reactor): réacteur à très haute température refroidi à 

l’hélium 

• GFR (Gas-cooled Fast Reactor) ou RNR-Gaz: réacteur à neutrons rapides à caloporteur 

hélium 

• SFR (Sodium-cooled Fast Reactor) ou RNR-Na: réacteur à neutrons rapides à 

caloporteur sodium 

• LFR (Lead-cooled Fast Reactor): réacteur à neutrons rapides à caloporteur d’alliage 

liquide de plomb 

• SCWR (Supercritical Water-cooled Reactor): réacteur à eau supercritique 

• MSR (Molten Salt Reactor): réacteur à sels fondus 

Le RNR-Na est le concept le plus étudié en France, en particulier grâce au développement des 

réacteurs Phénix et Superphénix et au projet de prototype ASTRID. Dans le monde, une 

vingtaine de réacteurs de ce type ont été construits [7] dont trois en France. Seulement trois 

réacteurs sont encore opérationnels dans le monde [8].  
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1.2 REACTEURS A NEUTRONS RAPIDES REFROIDIS AU SODIUM (RNR-NA) 

1.2.1 Intérêts et spécificités 

Le parc nucléaire mondial actuel est majoritairement constitué de réacteurs à eau pressurisée 

(REP). Ces réacteurs utilisent de l’oxyde d’uranium UO2 comme combustible. La quasi-totalité 

de l’énergie produite par les REP provient de la fission d’un isotope spécifique de l’uranium : 

l’uranium 235U. Le combustible UO2, une fois enrichi, contient environ 4% d’uranium 235U. Lors 

du processus de fission de l’uranium 235U, un atome d’uranium 238U voisin est susceptible 

d’absorber un neutron. Ce processus va aboutir à la formation de plutonium 239Pu, un nouvel 

élément fissile3.  

Dans le cycle du combustible actuel (Figure 1-1), le plutonium produit dans les REP est retraité. 

Il est ensuite utilisé pour la fabrication du combustible MOx (Mixed Oxide). Le combustible 

MOx est constitué d’un mélange d’UO2 et de PuO2. Les proportions de PuO2 dans le MOx 

varient selon le type de réacteur. Dans les REP, le MOx a une teneur maximale de 12% de PuO2 

[9] alors que dans les RNR-Na, des valeurs de 20 à 30% sont atteintes [10], [11]. Bien que le 

MOx soit utilisé dans des REP actuellement en fonctionnement, la technologie REP ne permet 

pas de valoriser un MOx usé [9] et ne permet donc qu’une seule étape de recyclage du 

plutonium. L’intérêt des RNR-Na est de fermer le cycle du combustible par une utilisation 

complète du combustible MOx. Par un recyclage successif du combustible MOx, les RNR-Na 

seraient capables d’utiliser la quasi-totalité de l’énergie contenue initialement dans l’uranium. 

 

Figure 1-1: Schématisation du cycle combustible nucléaire français [12] 

 

3 Un isotope est dit fissile si son noyau peut subir une fission nucléaire sous l'effet d'un bombardement de neutrons. Parallèlement, 

un isotope est dit fertile s’il est susceptible de produire un isotope fissile suite à la capture d'un neutron (directement, ou après 

une désintégration béta). 
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Pour utiliser le combustible MOx efficacement, il est nécessaire d’utiliser des neutrons rapides4. 

Ces neutrons possèdent une grande énergie mais ont une faible probabilité d’engendrer une 

seconde fission. Afin d’augmenter les probabilités de fission, les RNR-Na utilisent une quantité 

de matière fissile plus importante que les REP. Le cœur est aussi plus compact et aucun 

modérateur n’est utilisé pour ralentir les neutrons. L’eau étant un modérateur, elle ne peut être 

utilisée comme fluide caloporteur dans un réacteur à spectre neutronique rapide. Le fluide 

caloporteur choisi pour le RNR-Na est le sodium liquide car il possède de forts atouts :  

• De très bonnes propriétés thermiques ; 

• Une faible viscosité ; 

• Une faible densité ; 

• Une faible activation par les neutrons ; 

• Une très bonne compatibilité avec les matériaux ; 

• Une grande disponibilité à faible coût.  

Cependant, sa réactivité avec l’air et l’eau est un réel inconvénient qui doit être maîtrisée [7], 

[9].  

Les RNR-Na ont aussi l’avantage de permettre la transmutation de certains actinides mineurs 

comme l’américium et le neptunium [9]. Ce processus de transmutation permet de réduire la 

quantité de déchets de haute activité produite en sortie du cycle par la filière nucléaire. 

Un schéma comparatif RNR-Na/REP est présenté sur la Figure 1-2. Technologiquement, le 

principe général de production d’électricité est similaire à celui d’un REP. L’électricité est 

produite via le chauffage d’un fluide caloporteur et la mise en rotation d’une turbine dans un 

circuit externe à celui du réacteur. Les différences principales sont au niveau de la conception 

du cœur des réacteurs et du choix des fluides caloporteurs. 

 

Figure 1-2: Schéma comparatif RNR-Na (gauche)/REP (droite) 

1.2.2 Description d’un cœur RNR-Na 

Le cœur comprend des pastilles de combustible MOx insérées dans des gaines en acier 

inoxydable. Les gaines ont un diamètre d’environ 10 mm et une épaisseur inférieure à 1 mm. 

Chaque gaine est entourée d’un fil hélicoïdal en acier inoxydable pour homogénéiser le flux de 

 

4 On appelle neutrons rapides les neutrons directement issus de la fission d’un atome (et n’étant pas ralentis par un modérateur). 

L’ordre de grandeur relatif à l’énergie d’un neutron rapide est proche du MeV. Un neutron possédant une énergie cinétique de 1 

MeV à une vitesse d’environ 13800 km/s. 
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Na liquide et éviter la formation de points chauds dans l’intervalle qui les sépare. À l’intérieur 

de la gaine, le combustible est placé entre deux ressorts verticaux pour accommoder sa 

dilatation volumique.  

L’ensemble gaine/ressorts/combustible est appelé aiguille combustible. Les aiguilles 

combustibles sont ensuite placées dans un tube hexagonal en acier inoxydable (un tube 

hexagonal complet est appelé « sous-ensemble » ou « assemblage »). Du B4C (absorbant 

neutronique) est situé dans la partie supérieure des sous-ensembles pour former une 

protection neutronique (PNS). Une vue schématique d’un sous-ensemble prévu pour un cœur 

CFV (Cœur à Faible effet de Vidange ) destiné au projet ASTRID est présentée sur la Figure 1-3. 

 

Figure 1-3: Description d'un sous-ensemble d'un cœur ASTRID (gauche) et schématisation d’une 

aiguille combustible (droite) [9] 

Chaque sous-ensemble contient des matériaux combustibles spécifiques. La disposition et la 

composition des sous-ensembles dépendent du design de cœur considéré. Par exemple, pour 

le cœur CFV-V4 [9], [13] présenté sur la Figure 1-4, la partie interne du cœur est verticalement 

compartimentée en zones fertiles (238UO2) et en zones fissiles (MOx). Cette partie interne est 

elle-même entourée de sous-ensembles (dit externes) contenant majoritairement du 

combustible fissile. La matière fertile est entourée de matière fissile dans le but d’optimiser la 

production du plutonium. Des barres de contrôle et des barres de sécurité contenant du B4C 

sont placées à certains points stratégiques pour gérer et piloté la réactivité à l'intérieur du cœur. 

La figure 4 montre la répartition radiale et transversale d’un cœur CFV-V4. 
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Figure 1-4 Schématisation de la coupe transversale d’un cœur CFV (gauche) [13] et visualisation 

de la coupe radiale d’un cœur CFV – V4 (droite) [14]. 

Un cœur CFV-V4 élaboré pour le projet ASTRID 1500 MWth [14] est constitué de 296 sous-

ensembles combustibles contenant chacun 217 aiguilles combustibles et 18 barres de 

contrôle/sécurité contenant du B4C. La majorité du B4C présent dans le cœur se situe dans les 

protections neutroniques supérieures (PNS). 

Concernant le combustible, la quantité d’uranium fertile initialement présent dans le 

combustible doit être suffisante pour que la fission du plutonium soit compensée par la 

conversion de l’uranium fertile en plutonium. Ainsi, la proportion de plutonium dans le 

combustible MOx rendant le cœur isogénérateur5 serait de 15 à 25% dans un cœur CFV [14]–

[17].  

En condition nominale, le sodium entre dans le cœur à une température de 400°C et en sort à 

550°C [7], [15]. Les conditions de pression dans le circuit primaire sont proches des conditions 

atmosphériques (1 à 5 bars [9]). Afin d’éviter les possibles réactions entre le sodium et l’air, de 

l’argon est placé en ciel de pile (volume situé au-dessus du sodium contenu dans la cuve 

principale). La présence du sodium dans le circuit primaire est un milieu chimiquement 

réducteur. Plusieurs designs de cœur ont été étudiés pour la technologie RNR-Na. Ils 

contiennent les mêmes composants principaux et donc les mêmes matériaux, seuls leurs 

proportions et leur agencement varient [9], [13]–[16], [18], [19]. 

La description ci-dessus est représentative des conditions nominales. Elle donne une vue 

d’ensemble de la répartition des matériaux dans un cœur CFV. Cette disposition est susceptible 

d’être perturbée lors d’un accident grave amenant à une détérioration de la structure du cœur. 

Dans une optique de sûreté, les réactions chimiques et les impacts sur le maintien mécanique 

de la structure du réacteur survenant lors d'un accident doivent être connus. Les scénarios 

accidentels pertinents pour les cœurs RNR-Na ont été étudiés dans le cadre de recherche de 

sûreté [20], [21] et sont présentés dans la suite de ce chapitre. 

 

 

5 Un réacteur est dit isogénérateur s’il produit autant de combustible fissile qu’il n’en consomme.  
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1.3 ACCIDENTS GRAVES  

1.3.1 Généralités  

L’échelle INES (International Nuclear Event Scale) de risque des accidents permet d’estimer la 

gravité d’un accident nucléaire. Cette échelle est construite par analogie à l’échelle de Richter 

pour les séismes (Figure 1-5). Elle définit 8 niveaux de gravité et sépare les incidents (niveaux 

0 à 3) des accidents (niveaux 4 à 7). Le niveau associé à un accident n’est pas linéairement lié à 

sa gravité. L’évaluation d’un accident est qualitative et est liée aux conséquences provoquées 

à l’extérieur du site, à l’intérieur du site et sur les mécanismes de défense en profondeur6 [23]. 

À ce jour deux accidents ont atteint le niveau 7 : l’accident de Tchernobyl survenu en 1986 en 

URSS [24], [25] et celui de Fukushima Daiichi survenu en 2011 au Japon [26]. Bien que d’une 

ampleur considérable pour le réacteur, l’accident de Three Miles Island survenu aux États-Unis 

en 1979 a été classé au niveau 5 car le rejet de matière radioactive dans l’environnement a pu 

être contenu [27]. 

 

Figure 1-5 Échelle INES (International Nuclear Event Scale) – visualisation adaptée de [28], [29]  

Ces trois accidents ont mené à une fusion conséquente du cœur du réacteur et à la formation 

de corium. Les trois accidents sont survenus dans des réacteurs à eau pressurisée. Concernant 

les RNR-Na, peu d’évènements ont eu lieu. On recense une fusion locale d’un cœur de réacteur 

expérimental. Cet accident de niveau 4 est survenu sur le réacteur Fermi I aux États-Unis en 

1966 [30]. Aussi, une fuite de sodium provoquant des dommages structurels a été observée 

sur le site de Monju au Japon en 1995. L’intégrité du cœur ayant été préservée, le prototype a 

été redémarré en 2010 avant un nouvel arrêt dû à une chute d’objet dans le circuit primaire [7].  

 

6 Les mécanismes de défense en profondeur réfèrent aux procédures destinées à prévenir les accidents, et en cas d’échec, à en 

limiter les conséquences. Ils se concrétisent pour les installations nucléaires par la mise en place d’une série de niveaux de défense 

reposant sur les caractéristiques intrinsèques de l’installation, des dispositions matérielles, organisationnelles et humaines.[22] 
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Dans la suite du document, le terme « accident grave » sera employé pour définir les 

évènements menant à une fusion partielle ou totale du cœur du réacteur.  

1.3.2 Scenarios accidentels pour les réacteurs RNR-Na 

Dans une démarche de sûreté, la conception d’un réacteur doit être mise au point de manière 

à réduire significativement la probabilité d'accident. Ensuite, afin de prévenir les conséquences 

d'un hypothétique accident, différents scénarios et processus de mitigation sont envisagés [7], 

[20]. 

Trois scénarios conduisant à une fusion du cœur sont principalement étudiés [20] : 

• L’augmentation de puissance incontrôlée (UTOP – Unprotected Transient Overpower) ; 

• Le blocage total d’un sous-ensemble (TIB – Total Instantaneous inlet Blockage) ; 

• La perte de refroidissement incontrôlée (ULOF – Unprotected Loss Of Flow). 

Parmi ces trois scenarios l’augmentation de puissance incontrôlée est le scénario accidentel le 

plus probable (UTOP). Il serait principalement initié par le retrait d'une barre de contrôle et 

induirait un transitoire de puissance lent. Cela provoquerait de graves conséquences quant à 

l'intégrité du cœur [20]. Cependant, le retrait d’une barre de contrôle n'est pas le seul initiateur 

possible. En effet, des paramètres externes comme un compactage du cœur dû à un événement 

sismique pourraient également conduire à une augmentation incontrôlée de la puissance [31]. 

Dans des conditions normales, les systèmes de sécurité RNR-Na doivent permettre une 

insertion rapide et automatique des barres de contrôle dans le cœur et éviter l’accident [32]. 

Toutefois, si la réactivité continue d’augmenter, l’accident pourrait conduire à une fusion locale 

à l'intérieur des aiguilles proches de la barre de contrôle qui a été retirée. Cette fusion locale 

pourrait alors se propager et conduire à un accident grave. En fonction du design du 

combustible et des conditions accidentelles, les pastilles de MOx pourraient fondre en 

quelques secondes [33]. Des simulations numériques ont permis d’estimer des pics de 

température du combustible pouvant atteindre entre 2400 °C et 2900 °C [31], [34]–[36]. Ces 

calculs mettent en évidence un excès de réactivité et une augmentation de la température de 

la gaine en acier quelques secondes après l'augmentation initiale de la réactivité. Des travaux 

expérimentaux et de simulation soulignent qu’une rupture de gaine et une éjection de 

combustible fondu sont possibles au cours d’un accident UTOP [33], [35]. 

Le blocage d’un sous-ensemble peut être dû à l'incorporation d'un matériau externe entraînant 

une modification du débit de liquide de refroidissement, et donc une augmentation locale de 

la température en proximité des gaines. Un blocage instantané total (TIB) d'un sous-ensemble 

est considéré comme un initiateur potentiel de la fusion du cœur [20], [37]. En effet, une perte 

de débit complète et rapide de sodium dans un sous-ensemble pourrait provoquer une 

situation de sous-refroidissement. L'excès de température qui en résulte pourrait amorcer la 

fusion des gaines de combustible à l'intérieur du sous-ensemble concerné. La température 

pourrait dépasser 3000°C en quelques secondes. La chaleur pourrait alors être transférée aux 

sous-ensembles environnants et la fusion pourrait s'étendre. C'est ce qui s'est passé dans le 

réacteur Fermi 1 aux États-Unis en 1966: une plaque de zirconium obstruait le flux de liquide 

de refroidissement et a conduit à la fusion de deux sous-ensembles [18], [20], [30]. Le TIB a la 

spécificité d'être un scénario qui débute sur une perturbation très localisée (interne à un sous-

ensemble) qui peut provoquer un accident grave. Plusieurs initiateurs peuvent induire une 

perte du débit. Par exemple, le transit d'une particule, une déformation des bandes hélicoïdales 

entre les gaines ou des anomalies dans les pastilles de combustible pourraient conduire à une 

perturbation dans l'écoulement du sodium. L'enjeu majeur de l’étude du scénario TIB est la 
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capacité à détecter l'accident suffisamment tôt pour limiter la dégradation. Des modèles et des 

expériences ont montré que le TIB peut conduire le sodium et le combustible nucléaire à 

bouillir en quelques secondes [18], [20], [38]–[40]. Les étapes d’un TIB après la perturbation du 

débit de sodium sont : 

• L’ébullition du sodium et l’assèchement des gaines ; 

• La fusion des gaines en acier résultant en la formation d’un bouchon étanche en partie 

basse et d’un bain d’acier liquide ; 

• L’effondrement des pastilles de combustible ; 

• La fusion du combustible et sa pénétration dans l’acier ; 

• La formation d’un bain bouillant acier – combustible ; 

• La fusion du tube hexagonal ; 

• La propagation de la fusion aux sous-ensembles voisins ; 

• La chute des barres ; 

La Figure 1-6 illustre les principales étapes lors d’un TIB dans un sous-ensemble. 

 

Figure 1-6 Déroulement d'un accident TIB – schématisation reconstruite à partir de Kayser et al. 

[38] 

La perte de refroidissement incontrôlée (ULOF) est un scénario qui affecterait l'ensemble du 

cœur simultanément. Ce scénario se produirait si la pompe primaire cessait de fonctionner et 

paralysait le débit de sodium dans le cœur. L'initiateur le plus probable de l'ULOF est une panne 

d'électricité généralisée à l’ensemble des circuits électriques empêchant le système d’arrêt 

d'urgence (SCRAM) de fonctionner. L'accident s’effectuerait en plusieurs étapes [18], [20] : 

• Phase transitoire accidentelle – quelques secondes (selon les caractéristiques de la 

pompe): le débit diminue jusqu'à ce que le rapport puissance/débit devienne 

suffisamment grand pour évaporer le sodium ; 

• Phase primaire – quelques secondes: la première excursion de puissance a lieu, 

l’augmentation de température entraînerait la rupture des gaines, la fusion du 

combustible et l'éjection de combustible fondu hors des gaines ; 
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• Phase secondaire – sa durée dépend de l'avancement de la phase primaire: elle 

regroupe toutes les dégradations physiques du cœur et les interactions chimiques qui 

pourraient se produire à grande échelle lors de l'accident. Plusieurs minutes sont 

nécessaires pour atteindre un régime stationnaire. 

Étant donné que l'ULOF pourrait provoquer une dégradation très avancée du cœur, il s'agit de 

l'un des scénarios les plus étudiés. Cet événement pourrait entraîner une fusion intégrale du 

cœur et entrainer des rejets de matière radioactive. Cependant, sa cinétique est plus lente que 

celle de l’UTOP et du TIB. En effet, la réactivité négative, due à l'effet doppler, à la dilatation de 

la structure et à l'expansion axiale du combustible, joue un rôle important sur les constantes 

de temps [20], [21].  

Pour résumer, trois scénarios accidentels conduisant à une fusion du cœur dans les RNR-Na 

sont majoritairement considérés par la communauté scientifique. Le Tableau 1-1 récapitule les 

ordres de grandeur spatiaux, temporels et de température impliquée dans ces accidents. 

Scenario  
Localisation de la 

perturbation 

Ordre de grandeur des 

températures 

maximales 

Ordre de grandeur de 

la durée du régime 

transitoire 

UTOP 
Un ou plusieurs sous-

ensembles 

2400°C 

2900°C localement dans 

un sous-ensemble 

Minutes 

TIB 
Interne à un sous-

ensemble 
>3000°C Secondes 

ULOF Totalité du cœur 2500°C – 3000°C Minutes – heure 

Tableau 1-1 Récapitulatif des ordres de grandeur impliqués dans les principaux scénarios 

accidentels 

Dans le cas où de tels accidents se produiraient, des actions de mitigation sont mises en place. 

La priorité est de maintenir le combustible fondu dans un état de sous-criticité, et d’empêcher 

l’instauration d’une réaction en chaîne incontrôlée. Une telle réaction engendrerait une 

importante émission d’énergie dans un laps de temps restreint, entraînant à son tour des 

dommages importants sur la structure du réacteur. Pour maintenir la sous-criticité, il est 

possible de disperser de la matière fissile hors du cœur et/ou d’incorporer des matériaux 

absorbeurs (B4C) au combustible fondu.  

Aujourd’hui, les scénarios accidentels et leurs conséquences sur la réactivité du cœur sont 

principalement étudiés à l'aide de simulations numériques avec par exemple les codes SIMMER 

[21], [41] et EUROPLEXUS [42]. Parmi les données d'entrée de ces codes de calcul, les propriétés 

physico-chimiques des matériaux sont importantes. Or, le suivi de la criticité après 

incorporation de B4C dans un cœur fondu sollicite la compréhension des mécanismes 

chimiques impliquant le bore et la matière fissile (U et/ou Pu). Une approche thermochimique 

est nécessaire pour étudier l’interaction chimique à haute température entre les différents 

matériaux dans le cœur. C’est pourquoi le projet de thèse se focalise sur l’acquisition de 

données thermodynamiques relatives à l’impact du B4C sur les interactions chimiques des 

matériaux du cœur lors d’un accident grave dans un réacteur RNR-Na.  

À cause des conditions particulières liées à un accident grave et de la complexité des systèmes 

chimiques mis en jeu, il est nécessaire de fixer certains paramètres avant de débuter l’étude. Le 

scénario ULOF, du fait des constantes de temps relativement lentes, sera choisi comme base 
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de réflexion dans l’ensemble de la thèse. Ce choix autorise l’utilisation d’une approche 

thermodynamique dans la description des phénomènes engagés lors d’un accident. L’étude 

d’un scénario de type ULOF permet aussi de considérer la totalité de l’inventaire matériaux du 

cœur. De plus, les interactions avec le sodium seront négligées du fait des hautes températures. 

Le milieu atmosphérique sera considéré comme réducteur. 

1.4 OUTILS DE CALCULS THERMODYNAMIQUES 

Dans ce travail, l’étude du corium sera réalisée par une approche thermodynamique. Le but 

étant d’élaborer des modèles thermodynamiques capables de prédire les phases se formant 

dans des situations accidentelles. La modélisation thermodynamique se base sur la méthode 

CALPHAD. Dans la pratique, cette méthode nécessite l’utilisation d’outils spécifiques tels qu’un 

logiciel de minimisation d’enthalpie libre et une base de données thermodynamiques. Dans ce 

travail, le logiciel de minimisation d’enthalpie libre utilisé est Thermocalc© et la base de 

données est la TAF-ID [43].  

1.4.1 Base de données TAF-ID [43] 

La TAF-ID (Thermodynamic Advanced Fuel – International Database) est une base de données 

thermodynamiques sur les matériaux du nucléaire dont le développement résulte d’un effort 

collaboratif international dans le cadre du joint project TAF-ID de l’OCDE/AEN [44]. L’objectif 

du projet TAF-ID est de développer un outil de calcul performant pour prédire le 

comportement thermodynamique de systèmes complexes (propriétés thermodynamiques du 

combustible irradié, interaction chimique entre le combustible et les matériaux environnants 

en condition nominale ou à haute température et en conditions accidentelles, etc). Différents 

types de combustibles et de matériaux sont considérés pour faire des calculs sur différents 

types de réacteurs (REP, RNR, SMR, etc). Dans ce travail, la version 11 de la TAF-ID sera utilisée.  

1.4.2 Méthode CALPHAD – CALculation of PHAse Diagram [45], [46] 

L’équilibre thermodynamique d’un système à température, composition et pressions données 

peut être calculé par la minimisation de l’enthalpie libre du système qui est fonction des 

enthalpies libres de toutes les phases le constituant.  

La démarche de la méthode CALPHAD consiste donc à construire des modèles 

thermodynamiques cohérents entre eux et contenants les fonctions d’enthalpies libres des 

différentes phases d’un système. La description thermodynamique d’un système complexe 

repose alors sur la combinaison des modèles des sous-systèmes binaires et ternaires le 

constituant. La méthode CALPHAD est un outil puissant pour décrire et prédire les propriétés 

thermodynamiques de systèmes multiconstitués.  

La construction de la base de données par la méthode CALPHAD est une démarche itérative 

basée sur l’analyse des données disponibles dans la littérature, la collecte de données 

expérimentales en cas de manque de données et la modélisation thermodynamique (Figure 

1-7). Les modèles thermodynamiques et la démarche d’optimisation seront décrits dans la 

section 4.1 « Modèles thermodynamiques ».  
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Figure 1-7 Schéma synthèse de l’approche CALPHAD 

Dans notre cas, le système thermodynamique (U – Pu – O) – (Fe – Cr – Ni) – (B – C) a été choisi 

pour représenter le corium issu de la dégradation d’un cœur RNR-Na. En effet, ce système à 8 

éléments constitue une représentation appropriée du système thermodynamique associé à un 

corium issu d’un mélange MOx – Acier – B4C. 

Ce système U – Pu – O – B – C – Fe – Cr – Ni est toutefois complexe. Il repose sur 28 sous-

systèmes binaires et 56 sous-systèmes ternaires. La version 11 de la TAF-ID propose une 

modélisation thermodynamique pour 27 des systèmes binaires7  et pour 13 des systèmes 

ternaires. La modélisation de la totalité des systèmes n’est pas nécessaire à la construction d’un 

modèle cohérent. En effet, dans le cadre de l’étude sur les accidents graves, certaines 

compositions de mélange sont inatteignables dans ce contexte. Il sera cependant nécessaire 

de faire un choix parmi les sous-systèmes ternaires clés à modéliser. 

1.5 OBJECTIFS ET METHODOLOGIE DE LA THESE 

L’objectif de la thèse est de comprendre et de modéliser les mécanismes d’interaction chimique 

entre les matériaux du cœur (combustible MOx, B4C et acier) d’un réacteur RNR-Na lors d’un 

accident grave. L’approche thermodynamique permettra d’acquérir des données pour 

améliorer la description thermodynamique et de mieux prédire les interactions chimiques au 

cours d’un accident. La nature des phases formées lors des interactions chimiques entre le B4C 

et le corium sera étudiée. Ces études apporteront des données thermochimiques sur le système 

représentatif d’un cœur dégradé : (MOx – Acier – B4C). Les résultats obtenus dans la thèse 

fourniront des informations utiles pour orienter les différentes actions de mitigation à 

envisager pour la gestion du corium dans les réacteurs RNR-Na. Le volet « thermochimique » 

de ces travaux permet d’aborder la problématique de sûreté des RNR-Na sous un nouvel angle, 

qui n’avait jamais été abordé auparavant. 

 

7 Le système binaire Pu-Ni n’est pas modélisé 
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La Figure 1-8 schématise la démarche scientifique adoptée dans ce travail et explicitée ci-après.  

 

Figure 1-8 Démarche adoptée dans le projet de thèse.  

Dans le chapitre 2, une étude bibliographique sera réalisée pour identifier les sous-systèmes 

ternaires ayant un impact significatif sur le comportement chimique à haute température du 

système (U – Pu – O) – (Fe – Cr – Ni) – (B – C). Il s’agira dans un premier temps d’identifier les 

matériaux de cœur pouvant interagir entre eux. Pour cela, la revue décrira les interactions 

chimiques ainsi que les phases formées lors des interactions MOx-B4C, MOx-Acier et Acier-B4C. 

Cela permettra de déduire le rôle des différents systèmes thermodynamiques dans le 

déroulement d’un scénario accidentel et de définir quels sont ceux qui doivent être décrits. Les 

systèmes d’intérêts pour lesquels un modèle thermodynamique est disponible dans la TAF-ID 

et ceux pour lesquels une réévaluation est nécessaire seront explicités. Cette étude 

bibliographique permettra de faire un premier inventaire des systèmes pertinents pour la 

modélisation du corium. Comme aucune donnée expérimentale n’existe dans la littérature sur 

le système complet MOx-Acier-B4C, des essais d’interaction sur le système (UO2 ou MOx ou 

PuO2) – (Acier ou Fe) - B4C, seront effectués. 

Les essais sur les systèmes MOx-Acier-B4C seront présentés dans le chapitre 3 « Étude 

expérimentale de l’interaction entre combustible, acier et B4C ». Dans un premier temps des 

traitements thermiques à 1900°C sur les systèmes UO2 – B4C – Acier et UO2 – B4C – Fe 
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permettront d’étudier l’impact des éléments d’alliages de l’acier (principalement Cr et Ni) sur 

les phases formées. L’influence du plutonium sera étudiée par la comparaison des phases 

formées à l’issue de traitements thermiques à 1650°C sur les systèmes MOx – B4C – Acier (à 

JRC Karlsruhe) et UO2 – B4C – Acier (le MOx contenant 30.7%at de plutonium). Les résultats des 

essais permettront de proposer un mécanisme réactionnel entre le MOx et le B4C en présence 

d’acier. Ce mécanisme sera également étudié par le suivi des espèces gazeuses lors d’essais de 

SMHT (Spectrométrie de masse à haute température – JRC Karlsruhe) dans les systèmes MOx 

– Fe – B4C et PuO2 – Fe – B4C. À partir de l’analyse des phases formées lors de la solidification 

des échantillons, les systèmes thermodynamiques indispensables à la description du corium 

seront identifiés. Les résultats de ce chapitre, associés aux résultats de la revue bibliographique 

justifieront alors le choix des modèles thermodynamiques sur les systèmes B – Cr – Fe et U – 

Fe – B développés dans le chapitre 4 « Étude thermodynamique des systèmes B – Cr – Fe et B 

– Fe – U ».  

Le chapitre 4 se concentrera sur l’étude thermodynamique des deux systèmes B – Fe – U et B 

– Cr – Fe. Une campagne d’acquisition de données spécifique à chaque système sera établie 

pour compléter le jeu de données nécessaires à la modélisation thermodynamique de ces 

systèmes par la méthode CALPHAD. Une étude expérimentale des transitions de phases sera 

réalisée par analyse thermique simple et analyse thermique différentielle sur le système B-Cr-

Fe. Des calculs ab-initio couplés à un modèle quasi-harmonique permettront d’accéder aux 

propriétés thermodynamiques des composés ternaires du système B-Fe-U. Ces nouvelles 

données seront prises en compte dans la modélisation thermodynamique des deux systèmes 

ternaires. Un test de compatibilité avec la TAF-ID sera finalement proposé afin de valider 

l’apport des systèmes B – Fe – U et B – Cr – Fe dans la modélisation du corium.  

Le chapitre 5 s’axera sur l’étude expérimentale de la réaction MOx/B4C en cinétique rapide. Un 

essai pilote8  d’interaction entre MOx et B4C de 40ms et dans une plage de température 

conduisant à la fusion du combustible (>3000°C) sera présenté. Cet essai vise à évaluer la 

validité des mécanismes réactionnels décrits lors d’essais proches de l’équilibre pour des 

conditions d’excursion de puissance rapides. Cet essai innovant est réalisé sur le banc RADES 

(RAdioactive Dispersion Event Setup) de JRC Karlsruhe.  

Finalement, une conclusion proposera un bilan sur les principaux résultats obtenus et leur 

impact sur le développement du modèle thermodynamique du corium pour les RNR-Na ainsi 

que sur les interactions chimiques lors d’un accident grave.  

  

 

8 Par « essai pilote » on entend ici un essai novateur pour lequel les critères scientifiques de statistique et de reproductibilité ne 

sont pas nécessairement atteints. Les résultats permettront d’élaborer d’autres essais. 
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2 ETAT DE L’ART – INTERACTIONS CHIMIQUES ET SYSTEMES THERMODYNAMIQUES 

Ce chapitre a pour objectif de poser les bases scientifiques nécessaires aux discussions 

proposées dans les chapitres suivants. Il présente le bilan des connaissances acquises par la 

communauté scientifique sur les interactions chimiques susceptibles de se produire dans un 

contexte d’accident grave dans un réacteur RNR-Na. Il met en évidence le besoin de réaliser 

des essais expérimentaux sur des systèmes comprenant de l’acier, du MOx et du B4C. Ce 

chapitre montre que l’amélioration de la description des systèmes B – Cr – Fe, B – Pu – U et B 

– Fe – U serait nécessaire à l’amélioration de la modélisation du corium en réacteur RNR-Na. 
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Le chapitre présente un état de l’art de la thermodynamique pour la thématique « accidents 

graves en réacteur RNR-Na ». Tout d’abord, les différentes interactions entre matériaux de 

cœur sont décrites par l’étude des trois interactions acier/B4C, acier/combustible et 

B4C/combustible. L’étude de ces interactions permet de définir les systèmes ternaires d’intérêt 

pour la modélisation du corium. Ensuite, les modèles existants et les données 

thermodynamiques de ces systèmes pertinents sont décrits. Leur potentielle absence  leurs 

lacunes dans la base de données TAF-ID sont soulignées dans le but d’identifier les 

améliorations à apporter. 

2.1 INTERACTIONS CHIMIQUES ENTRE LES DIFFERENTS MATERIAUX DE CŒUR 

Des essais de simulation d’accidents graves mettant en jeu de grandes quantités de matières9, 

dits « in-pile », ont été conduits pour étudier le mode de dégradation des matériaux. Ces essais 

nécessitent des installations spécifiques et ont pour but de simuler expérimentalement 

différents scénarios d’accidents. Le CEA a participé activement à ce type d’étude en hébergeant 

notamment les programmes SCARABEE [38], CABRI [33] ou encore PLINIUS [47], [48]. Plus 

largement, un certain nombre d’installations dans le monde participent à ce type de 

campagnes expérimentales [49]. Ces essais ont apporté de nombreuses informations sur le 

déroulement d’un accident et ont notamment permis d’identifier les interactions chimiques 

entre les matériaux se produisant lors de l’accident. Néanmoins, ces essais « in-pile » apportent 

peu d’informations quantitatives sur le comportement thermochimique des matériaux, dans la 

mesure où les caractérisations des matériaux après les essais ne sont pas systématiquement 

disponibles. Du fait qu’un cœur soit constitué de trois composants principaux : la gaine en 

acier, les absorbants neutroniques en B4C et le combustible MOx (section 1.2.2 « Description 

d’un cœur RNR-Na ») trois types d’interaction de base sont susceptible de se produire : 

• L’interaction gaine acier/combustible 

• L’interaction gaine acier/B4C 

• L’interaction combustible/B4C 

L’état de l’art proposé dans ce chapitre vise à décrire les phénomènes mis en jeu dans des 

conditions accidentelles. Les différentes interactions chimiques seront considérées pour 

chaque type d’interaction de base citée ci-dessus. Les systèmes chimiques thermodynamiques 

reposant sur ces interactions seront explicités.  

2.1.1 Interaction entre la gaine en acier et le combustible 

Dans des conditions nominales de fonctionnement, une interaction au niveau de l’interface 

entre le combustible et la gaine en acier a lieu par transfert de masse des produits de fission 

volatils du centre vers la périphérie des pastilles de combustible. Ce transfert est dû au fort 

gradient thermique radial qui existe dans le combustible. Ce phénomène qui se produit 

notamment pour de fortes valeurs de taux de combustion, peut mener à la formation d’une 

couche enrichie en produits de fission, appelée JOG (Joint oxyde-gaine) [50], [51]. Bien que le 

JOG pourrait avoir une contribution non négligeable sur le comportement chimique du 

combustible irradié en conditions accidentelles, nous faisons le choix de ne pas en tenir compte 

dans ce travail. Ce choix repose sur le besoin de restreindre la taille du système chimique (le 

nombre d’éléments chimiques) à étudier. Les travaux présentés dans ce chapitre se focalisent 

 

9 Plusieurs kilogrammes à plusieurs centaines de kilogrammes de combustible. La plateforme Plinius est par exemple limitée à 

50kg d’UO2. La plateforme en développement Plinius-2 cible la fusion de 500kg d’UO2. 
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sur les interactions directes entre le MOx et l’acier. Ils excluent de ce fait les produits de fission 

et les actinides mineurs présents dans le combustible. 

H. Kleykamp et al. [52] ont analysé l’interaction entre l'UO2 et l'acier dans différentes plages de 

températures. Des échantillons contenant 90% (en masse) d'UO2 et 10% d'acier austénitique 

ont été chauffés à des températures de 1773 K et 2273 K sous vide et de 2873 K et 3103 K sous 

atmosphère réductrice H2-Ar. Des analyses SEM/EDS ont été effectuées pour accéder à la 

composition des échantillons après essais et des mesures d’Analyse Thermique Différentielle 

(ATD) ont été utilisées pour évaluer les températures de fusion. Après essai, trois phases sont 

observées dans les échantillons : UO2, acier et une faible proportion de phases céramiques 

(Fe,Cr)2O3. Les compositions des phases sont reportées dans le Tableau 2-1. Bien que la 

solubilité de l'uranium dans l'acier soit proche de zéro, une faible solubilité des éléments de 

l'acier est observée dans la phase UO2. Le Cr est l’élément qui diffuse le plus dans l'UO2. Cette 

diffusion préférentielle du chrome vers le combustible implique un enrichissement en nickel 

de la phase métallique riche en fer. Ce travail montre aussi une corrélation entre la diffusion 

des métaux dans l’UO2 et la température. Les solubilités augmentent avec la température. 

 

Tableau 2-1 Compositions des phases formées lors de l’interaction entre l’UO2 et l’acier après les 

différents traitements thermiques [52]. 

La température de liquidus de l’acier a été mesurée à 1716 K et les auteurs proposent 

l’existence d’un eutectique à 1706 K et 99,98% d’acier – Figure 2-1. Des essais jusqu’à la fusion 

de l’UO2 ont mis en évidence une température de fusion de 3103 ± 40 K ainsi qu’une solubilité 

significative du fer et du chrome dans l’UO2 et d’uranium dans l’acier. Une légère diminution 

de la température de fusion est observée par rapport au point de fusion congruent de UO2-x à 

3116 K. Néanmoins le point de fusion de l’UO2 a été réestimé ultérieurement à plusieurs 

reprises [53]–[55]. En 2014, Konings et al. [56] sélectionnent la valeur de référence à 3130 ± 

20 K dont la composition congruente se situerait entre UO1.98 et UO2. Cette baisse de la 

température de fusion constatée en présence d’acier ne sera pas considérée dans la suite de 

l’étude car la différence n’est pas significative au vu des barres d’incertitude. 
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Figure 2-1 Diagramme de phase UO2-x – acier proposé par Kleykamp et al. [52]. 

Cette étude montre une interaction limitée entre l'UO2 et l'acier, qui devient significative au-

dessus de 2500°C. Il met en évidence les différents comportements du fer et des alliages en 

montrant que le Cr joue un rôle important dans le processus de diffusion et dans la formation 

d’une phase céramique (Fe,Cr)2O3. 

Dans le but d’étudier les interactions à l’état liquide, Skakov et al. [57] ont procédé à un essai 

« in-pile » visant à fondre du combustible UO2 et de l’acier. L’essai permet d’atteindre une 

température de 3300 K. Après relocalisation et solidification du mélange liquide, l’expérience 

montre l’existence de trois zones : une zone majoritairement métallique en partie supérieure, 

une zone riche en UO2 en partie centrale et une zone de « mélange » en partie inférieure – 

Figure 2-2 a). Une analyse microstructurale de ces liquides solidifiés a été effectuée. Les auteurs 

montrent qu’aucun élément de l’acier n’est dissout dans la phase UO2. Des inclusions de métal 

sont observées dans la phase oxyde UO2 dont la présence est attribuée au remplissage de 

pores par le liquide métallique après solidification de l’UO2. Des dendrites de phase céramique 

sont observées dans la phase métallique – Figure 2-2 b). Cette étude montre que deux phases 

liquides (oxyde et métallique) sont sujettes à un mélange mécanique durant l’accident mais ne 

semblent pas interagir chimiquement. Aucune analyse quantitative de composition des phases 

n’est présentée dans le document.  



Etat de l’art – interactions chimiques et systèmes thermodynamiques

 

 

 

20 

 

Figure 2-2 a – Section longitudinale du corium solidifié. b – Microstructures des échantillons de 

corium avant (ligne supérieure) et après (ligne inférieure) attaque chimique [57] 

À plus basse température, Akiyama et al. [58] ont étudié des débris de combustible formés lors 

de l'accident de Fukushima Daiichi et leur interaction avec l'acier inoxydable, dans un intervalle 

de température entre 1473 K et 1673 K. Akiyama et al. [58] ont mené leurs expériences 

principalement en conditions oxydantes, mais ont également publié des résultats pour des 

conditions réductrices n’incluant pas de zirconium. Les mesures DRX et EDS sur les tests 

d’interaction sous atmosphère réductrice des systèmes UO2-Fe, UO2-Cr et UO2-acier n’ont pas 

mis en évidence de réaction chimique. Par contre des tests similaires effectués en conditions 

oxydantes provoquent la formation de plusieurs oxydes mixtes. Ces travaux soulignent 

qu'aucune réaction chimique évidente ne se produit entre l'acier inoxydable et l'UO2 en 

dessous de 1673 K. L’article ne fait pas mention de la formation d’une couche céramique 

(Fe,Cr)2O3 en condition réductrice.  

En conclusion, les interactions entre l’UO2 et l’acier en milieu réducteur sont très limitées et 

conduisent à de faibles solubilités. Une solubilité de Fe et de Cr dans l’UO2 a toutefois été 

mesurée par KleyKamp et al. [52] pour des températures supérieures au point de fusion de 

l’acier. En dessous de 1673 K, Akiyama et al. 2019 [58] n’observent pas de solubilité entre les 

matériaux. Ces résultats sont cohérents avec la corrélation entre température et solubilité 

montrée par Kleykamp et al. [52]. Skakov et al. [57] n’observent aucune interaction à haute 

température entre UO2 et acier. Les résultats observés par Skakov et al. [57], qualitatifs, ne sont 

pas en accord avec les résultats de KleyKamp et al. [52] à 3300 K. L’absence de données 

quantitatives résultant d’une analyse microscopique ou d’une analyse DRX ne permet pas de 

confirmer ou de réfuter les résultats de Kleykamp et al. [52]. Compte tenu des solubilités de Fe 

et Cr mesurées dans l’UO2, les systèmes Cr – O – U et Fe – O – U sont les systèmes prioritaires 

pour la modélisation. Les modèles thermodynamiques associés seront présentés dans la partie 

2.2 « Données thermodynamiques » de l’état de l’art. Malheureusement, il n’existe pas d’étude 

relative aux interactions MOx/acier à l’état liquide à très haute température. Par conséquent, 

dans un premier temps, le comportement chimique du plutonium sera alors considéré comme 

similaire à celui de l’uranium.  
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2.1.2 Interaction entre l'absorbant neutronique (B4C) et sa gaine en acier 

L’étude des interactions entre l’absorbant B4C et l'acier inoxydable est primordiale. En effet on 

s’attend à ce que le B4C contenu dans des gaines en acier réagisse rapidement avec celle-ci en 

cas de transitoire de puissance et de montée de température anormale. Des études spécifiques 

ont été réalisées par Hofmann et al. [59] en 1990. Les auteurs ont étudié les interactions entre 

l'acier inoxydable et le B4C en réalisant différents traitements thermiques sur des échantillons 

composés de poudre de B4C placée à l’intérieur d’un creuset en acier. La formation d’une phase 

liquide a été observée à partir de 1473 K. Le système devient complètement liquide à partir de 

1523 K. À l’état solide, Hofmann et al. [59] ont observé la formation de différentes couches de 

borures mixtes à l’interface entre le B4C et l’acier après différents traitements thermiques entre 

1073 K et 1473 K (Figure 2-3 et Figure 2-6). La première couche d’interaction (en contact avec 

le B4C) est composée de borures (Fe,Cr)2B alors que la seconde contient des précipités de 

(Fe,Cr)2B dans une matrice acier. Un enrichissement en Cr est constaté dans la première couche 

d’interaction (proche du B4C) alors qu’un enrichissement en Ni est observé dans la matrice 

d'acier de la seconde couche d’interaction. Des traces de carbone ont aussi été mesurées dans 

les borures. Les Figure 2-3 Figure 2-6 et Figure 2-4 présentent des visualisations de ces couches 

d’interactions à travers une micrographie et cartographie EDS pour des échantillons chauffés 

respectivement pendant 25 et 6 heures à 1473 K. D’après la cartographie, le Ni se situe 

davantage hors des borures, à l’inverse du Cr qui se trouve préférentiellement dans les phases 

borures.  

 

Figure 2-3 Interaction B4C/acier après 25h à 1473K – la première couche contient des borures 

(Fe,Cr)B et la deuxième contient des précipités de (Fe,Cr)2B [59] 
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Figure 2-4 Cartographie EDS des couches d’interactions issues d’un couple de réactions B4C/acier 

de 6 heures à 1473 K. Les éléments Fe et C ne sont pas identifiés. La couleur blanche indique la 

présence de l’élément considéré. Le B4C n’est pas visible sur la micrographie [59]. 

Veshchunov et Hofmann [60] proposent des profils de concentration pour les éléments B, Fe, 

Cr, et Ni dans les différentes couches de borures mixtes en fonction de la distance à l’interface 

avec le B4C (Figure 2-5). Ils montrent la présence d’une phase (Fe,Cr)B à l’interface proche du 

B4C. Des modèles de cinétique de formation des borures sont aussi proposés par Veshchunov 

et Hofmann [60]. 
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Figure 2-5 Schématisation des profils de concentration des éléments Fe, Cr, Ni et B dans la zone 

d’interaction. Les pointillés correspondent au profil de concentration de la phase (Fe,Cr)2B dans 

la matrice Acier. Les teneurs en limite de zones sont indiquées en at% [60] 

Des études similaires ont été effectuées en utilisant des pastilles de B4C par Nagase et al. [61]. 

Différents traitements thermiques ont été effectués sur une plage de température comprise 

entre 1073 K et 1673 K. À l’état solide, c’est-à-dire pour des températures inférieures à 1473 K, 

les résultats corroborent ceux de Hofmann et al. [59]. Quatre échantillons ont subi des 

traitements thermiques à des températures supérieures ou égales à 1473 K. La Figure 2-6 

présente une tranche de chaque échantillon après réaction ainsi que les microstructures à 

l’interface entre acier et B4C. La microstructure de l'échantillon à l'interface indique la formation 

de liquide pour les quatre températures, 1473 K, 1498 K, 1523 K et 1673 K. À 1473 K les 

compositions des couches d’interaction sont similaires à celles obtenues par Hofmann et al. 

[59]. Proche du B4C, la zone d’interaction contient majoritairement de la phase M2B avec des 

grains de phase MB. Du côté proche de l’acier, ils observent seulement la présence de 

précipités de M2B. Entre ces deux couches apparaît une couche de liquide solidifié. Au-dessus 

de 1498 K, la couche de liquide solidifié prend des proportions plus importantes et compose 

la majorité du domaine d’interaction.  
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Figure 2-6 Sections des échantillons B4C/acier recuits à 1473 K pendant 25 heures, à 1498 K 

pendant 30 minutes, à 1523 K pendant 5 minutes et à 1623 K pendant 1min30s [59].  

Des analyses de microsonde électronique indiquent que la phase solidifiée est principalement 

composée de Fe, Cr et B et que les zones autour des particules de B4C résiduelles sont enrichies 

en Ni et C. L'analyse permet de mettre en évidence la déplétion de Ni dans les borures et son 

enrichissement dans les zones environnantes. Des lois de cinétique de formation de borures 

en fonction de la température sont déduites de ces résultats.  

Ces résultats sont étendus à des températures plus basses en 2014 par Chandran et al. [62]. Les 

interactions à l’état solide sont étudiées entre acier 15-15Ti et B4C par le biais d’analyses XPS, 

EDS et DRX, pour des durées de 1000 à 5000 heures et pour une température de 973 K. Les 

expériences réalisées en environnement de sodium aboutissent à des résultats similaires à [59]–

[61]. Des traces de sodium sont détectées jusqu’à une profondeur de 60 µm dans l’acier. Un 

appauvrissement en nickel dans les couches proches de l’interface B4C/acier et la formation de 

structures borures (Fe,Cr)2B ont été observés. La présence de carbure de chrome Cr3C2 et de 

différents oxydes a été notée dans les échantillons. Cette oxydation résulterait d’un apport 

d’oxygène venant des porosités du B4C. Les auteurs préconisent alors l’utilisation d’un B4C de 

haute densité pour minimiser la quantité d’oxygène et éviter l’oxydation. 

En 2008 S. Sao Joao et al. [63] ont effectué des microanalyses sur des échantillons B4C/acier 

solidifiés. L’étude propose une description des interactions présentes dans trois types 

d’échantillons : Fe – B, Fe – B4C et acier – B4C. Dans cette étude, les échantillons Fe – B et Fe – 

B4C ont été chauffés pendant 1 heure à 1573 K tandis que l'échantillon acier-B4C a été chauffé 

à 1773 K, pendant 1 heure. Les microstructures relatives à ces échantillons sont présentées sur 

la Figure 2-7. 
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Figure 2-7 Microstructures des différents alliages Fe-5%B, Fe-6.3%B4C et acier-5%B4C. Le tableau 

associé réfère à une analyse EDS qualitative des éléments présents dans chacune des phases. [63] 

Une analyse quantitative des éléments légers dans chaque phase a été réalisée par EPMA 

(Figure 2-8). La phase borure observée dans l'échantillon Fe-5%B est une phase Fe2B 

stœchiométrique. L’étude met en évidence la formation de phase cémentite Fe3(B,C) dans les 

deux échantillons contenant du B4C et de borures mixtes dans celui contenant de l’acier. La 

Figure 2-8 présente ces mesures EPMA. La phase 4 de l'échantillon d'acier-B4C n'a pas pu être 

analysée en raison de sa petite taille. 

 

Figure 2-8 Tableau recapitulatif des analyses EPMA pour les échantillons Fe-B4C et acier-B4C [63] 

Ce type d’étude a été poursuivi dans le cadre de recherches sur l’accident de Fukushima Daiichi 

par Takano et al. 2014 [64]. Un échantillon acier/B4C contenant 10% de B4C (en masse) a été 

fondu par fusion à l'arc sous argon avant d'être analysé par DRX et SEM. Aucun traitement 

thermique n’a été effectué. À partir des mesures par DRX, l'auteur a déduit trois structures 

cristallographiques : fcc, Fe2B tétragonale et CrB orthorhombique. Des analyses par EDS ont 

permis de déterminer la composition atomique de chaque phase :  

• Phase FCC : Fe 48% à - Cr 2% à - Ni 39% à - Si 11% 

• Phase Fe2B : (Fe0.75Cr0.17Ni0.08)2B 

• Phase CrB : (Fe0.47Cr0.51Ni0.02)B 

• Une phase contenant du bore et du carbone (80%C) a été identifiée dans les pores de 

l’échantillon 
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Des précipités riches en Mo ont également été trouvés, mais d’une taille trop petite pour être 

analysés. 

Plevakova [15] a étudié l’interaction B4C/acier à haute température pour une teneur en B4C de 

25% en masse. Un mélange de poudre B4C/acier placé dans un creuset en ZrC a été chauffé 

sous flux d’argon et à 1.8 bar jusqu’à 2473 K par palier d’environ 100 K et d’environ 10 minutes. 

Le chauffage a duré au total 2 heures dont 30 minutes à 2473 K et a été suivi d’une trempe à 

500 K/min. La mesure de la température lors de la trempe a permis d’identifier une température 

de solidus à 1773 ± 35 K. Cette température n’est pas aberrante si on considère la température 

eutectique attendue pour un mélange Fe-B contenant une teneur en B supérieure à 50 % at. 

(1734 K d’après la TAF-ID). Les analyses DRX effectuées sur l’échantillon après refroidissement 

montrent la présence de FeB, de B4C, ainsi que d’une pollution du creuset sous forme de ZrC 

et de C graphite. Une analyse MEB-EDS (présentée en Figure 2-9) montre la présence de B, FeB 

et d’une phase borée minoritaire. Le carbone est fortement présent dans les phases borures.  

 

Figure 2-9 Images MEB de l’échantillon acier inoxydable – B4C après le refroidissement [15]. a – 

Par électron secondaire. b – Par électron rétrodiffusés. Le tableau réfère aux analyses EDS 

associées 

 

En résumé, le système acier – B4C est caractérisé par une température eutectique relativement 

faible à 1473 K [59]. Des études ont mis en évidence la formation de différentes couches 

d'interaction lors de réactions à l'état solide entre le B4C et l'acier inoxydable [59], [60], [62]. 

Ces couches sont composées de borures mixtes M2B et MB (où M est un élément métallique 

Fe, Cr ou Ni). Ces borures sont principalement composés de Fe et de Cr : (Fe,Cr)B et (Fe,Cr)2B. 

La déplétion de Ni (par rapport au Cr) dans ces borures induit un enrichissement en Ni dans la 

matrice acier environnante. Au-dessus de la température de fusion du système, des phases 

similaires se forment lors de la resolidification du liquide. Une phase cémentite M3(B,C) se 

forme dans les systèmes riches en acier [61], [64]. Les résultats sont cohérents dans les 

différentes études. Les systèmes ternaires B – C – Fe et B – Cr – Fe sont donc essentiels à la 

compréhension des interactions B4C/acier. Ces deux systèmes seront décrits dans la section 2.2 

« Données thermodynamiques ».  
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2.1.3 Interaction entre le B4C et le combustible  

Cette interaction implique directement les absorbants neutroniques (atomes de B) et les 

éléments fissiles (atomes d’U et de Pu). Les interactions chimiques susceptibles de se produire 

entre le B4C et le combustible peuvent avoir un rôle majeur dans l’évolution de la réactivité au 

cours d’un accident grave. Les connaissances concernant ce type d’interaction ont été 

principalement décrites dans les travaux de Plevacova [15], Gossé et al. [65] et Journeau et al. 

[66]. 

Plevacova [15] a chauffé un mélange de poudre UO2/B4C (91,5%wt UO2 + 8,5%wt B4C) jusqu’à 

une température de 2673 K sous une pression de 1.8 bar d’argon. L’expérience a mis en 

évidence l’absence de phase liquide issue de la réaction entre UO2 et B4C à 2673 K. Une analyse 

DRX post mortem montre que les composés UB4 et UO2 coexistent dans la poudre résultante 

de l’expérience. Par extrapolation, Plevakova [15] propose la coexistence de deux liquides 

(Borure et oxyde) non miscibles lorsque les points de fusion de ces deux composés seraient 

dépassés. L’étude montre aussi qu’un excès de carbone peut engendrer la formation de la 

phase UC2B et la fusion du mélange à partir de 2273 K. 

Plevacova [15], ainsi que Gossé et al. [65] ont analysé la réaction (UO2 + B4C) par des mesures 

de spectrométrie de masse à haute température pour identifier les espèces gazeuses. Les deux 

études proposent aussi des analyses DRX et EDS post mortem. Ils ont tous deux souligné une 

réaction solide/solide au sein du mélange de poudre UO2 et B4C dans l’intervalle de 

température 1273 K – 2073 K. Les mesures DRX et EDS montrent bien la coexistence des deux 

phases, UB4 et UO2-x dans l’échantillon après essai. La Figure 2-10 présente les analyses EDS 

ainsi que les images MEB de l’échantillon. Les espèces CO, CO2 et B2O2 ont été mesurées en 

phase gazeuse par spectrométrie de masse, le CO étant la principale espèce gazeuse. Le 

relâchement de CO peut s’expliquer par une carbo-réduction à l'état solide, réduisant UO2 en 

UO2-x et conduisant à la formation d’UB4 à l’état solide.  

 

Figure 2-10 Analyses EDS sur mélange de poudre. La partie noire de l’image correspond à la 

résine de maintien [65]. 

Journeau et al. [66] ont étudié l’interaction UO2/B4C par incorporation de B4C dans un bain 

d’UO2 liquide. L’analyse MEB-EDS et DRX des aérosols produits lors de l’interaction et des 

échantillons issus de liquides solidifiés montre la formation de UB4, B2O3 et U3O8. Les auteurs 

ont montré que la concentration des composés dans les échantillons est liée à la pression 

partielle d’oxygène. UB4 se formerait en condition plutôt réductrice alors que U3O8 se forme en 

condition plus oxydante. Journeau et al. [66] ont aussi mis en évidence un relâchement 

significatif de gaz lors de l’ajout de B4C dans le bain UO2. Ce qui s’accorde avec les mesures de 

CO, CO2 et B2O3 de Plevacova [15] et Gossé et al. [65]. 
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Tous ces travaux mettent en évidence la réaction de carbo-réduction entre le combustible UO2 

et le B4C avec le relâchement d’espèces gazeuses, principalement du CO. Ces expériences ont 

aussi mis en évidence la formation d’un composé UB4. Néanmoins, en situation représentative 

d’un accident, un bon contact entre B4C et UO2 tel que présenté dans ces expériences est 

improbable car les deux matériaux se présentent sous la forme de pastilles enveloppées dans 

des gaines en acier. De plus, il est probable que la présence de Pu dans le combustible modifie 

le comportement chimique du système. À ce jour aucune donnée expérimentale relative au 

comportement du Pu dans ce type d’interaction n’a été publiée, mais les systèmes B – Pu – U 

[67] et C – O – Pu – U [68] ont été étudiés par une approche thermodynamique. Les deux 

systèmes C – O – (Pu) – U et B – Pu – U ont un intérêt dans l’analyse du comportement du 

système thermodynamique global puisque qu’ils sont nécessaires à la description de la carbo-

réduction et à la description des phases borures.  

Nous avons présenté les connaissances actuelles sur les interactions entre les matériaux de 

cœur dans le contexte d’un accident dans un réacteur RNR-Na. Plusieurs systèmes 

thermodynamiques ternaires impactant le système (U – Pu – O) – (B – C) – (Fe – Cr – Ni) ont pu 

être identifiés. Les solubilités du Fe et du Cr mesurées dans la phase UO2 mettent en avant les 

systèmes Cr – O – U et Fe – O – U. Les interactions B4C/acier montrent que les borures formés 

à l’interface sont majoritairement constitués de Fe et de Cr. Ainsi, les systèmes B – C – Fe et B 

– Cr – Fe sont essentiels pour décrire cette interaction. Pour finir, les systèmes B – Pu – U et C 

– O – (Pu) – U présentent un grand intérêt car ils permettent de fournir une description 

thermodynamique de la réaction de carbo-réduction entre le combustible et le B4C.  

À ce jour, aucune étude ne s’est penchée sur les interactions impliquant les trois matériaux 

MOx, B4C et acier simultanément. Puisque ces matériaux de cœur contiennent en majorité de 

l’U, du B et du Fe (pour MOx, B4C et acier respectivement), le système ternaire B – Fe – U devrait 

jouer un rôle prépondérant dans la description du système global. Ce système ternaire 

permettrait en effet de lier les trois éléments majoritaires venant du MOx, du B4C et de l’acier. 

La description du système ternaire B – Fe – U sera donc proposée en section 2.2 « Données 

thermodynamiques ». 
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2.2 DONNEES THERMODYNAMIQUES 

La méthode CALPHAD utilisée dans cette thèse pour la modélisation du système complexe U 

– Pu – O – B – C – Fe – Cr – Ni se base sur l’extrapolation des systèmes binaires et ternaires. La 

version 11 de la TAF-ID offre une bonne description de la majorité des systèmes binaires du 

système. Cette partie présente les travaux sur les systèmes ternaires d’intérêts. Le choix de ces 

systèmes repose sur les interactions de base entre matériaux de cœur discutées dans la partie 

précédente et sur leur intérêt pour la modélisation thermodynamique du corium. Nous 

discuterons ici des données expérimentales et des modèles thermodynamiques sur ces 

systèmes. L’objectif de cette partie est d’identifier les systèmes clés ainsi que la cohérence des 

modèles thermodynamiques vis-à-vis de la problématique accident grave en réacteur RNR-Na. 

Les lacunes au niveau des modèles seront identifiées.  

2.2.1 Fe – O – U 

Le système Fe – O – U regroupe les éléments principaux intervenant dans les interactions acier-

combustible. Ce système est difficile à étudier expérimentalement car les deux éléments Fe et 

U possèdent quatre états d’oxydation chacun. De plus les nombreux oxydes pouvant se former 

ne sont pas stœchiométriques. Dans son étude du système ternaire à 1300 K, Labroche [69] 

identifie la présence de six composés binaires : FeO, Fe3O4, Fe2O3, UO2+x, U4O9-y et U3O8-x et le 

composé ternaire UFeO4. Une solubilité de Fe dans l’UO2 de 1-3 at% est reportée par Labroche 

[69] après l’analyse EDS des phases impliquées dans l’équilibre FeO-UO2 à 1300 K. La Figure 

2-11 et la Figure 2-12 présentent le diagramme ternaire à 1300 K calculé avec la base de 

données TAF-ID. La solubilité du fer dans la phase UO2 y est modélisée. Le modèle de la TAF-

ID prédit une solubilité du fer dans l’UO2 légèrement supérieure (4-6 at%) à la teneur mesurée 

par Labroche [69] pour un équilibre FeO-UO2 à 1300K. Le composé ternaire UFeO4 déterminé 

par Labroche [69] n’a pas été introduit dans le modèle.  

La description thermodynamique du système Fe – O – U présente dans la TAF-ID repose 

principalement sur l’extrapolation à partir des systèmes binaires. Les modèles des systèmes 

binaires sont basés respectivement sur les travaux de Kurata et al. [70], [71] pour Fe-U, de 

Sundman et al. [72] pour Fe-O et de Guéneau et al. [68] pour O-U.  
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Figure 2-11 Section isotherme à 1300 K du diagramme ternaire Fe-O-U. Calcul effectué via la 

version 11 de la TAF-ID. Description thermodynamique issue des travaux de thèse de Quaini [73]. 

 

Figure 2-12 Zoom sur la solubilité de Fe dans UO2 dans la section isotherme à 1300 K du 

diagramme ternaire Fe-O-U. Calcul effectué via la version 11 de la TAF-ID. Description 

thermodynamique issue des travaux de thèse de Quaini [73]. 
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Les travaux expérimentaux effectués sur le système Fe – O – U concernent principalement la 

région proche des oxydes de fer. Ces données expérimentales ne seront pas présentées ici 

puisqu’elles sortent du cadre imposé par l’hypothèse d’un milieu réducteur. Un état de l’art des 

données expérimentales relatives à ces systèmes oxydes est présenté dans la thèse de Quaini 

[73]. Les conditions réductrices engagées en réacteur RNR-Na imposent alors le combustible 

comme seul source d’oxygène. Les équilibres hors isoplèthe10 Fe-UO2 étant peu probables et 

le modèle de solubilité du fer dans l’UO2 étant bien décrit [52][69], le modèle ternaire Fe – O – 

U de la TAF-ID ne sera pas modifié. Cependant, le système ternaire Fe – U – O est insuffisant 

pour représenter les interactions entre l’acier et l’UO2. Kleykamp et al. [52] ayant montré la 

solubilisation des éléments d’alliage dans l’UO2 lors d’une interaction UO2-acier, il est 

nécessaire d’effectuer une analyse similaire du système Cr – O – U (Le Cr étant plus soluble 

dans l’UO2 que le Fe dans les conditions expérimentales de Kleykamp et al. [52]) 

2.2.2 Cr – O – U 

Kleykamp et al. [52] ont montré que le Cr était l’espèce provenant de l’acier dont la solubilité 

dans l’UO2 est la plus élevée. Riglet-Martial et al. [74] ont déterminé cette solubilité. Des 

mesures effectuées par microsonde ont permis de mesurer les solubilités du Cr pour des 

échantillons ayant subi des frittages entre 1928 K et 2017 K sous différents potentiels 

d’oxygène. Un modèle de solubilité dépendant de la température et du potentiel d’oxygène 

est proposé. Les solubilités de l’ordre de 0.2 at% de Cr dans l’UO2 sont déterminées dans des 

conditions réductrices. Des conditions légèrement plus oxydantes montrent la formation de 

l’oxyde de chrome Cr2O3. Sun et al. [75] ont développé un modèle de solubilité du Cr en 

montrant notamment que l’espèce Cr+2 est l’espèce dont le degré d’oxydation est le plus 

probable dans une matrice UO2. Les résultats de ce modèle sont en accord avec les données 

de Riglet martial et al. [74] 

Dans le modèle du système ternaire Cr – O – U de la TAF-ID le composé ternaire UCrO4 a été 

introduit et la solubilité du Cr dans l’UO2 est décrite selon la description de Lindahl et al. [76]. 

La solubilité du Cr est modélisée par l’introduction de Cr3+ dans la phase UO2 en désaccord 

avec Sun et al. [75]. Les modèles des binaires Cr – O et Cr – U sont basés sur les travaux de 

Kjellqvist et al. [77] et de Taylor et al. [78] pour Cr – O, et de Berche et al. [79] pour Cr – U. Les 

Figure 2-14 et Figure 2-14 présentent le diagramme ternaire calculé à 2000 K avec la base de 

données TAF-ID.  

 

10 Représentation d’une partie d’un diagramme de phase dont un des dégrées de libertés relatifs à la composition du système est 

fixé. Dans l’isoplèthe Fe-UO2, le ratio O:U est fixé à 2:1. 
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Figure 2-13 Section isotherme à 2000K du diagramme ternaire Cr – O – U. Calcul effectué via la 

version 11 de la TAF-ID. Description thermodynamique issue de Lindahl et al. [76]. 

 

Figure 2-14 Zoom sur la solubilité de Cr dans UO2 dans la section isotherme à 2000K du 

diagramme ternaire Cr – O – U. Calcul effectué via la version 11 de la TAF-ID. Description 

thermodynamique issue de Lindahl et al. [76]. 
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Le modèle Cr – O – U dans la TAF-ID décrit correctement la faible solubilité du Cr dans la phase 

UO2 lors d’un équilibre entre UO2 et Cr métal. La solubilité est plus élevée pour les équilibres 

impliquant Cr2O3 et UCrO4. Les données expérimentales sont bien décrites par le modèle 

thermodynamique de la TAF-ID. Le modèle de la TAF-ID sur le système Cr – O – U ne sera pas 

modifié dans ce travail.  

2.2.3 B – C – Fe 

En première approche, les interactions B4C-acier peuvent être simulées par le système ternaire 

B – C – Fe. Un comportement similaire entre les interactions Fe-B4C et acier-B4C ont été 

observés expérimentalement [62]–[64], [80]. Sur le même principe que pour les systèmes 

ternaires Cr – O – U et Fe – O – U, les interactions B – C – Fe en dehors de l’isoplèthe Fe-B4C 

sont peu probables dans le système d’étude car il n’y pas de source externe de B, C ou Fe en 

dehors du B4C et de l’acier. Une description thermodynamique de la partie riche en fer du 

système B – C – Fe a été initiée par Ohtani et al. en 1988 [81]. Quatre composés y sont décrits 

avec un modèle de solution interstitielle : FeB, Fe2B, Fe3(C,B) et Fe23(C,B)6. Aucun composé défini 

ternaire n’est identifié dans le système. Les phases Fe3C et Fe23C6 peuvent cependant solubiliser 

une quantité significative de B. Ainsi les phases C, Fe, FeB, Fe2B, Fe23(C,B)6 et Fe3(C,B) 

apparaissent dans l’isoplèthe Fe-B4C.  

Takano et al. [64] comparent des calculs thermodynamiques relatifs à l’isoplèthe Fe-B4C 

effectués avec la base de données SSUB4 (Scientific Group Thermodata Europa substance 

database) à leurs résultats expérimentaux obtenus sur acier-B4C. Les phases à l’équilibre sont 

calculées en fonction de la quantité de B4C incorporé dans le fer à 1473 K (Figure 2-15). Le 

calcul montre que les phases Fe2B et Fe3C se forment. Lorsque la teneur en B4C augmente, la 

phase FeB devient majoritaire. Les calculs présentent des similitudes avec les résultats 

expérimentaux obtenus avec l’acier. Le système Fe – B – C constitue donc une bonne 

approximation pour décrire les interactions acier-B4C. Ces calculs sont aussi en accord avec les 

observations à plus haute température de Aizenshtein et al. [82] qui ont montré notamment 

que les interactions à l’interface Fe-B4C conduisent à la formation des phases FeB, Fe2B et C à 

1723 K. Le calcul est aussi en accord avec les résultats de Sao Joao et al. [63] qui ont montré la 

formation de cémentite Fe3C et de la phase Fe2B pour un mélange de Fe - ≈5 at%-B4C à 1573 K. 

La comparaison avec les calculs obtenus avec la TAF-ID montre des résultats similaires (Figure 

2-15). La présence de phase liquide pour les faibles teneurs en B4C dans le fer n’est pas calculée 

par Takano et al. [64]. La présence d’une phase liquide riche en Fe à 1473 K s’argumente 

aisément par l’existence d’un eutectique à 1436 K dans le système binaire B – Fe. Cette 

différence est toutefois importante puisqu’une faible quantité de B4C dans le fer engendrerait 

des modifications importantes de la tenue mécanique à 1473 K d’une barre de contrôle. 
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a  

b  

Figure 2-15 Calcul des phases à l’équilibre dans le système Fe-B4C pour différentes concentrations 

de B4C dans le fer à 1473 K – Comparaison entre un calcul effectué avec la TAF-ID (a) et le calcul 

effectué par Takano et al. [64] avec la base de données SSUB4 (b). 

En 2015, Homolova et al. [83] ont obtenu des données expérimentales dans la partie riche en 

bore du diagramme de phase B – C – Fe et ont mesuré une solubilité du carbone dans les 

phases FeB et Fe2B (environ 2 at%) et une solubilité de Fe dans le bore (2 at%). Le modèle B-

C-Fe de la TAF-ID ne prend pas en compte ces solubilités.  

La TAF-ID utilise les modèles des systèmes binaires développés par Yoshitomi et al. [84] pour 

le système B-Fe et de Gustafson et al. [85] pour le système C – Fe. Les modèles des systèmes B 

– C et B – C – Fe sont extraits de travaux non publiés. Les phases ternaires Fe23(C,B)6 et Fe3(C,B) 

y sont modélisées. Le modèle dans la TAF-ID est cohérent avec les résultats expérimentaux. 

Seules les solubilités de C dans les phases FexB et de Fe dans la phase C graphite ne sont pas 

décrites dans le modèle. Ce modèle ne sera pas modifié dans ce travail.  
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2.2.4 B – Cr – Fe 

De par la formation de borures lors de l’interaction entre acier et B4C, le système ternaire B – 

Cr – Fe est primordiale pour la description des phases issues de cette interaction. De plus, ce 

système est important pour décrire la formation d’une phase liquide à faible température (1473 

K) identifiée par Hofmann et al. [59], Veshchunov et Hofmann [60] et Nagase et al. [61].  

Le système a été étudié dans un premier temps par Chepiga et al. [86] qui a mesuré des 

données expérimentales sur deux sections isothermes à 973 K et 1173 K (Figure 2-16). Les 

échantillons ont subi un traitement thermique d’au moins 400 heures puis ont été analysés par 

DRX. Les auteurs mettent en évidence la présence de huit phases borures : Fe2B, Cr2B, Cr5B3, 

FeB, CrB, Cr3B4, CrB2 et CrB6. Bien que Chepiga et al. [86] observent l’existence de la phase CrB6, 

ils reportent de fortes incertitudes sur leurs résultats dans la partie riche en bore (>70 at%). Les 

auteurs ont observé la présence de quatre borures mixtes (Fe,Cr)2B, (Cr,Fe)2B, (Fe,Cr)B, (Cr,Fe)B 

mais les solubilités des différents métaux dans ces borures ne sont pas spécifiées. 

a b  

Figure 2-16 Sections isothermes expérimentales selon Chepiga et al. [86]. a – 973 K. b – 1173 K 

Kaneko et al. [87] ont étudié l’isotherme à 973 K de la partie pauvre en bore du diagramme 

ternaire. À 973 K, la présence du composé Cr4B est proposée. Ce composé n’a pas été observé 

dans les études antérieures [88]–[90] et ne sera donc pas considéré dans notre étude. Le reste 

du digramme expérimental proposé par Kaneko et al. [87] est en accord avec les observations 

de Chepiga et al. [86]. Par la suite, Gianoglio et al. [90] ont étudié expérimentalement 

l’isotherme à 1373 K excluant la partie riche en B. Ils ont utilisé un couple de diffusion entre les 

trois éléments Fe, Cr et B pour obtenir les différentes compositions d’alliages. Homolova et al. 

[88] [89] ont étudié expérimentalement les isothermes à 873 K [88] et à 1353 K [89]. Des 

traitements thermiques et des analyses EDS et DRX sur plusieurs alliages répartis dans tout le 

diagramme ont été effectués. Les alliages sont synthétisés par fusion à arc à partir des métaux 

purs. Les isothermes à 1353 K [90] et 1373 K [89] sont en bon accord. Seule la partie riche en 

fer présente des incohérences. En effet, les équilibres ternaires entre borures et phases 

métalliques diffèrent. Gianoglio et al. [90] proposent un équilibre Cr2B-FCC-Fe2B alors que 

Homolova et al. [89] mesurent un équilibre Cr2B-BCC-Fe2B. Homolova et al. [89] octroient cette 

différence de comportement à l’écart de température (20 K) entre les deux isothermes. Or il 

existe aussi une différence de conception des échantillons qui est susceptible d’influencer ces 

équilibres. De plus, les teneurs en Cr mesurées par Gianoglio et al. [90] dans les phases borures 



Etat de l’art – interactions chimiques et systèmes thermodynamiques

 

 

 

36 

sont significativement plus élevées que ce que propose la plupart des auteurs toutes 

températures confondues. Les données de Gianoglio et al. [90] seront écartées lors de la 

modélisation à cause des différences de solubilités par rapport aux autres études.  

Shirae et al. [91] ont étudié expérimentalement l’isoplèthe CrB-FeB dans l’intervalle de 

température 1173 K – 2473 K. Les échantillons sont des pastilles formées à partir de poudre de 

bore, de fer et de chrome pur. Ces pastilles ont été ensuite chauffées à haute pression (10 kbar) 

puis trempées dans l’eau glacée avant d’être analysées par DRX. Les auteurs reportent des 

incertitudes quant à l’impact de la pression sur le système au cours du chauffage et au cours 

du processus de trempe. Shirae et al. [91] proposent un diagramme pseudo-binaire CrB-FeB. 

Le diagramme est en relativement bon accord avec les sections isothermes présentées 

précédemment [86], [89], [90]. La Figure 2-17 présente l’isoplèthe FeB – CrB issue des travaux 

de Shirae et al. [91] sur laquelle sont incorporés les domaines de stabilité (Fe,Cr)B, (Fe,Cr)B + 

(Cr,Fe)B et (Cr,Fe)B selon les auteurs Gianoglio et al. [90], Homolova et al. [89] et Chepiga et al. 

[86] (à 1373 K, 1353 K et 1173 K, respectivement). 

 

Figure 2-17 Section isoplèthe déterminée par Shirae et al. [91]. Les barres colorées correspondent 

à la projection des données d'isotherme des auteurs Gianoglio et al. [90], Homolova et al. [89] et 

Chepiga et al. [86] sur l’isoplèthe. Les marques colorées verticales indiquent les limites des 

domaines de composition (Fe,Cr)B, (Fe,Cr)B + (Cr,Fe)B et (Cr,Fe)B telles que décrites par les 

auteurs Gianoglio et al. [90], Homolova et al. [89] et Chepiga et al. [86] 

Les études mettant en jeu la phase liquide sont très peu nombreuses. Ainsi Kaneko et al. [87] 

ont montré l’existence de deux réactions eutectiques dans la partie riche en fer du 

diagramme (Tableau 2-2). Witusiewicz et al. [92] ont proposé une étude thermodynamique du 

liquide à 2150 K. Ils ont effectué des mesures calorimétriques pour accéder aux enthalpies 

libres d’excès à 2150 K de la phase liquide sur des échantillons avec différentes teneurs en 

bore. Les résultats ont été obtenus pour trois ratios Fe/Cr et pour des teneurs en bore allant 

jusqu’à 32 %at. Ces résultats constituent les seules données thermodynamiques 

expérimentales sur le système B – Cr – Fe. 
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Réaction Composition %at Température 

L + Cr2B = FCC + Fe2B 79.5 Fe – 18Cr – 2.5B 1499 K 

L + BCC = FCC + Cr2B 85.8Fe – 11Cr – 3.2B 1543 K 

Tableau 2-2 Description des transitions mesurées par Kaneko et al. [87] pour le système B – Cr – 

Fe.    

Trois modèles thermodynamiques ont été développés [93]–[95]. Aucun des trois modèles ne 

considère les phases CrB6 et Cr4B, ni les composés Cr3B4, CrB2 et CrB4 en tant que borures 

mixtes. Plus récemment, Yamada et al. [94] puis Miettinen et al. [95] ont réévalué les paramètres 

énergétiques du système ternaire B-Cr-Fe. Yamada et al. [94] s’appuient sur des calculs ab-

initio d’enthalpies de formation de phases présentes dans les isoplèthes CrB-FeB et Cr2B-Fe2B. 

Le modèle de Yamada et al. [94] est en bon accord avec les résultats de Chepiga et al. [86] et 

Homolova et al. [88], [89]. Ils décrivent un équilibre FCC-Cr2B-Fe2B à 1373 K. Miettinen et al. [95] 

n’apportent pas de données supplémentaires et basent leur modèle sur les données présentes 

dans la littérature. Ils notent des différences avec Yamada et al. [94] notamment concernant les 

projections de liquidus. D’autres différences mineures sont soulignées dans les sections 

isothermes et dans l’isoplèthe FeB-CrB. Les trois modèles présentent une description cohérente 

du système. 

Dans la base de données TAF-ID, les borures mixtes ne sont pas encore décrits. Le modèle est 

basé sur la description des binaires d’Andersson et al. [96] (Cr – Fe), Pan [93] (B – Cr) et 

Yoshitomi et al. [84] (B – Fe). Dans ce travail, l’ensemble des données expérimentales présentées 

(excepté les données extraites du travail de Gianoglio et al. [90]) ci-dessus seront prises en 

compte dans la construction d’un modèle sur le système ternaire Fe – Cr – B. Du fait que la 

majorité des données se focalisent sur l’état solide de la partie pauvre en bore, il est nécessaire 

de compléter ces données par des mesures de données de diagramme de phase mettant en 

jeu la phase liquide. 

  

2.2.5 B – Pu – U 

Le système B – Pu – U est de première importance puisqu’il décrit les composés pouvant se 

former entre le bore (absorbeur de neutron) et les éléments fissiles Pu et U. Le système a été 

étudié par la méthode CALPHAD par Nishihara et al. [67]. Le système binaire B-Pu est décrit à 

partir de calculs ab-initio alors que l’évaluation du système B – U repose sur quelques données 

expérimentales [97]. Le comportement des borures de plutonium et d’uranium sont assez 

similaires. Il existe trois borures d’uranium (UB2, UB4 et UB12) et cinq borures de plutonium 

(PuB2, PuB4, PuB6, PuB12 et PuB66). Les borures d’uranium et de plutonium présentent des 

températures de fusion congruente ou de décomposition extrêmement élevées (>2400 K). La 

Figure 2-18 présente les diagrammes binaires B - U et Pu – B proposés par Nishihara et al. [67]. 

Ces travaux décrivent et modélisent trois borures mixtes : (Pu,U)B2, (Pu,U)B4 et (Pu,U)B12. Ainsi 

la description du système ternaire se base essentiellement sur l’extrapolation des binaires mais 

aussi sur l’implémentation de paramètres thermodynamiques relatifs aux borures mixtes 

présents dans le système. Les données expérimentales sur le système ternaire n’existent pas. 

Le modèle dans la TAF-ID repose sur les modèles proposés par Nishihara et al. [67] pour les 

binaires B – U et B – Pu et le ternaire B – Pu – U. La TAF-ID retient le modèle de Kurata et al. 

[98] pour le système binaire Pu – U. 
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a  b  

Figure 2-18 Diagrammes binaires Pu – B (a) et B – U (b) selon Nishihara et al. [67] 

 

Les données expérimentales manquent sur les systèmes Pu – B, U – B et B – Pu – U. Par 

conséquent la description des courbes de liquidus et des points de fusion des différents 

borures repose sur très peu de données. Des travaux expérimentaux seraient donc nécessaires 

(notamment sur les borures de plutonium) avant de débuter une démarche de modification du 

modèle thermodynamique. En l’absence de nouvelles données expérimentales le modèle B – 

Pu – U de la TAF-ID sera accepté dans ce travail. 

 

2.2.6 C – O – (Pu) – U 

Le système ternaire C – O – U est important pour décrire les interactions B4C/combustible. 

Mukerjee et al. [99], [100] ont étudié la cinétique et les mécanismes de réaction entre UO2 et C 

sous flux d’argon et sous vide sur des microsphères. Ils aboutissent à la conclusion qu’une 

réaction de réduction mène à la formation de carbure d’uranium UCx et de CO. La vitesse de 

réaction dépend de la diffusion du CO dans la couche d’UCx formée à la périphérie des sphères. 

Les carbures d’uranium susceptibles de se former sont UC ou UC2 en fonction des conditions 

expérimentales. Ces carbures ont une solubilité élevée d’oxygène. Des études de cinétique ont 

été réalisées par Gossé et al. [101] en cellule de Knudsen sur des pastilles issues d’un mélange 

de poudre UO2+C. Les modèles cinétiques présentés par Mukerjee et al. [99], [100] ont été 

confirmés et mettent en évidence que la réduction de l’UO2 par le C mène à la formation d’UO2-

x, de CO et d’UCx(O)y. D’après les résultats, le monocarbure UC se forme plus favorablement à 

basse température (T<1650 K) alors que la formation d’UC2 serait favorisée à plus haute 

température. Le composé U2C3 n’a pas été observé. À ce sujet, les auteurs évoquent une 

cinétique de formation lente du composé U2C3 et une forte stabilité des autres carbures UC et 

UC2. Cette stabilité serait notamment facilitée par la capacité de solubiliser une teneur élevée 

d’oxygène.  

Une étude sur la caractérisation des carbures dans le système (Pu,U) – O – C a été effectuée 

par Jain et al. [102]. Les auteurs ont notamment a montré que la phase (U,Pu)(C,O) dans le 

mélange (U,Pu)(C,O) + (U,Pu)2C3 est stœchiométrique quelle que soit sa teneur en oxygène 
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alors que la phase (U,Pu)2C3 présente une certaine hypo-stœchiométrie à faible teneur en 

oxygène. Une solubilité maximale d’oxygène dans la phase (U,Pu)(C,O) de 49 % a été mesurée 

dans un domaine (U,Pu)(C,O) + (U,Pu)O2. 

Un modèle thermodynamique du système ternaire C – O – U basé sur les données à haute 

température a été proposé par Guéneau et al. [103]. En utilisant un modèle à deux sous-

réseaux, les écarts à la stœchiométrie pour les composés UC et UC2 ainsi que la solubilité en 

oxygène ont été pris en compte. Plus tard, une description thermodynamique complète du 

système quaternaire C – O – Pu – U a été proposée par Guéneau et al. [68]. La description du 

système quaternaire comprend la modélisation des quatre sous-systèmes ternaires associés (C 

– O – U, C – O – Pu, O – Pu – U et C – Pu – U). Le système quaternaire a pu être validé notamment 

par le bon accord avec les données expérimentales de Jain et al. [102]. Les paramètres 

thermodynamiques de ce modèle sont utilisés dans la base de données TAF-ID et apportent 

une description cohérente du système C – O – Pu – U. Il ne sera donc pas nécessaire de modifier 

le modèle dans ces travaux. Couplé avec le système ternaire B – Pu – U (vu précédemment), ce 

modèle permet de disposer d’une approche relativement complète quant à l’étude des 

réactions de carbo-réduction résultant de réactions entre le combustible et le B4C 

2.2.7 B – Fe – U  

Le système B – Fe – U a été étudié expérimentalement dans un premier temps par Vol’ovka et 

al. [104]. Les auteurs ont déterminé la section isotherme à 1073 K par analyse DRX 

d’échantillons trempés après traitement thermique de 500 heures. Les auteurs ont identifié 

deux composés ternaires UFeB4 et UFe3B2. Dias et al. [105]–[113] ont ensuite largement 

contribué à l’acquisition de données expérimentales et à la description du système B – U – Fe. 

Dias et al. [108] présente des sections isothermes à 1053 K, 1223 K et 1373 K montrant la 

présence de cinq composés ternaires dont trois non identifiés par Vol’ovka et al. [104] : UFe4B, 

UFe2B6 et U2Fe21B6. Dias et al. [108] montre la présence des cinq composés ternaires stables 

dans la gamme de températures étudiée (1053 K – 1373 K) alors que Vol'ovka et al. [104] n’en 

considèrent que deux sur l’isotherme à 1073 K.  

Les résultats de Dias et al. [108] se basent sur l’étude des microstructures d’échantillons après 

traitement thermique (entre 60 jours et 3 ans selon les échantillons) et d’échantillons « as cast » 

après fusion à arc et sur des mesures ATD. Les diagrammes proposés dans [108] se basent sur 

l’étude des zones riches en B [110], riches en Fe [109] et sur l’étude de l’isoplèthe x(U)=16.67%at 

[106]. Les compositions d’échantillons ne sont pas explicitées systématiquement. Pour 

l’isoplèthe x(U)=16.67%at [106], les résultats reposent sur des mesures d’ATD et d’analyses 

thermiques simples (pour les hautes températures). Dias et al. [105], [106], [109], [110] 

proposent une projection de liquidus tel que : 4 eutectiques ternaires, 5 péritectiques et 9 

invariants impliquent la phase liquide.  

Une description exhaustive de la structure cristallographique et des propriétés magnétiques 

des composés UFeB4 [65], UFe3B2 [70] et UFe2B6 [71] existe. 

Le système B – Fe – U permet de décrire les phases regroupant les composants majoritaires au 

sein du corium et n’est pas modélisé dans la base de données TAF-ID. En effet, la base de 

données TAF-ID ne contient pas de modèle sur ce système ternaire qui repose uniquement sur 

l’extrapolation des systèmes binaires Fe – U [24], B – Fe [29] et B – U [42]. Un ajout du modèle 

sur ce système ternaire dans la base de données TAF-ID serait un atout de poids pour améliorer 

la modélisation du corium. Les données présentées seront utilisées dans la construction d’un 

modèle sur le système ternaire B – Fe – U. Toutefois, pour entreprendre la modélisation du 
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système ternaire B – U – Fe il est nécessaire de disposer de données thermodynamiques sur 

les composés ternaires, inexistantes à ce jour.  

2.3 CONCLUSION 

L’état de l’art des données de la littérature a permis de présenter les interactions susceptibles 

d’intervenir entre les trois matériaux de bases : combustible nucléaire, acier de structure et 

absorbant neutronique B4C. L’étude des réactions chimiques intervenant entre ces matériaux 

de cœur a permis de définir les systèmes thermodynamiques jouant un rôle majeur dans le 

comportement du corium.  

Ainsi pour la modélisation thermodynamique des interactions combustible/acier, les systèmes 

Fe – O – U et Cr – O – U sont importants, notamment la prise en compte de la solubilité du fer 

et du chrome de l’acier dans l’UO2. Les systèmes B – Cr – Fe et B – C – Fe permettent de décrire 

les interactions entre le B4C et sa gaine lors d’une montée anormale de température. Les études 

ont montré que les interactions B4C/acier provoquent la formation de liquide à relativement 

basse température (1473 K). Les interactions B4C/combustible quant à elles mettent en jeu une 

réaction de carbo-réduction à haute température menant à la formation de borures et de CO(g). 

Ce mécanisme est décrit thermodynamiquement par les systèmes B – Pu – U et C – O – Pu – U. 

Parmi les modèles, trois systèmes ternaires ont été identifiés comme manquant ou nécessitant 

une réévaluation dans la TAF-ID : B – Cr – Fe, B – Pu – U et U – Fe – B.  

Aujourd’hui, aucune étude n’existe sur les interactions entre les trois matériaux : (MOx – acier 

– B4C) à haute température. Ce type d’essai permettrait d’étudier les réactions chimiques qui 

pourraient se produire lors d’un accident et permettrait notamment de déterminer si la 

présence d’acier a un impact ou non sur la réaction de carbo-réduction. De plus, ces 

expériences permettraient d’identifier les phases qui se formeraient expérimentalement et 

donc, les systèmes ternaires ou quaternaires essentiels à la description thermodynamique du 

corium. Afin de répondre à ce manque de données, des essais expérimentaux d’interactions 

chimiques ont été menés. Ils permettront d’apporter un regard critique sur le choix des 

systèmes thermodynamiques nécessaires à la modélisation du corium et permettront de 

proposer une description des interactions chimiques entre MOx et B4C en présence d’acier.  
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3 ÉTUDE EXPERIMENTALE DE L’INTERACTION ENTRE COMBUSTIBLE, ACIER ET B4C 

Ce chapitre présente les résultats issus de traitements thermiques sur des systèmes simulant 

les interactions combustible – acier – B4C. L’objectif est de déterminer les mécanismes mis en 

jeu lors de la réaction entre ces matériaux. L’influence des éléments d’alliage présents dans 

l’acier et l’influence du plutonium dans le combustible MOx est étudiée. Une étude par 

spectrométrie de masse a permis de suivre le relâchement des espèces gazeuses mises en jeu 

lors de la réaction à haute température. Les résultats expérimentaux sont comparés aux calculs 

obtenus avec la base de données TAF-ID. À partir de l’ensemble des résultats, les mécanismes 

mis en jeu dans la réaction entre le combustible, l’acier et le B4C sont proposés. Une réaction 

de carbo-réduction du combustible oxyde par le carbone dissout dans l’acier est mise en 

évidence s’accompagnant d’un dégagement gazeux de principalement CO mais aussi de CO2 

et d’oxydes de bore. Les phases formées lors de la solidification de la phase liquide métallique 

sont caractérisées. La comparaison entre les résultats expérimentaux et les calculs montre que 

les modèles thermodynamiques sur les ternaires B – Cr – Fe, Fe – Ni – U et B – Fe – U manquent 

et devront être introduits dans la TAF-ID. 
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Ce chapitre s’axe autour de l’étude expérimentale de systèmes combustible – acier – B4C 

simulant le corium. Une approche par des traitements thermiques permet d’étudier les 

interactions dans des conditions proches de l’équilibre thermodynamique et de comparer les 

résultats avec le calcul avec la TAF-ID. Des essais de spectrométrie de masse à haute 

température (SMHT) permettent de caractériser la phase gazeuse et de valider les 

interprétations. L’influence de la teneur en plutonium dans le combustible, de la présence 

d’élément d’alliage dans l’acier et de la température sur la réaction sera étudiée.  

Dans un premier temps nous présenterons les résultats des traitements thermiques sur les 

systèmes UO2 – acier – B4C à 2173 K et MOx – acier – B4C à 1923 K ainsi que leurs interprétations 

par le calcul thermodynamique. Dans un second temps nous présenterons une étude SMHT 

sur le système MOx – acier – B4C visant à détecter les espèces gazeuses relâchées lors de la 

réaction. Finalement une conclusion sur les mécanismes mis en jeu lors de la réaction de carbo-

réduction sera proposée.  

3.1 TRAITEMENTS THERMIQUES A HAUTE TEMPERATURE 

Les traitements thermiques sont réalisés sur des systèmes oxyde – acier – B4C. L’objectif des 

traitements thermiques est d’identifier les phases formées et les mécanismes mis en jeu lors 

de la réaction chimique entre les matériaux, susceptible de se produire au cours d’un accident 

grave.  

Lors des traitements thermiques, on s’attend à observer une réaction de carbo-réduction de 

l’UO2 par le carbone (C). En effet, cette réaction a été observée pour un mélange solide UO2 – 

B4C par Plevakova [15], Journeau et al. [66] et Gossé et al. [65] et UO2 – C par Mukerjee et 

al.[99], [100] et Gossé et al. [101]. La réaction a conduit à un fort relâchement de CO(g) et à la 

formation de borures d’uranium UB4 (lorsque qu’on utilise du B4C).  

Ce travail vise à étudier la réaction en présence d’acier ou de fer dans le but d’approcher des 

conditions accidentelles dans lesquelles il y aurait une interaction entre le combustible solide 

et un liquide issue de la fusion des matériaux de structure (acier) et du B4C pour des 

températures proches de 2000 K. 

Le protocole expérimental vise à montrer l’impact de plusieurs paramètres sur l’état du 

système : 

• L’influence des éléments d’alliage Cr et Ni par comparaison des résultats sur les 

systèmes UO2 – Fe – B4C et UO2 – Acier – B4C. 

• L’influence de la température par comparaison des résultats sur les systèmes UO2 – 

Acier – B4C à 1923 K et 2173 K 

• L’influence de la teneur en Pu dans le combustible par comparaison des systèmes UO2 

– Acier – B4C et (U,Pu)O2 – Acier – B4C. 

L’observation et l’analyse de la microstructure des échantillons après refroidissement 

permettent d’identifier les phases formées lors de la solidification du système. L’identification 

des phases repose sur une analyse croisée entre EPMA et EBSD. L’EPMA permet de mesurer 

soit la composition des phases, soit la composition globale d’une zone d’un échantillon. Cette 

méthode est nécessaire pour quantifier les teneurs en éléments légers (B, C, O). L’EBSD permet 

d’accéder à la structure cristallographique de chaque phase. Le couplage des deux méthodes 

d’analyse permet de proposer une identification pertinente des phases dans les échantillons. 

Cette approche est robuste mais demande une logistique lourde (transport de matière 
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nucléaire, analyses longues et complexes, expertise). Ce type d’analyse est donc restreint aux 

échantillons les plus complexes. La méthode n’est utilisée que pour les échantillons comportant 

de l’acier. Pour l’échantillon UO2 – Fe – B4C, relativement simple à analyser, les analyses sont 

effectuées par MEB-EDS.  

Ces analyses ont été permises grâce à la collaboration des laboratoires LMAT (CEA, ATALANTE 

– Marcoule), LMAC (CEA, Marcoule) et UMET (Université de Lille). 

Une comparaison avec les résultats du calcul thermodynamique sera proposée pour chaque 

échantillon. Les calculs sont réalisés avec le logiciel Thermocalc et la version 11 de la base de 

données TAF-ID [43].  

3.1.1 Conditions expérimentales 

Les quantités de B4C et d’oxyde introduites dans le mélange permettent d’approcher un ratio 

molaire oxyde/B4C ≈ 1. Ce choix permet de favoriser la réaction de carbo-réduction et de 

représenter des conditions de fusion généralisée d’un cœur de réacteur avec chute des PNS11.  

Afin d’approcher au mieux les conditions accidentelles, le fer (ou l’acier) 12  et le B4C sont 

préfondus par fusion à l’arc. Puis le mélange Fe/B4C sous la forme d’une bille et un fragment 

de pastille d’UO2 (ou de MOx) sont placés dans un creuset en céramique Y2O3-x lui-même 

positionné dans un creuset en W fermé par un couvercle vissé afin de préserver l’intégrité du 

four. Le choix d’un creuset Y2O3-x sous-stœchiométrique est motivé par le besoin de conserver 

des conditions réductrices et d’éviter au maximum les interactions avec le creuset. La Figure 

3-1 présente un schéma du dispositif de creuset pour un essai UO2 – Fe – B4C. Ce dispositif est 

utilisé pour tous les traitements thermiques. 

 

Figure 3-1 Schéma du dispositif de creuset utilisé pour les traitements thermiques. Exemple pour 

un mélange UO2 – Fe –B4C. Dans d’autres essais, le Fe est remplacé par de l’acier et l’UO2 par du 

MOx.  

 

11 Pour un accident ULOF impliquant la chute des protections neutroniques supérieur le ratio molaire oxyde/B4C≈0.8 

12 Matériaux simulant la structure d’un cœur RNR-Na 
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Comme la disposition des éléments dans le creuset ne permet pas de garantir le contact entre 

le fragment de combustible et la bille de mélange Fe/B4C (ou acier/B4C) lors de l’introduction 

dans le four, une seconde étape de fusion à arc entre le combustible et le mélange est 

nécessaire pour « coller » les deux parties de l’échantillon avant le traitement thermique. Cette 

seconde fusion est susceptible de provoquer une interaction chimique entre les matériaux. Il 

est alors nécessaire de s’assurer que celle-ci n’interfère pas sur les résultats finaux. Pour cela, 

le protocole présenté sur la Figure 3-2 a été choisi. Deux échantillons de même composition 

ont subi le même traitement thermique de 1h à 2173 K (même batch). Un seul des échantillons 

a alors eu une deuxième fusion pour coller l’UO2 et la bille Fe/B4C au four à arc avant le 

traitement thermique. Une analyse MEB-EDS a été réalisée pour identifier l’impact de la 

méthode de synthèse sur l’état final de l’échantillon. 

 

Figure 3-2 Protocole de vérification de l’impact du « collage » entre le mélange Fe-B4C et l’UO2 

par fusion à arc sur le résultat final après traitement thermique à 2173 K. Exemple d’un mélange 

UO2 – Fe – B4C.  

Les analyses MEB-EDS post-mortem n’ont montré aucune différence dans la microstructure ou 

la composition des phases formées. Par conséquent, le « collage » du mélange Fe/B4C à l’UO2 

par fusion à arc n’impacte pas l’état du système après traitement thermique. La description 

exhaustive de cette étude de vérification n’est pas explicitée plus en détail dans le document 

car elle ne présente pas d’intérêt pour notre étude. 

Ainsi les traitements thermiques sont effectués sur un mélange préfondu Fe/B4C (ou acier/B4C) 

mis en interaction avec un fragment de combustible UO2 ou MOx. Les matériaux de départ 

ainsi que les méthodes expérimentales utilisées pour chaque essai sont présentés dans la suite 

du document. Une liste complète des échantillons est présentée en annexe « Annexe : 

Description des échantillons ». 

3.1.1.1 Matériaux 

La composition massique de chacun des matériaux (B4C, Fe, Acier, UO2 et MOx) est reportée 

dans le Tableau 3-1. La stœchiométrie réelle du B4C est B4.02C, avec une abondance naturelle 

en 10B. Cette mesure a été réalisée par l’entreprise 3M. Le fer a une pureté de 99.9 %wt et 

provient du fournisseur Balzers. L’acier retenu pour ces essais est un acier 15-15Ti (AIM1) 
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normalement utilisé dans la fabrication des gaines de combustible RNR-Na [15], [114]. Les 

pastilles frittées d’UO2 ont une stœchiométrie réelle UO2.02 et la composition du MOx est (U0.693 

Pu0.307)O2.00. Le MOx a été élaboré par co-précipitions dans l’ammoniaque selon un procédé 

sol-gel (gélation externe) puis a été pressé et fritté de sorte à obtenir une pastille [115]. Une 

description de la méthode de synthèse est présentée dans les travaux de Sood et al. [116], 

Vigier et al. [117] et Tyrpekl et al. [118]. La mesure de la composition du MOx a été effectuée 

par le laboratoire d’analyse de JRC Karlsruhe. 

Tableau 3-1 Composition élémentaire en % massique des différents matériaux de départ. 

Au total six essais de traitement thermique ont été effectués. La masse de chacun des 

constituants utilisés dans chaque essai est reportée dans le Tableau 3-2. Le nom de chaque 

échantillon désigne : la température de traitement thermique (2173 ou 1923 K), « U » pour UO2 

ou « M » pour MOx, « F » pour le fer ou « A » pour l’acier et « B » pour le B4C. 

Échantillon 

Masse 

simulant 

structure (mg) 

Masse B4C 

(mg)  

Masse simulant 

combustible 

(mg) 

Pertes de 

masse après 

synthèse (%) 

Simulant 

structure – 

Simulant 

combustible 

Température 

du traitement 

thermique (K) 

Analyses 

2173UFB 276.7 ± 0.1 32.9 ± 0.1 168.8 ± 0.1 1.29 ± 0.1 Fe – UO2 2173 ± 21 EDS13 

2173UAB0 568.4 ± 0.1 71.3 ± 0.1 341.6 ± 0.1 49.4 ± 0.1 Acier – UO2 / EDS/EPMA/EBSD14 

2173UAB1 279.4 ± 0.1 33.1 ± 0.1 168.5 ± 0.1 8.2 ± 0.1 Acier – UO2 2173 ± 21 EDS/EPMA/EBSD13 

2173UAB2 306.2 ± 0.1 36.3 ± 0.1 300.3 ± 0.1 1.0 ± 0.1 Acier – UO2 2173 ± 21 EDS/EPMA/EBSD13 

1923UAB 270.7 ± 0.1 32.1 ± 0.1 165.2 ± 0.1 12.1 ± 0.1 Acier – UO2 1923 ± 5 EDS12 

1923MAB 286.2 ± 0.1 34.1 ± 0.1 178.0 ± 1 4.8 ± 0.1 Acier – MOx 1923 ± 20 EPMA13 

Tableau 3-2 Composition des échantillons, la perte de masse après synthèse du mélange Fe/B4C 

ou Acier/B4C est spécifiée. Les pertes de masse ne sont issues que de la fusion de l’acier et du B4C. 

L’échantillon 2173UFB contient de l’UO2, du fer et du B4C. Il est considéré comme référence 

pour l’étude de l’influence des éléments d’alliage. L’échantillon 2173UAB0 contenant de l’UO2, 

de l’acier et du B4C n’a subi aucun traitement thermique après l’élaboration au four à arc. Il sert 

à démontrer que les traitements thermiques ont bien induit des interactions.  

L’échantillon 1923UAB contenant de l’UO2, de l’acier et du B4C sert de référence pour l’étude 

de l’influence du Pu sur les interactions dans le système. Il permet aussi d’étudier l’impact de 

la température par comparaison avec l’échantillon 2173UAB1. 

Chacun des échantillons a un ratio massique oxyde/acier/B4C similaire (35/58/7), hormis 

l’échantillon 2173UAB2 qui contient une masse de combustible UO2 deux fois plus importante 

afin d’étudier l’influence du rapport UO2/(acier+B4C) sur les phases formées.  

 

13 Les analyses MEB-EDS effectuées avec un microscope JEOL JMS – IT200 

14 Les analyses MEB-EDS effectuées avec un microscope ZEISS MERLIN et un détecteur EDS Oxford Instruments X-Max 80mm. Les 

analyses EBSD ont été réalisées avec un microscope ZEISS SUPRA et un détecteur e-flash Brucker HR+. Les analyses EPMA ont été 

mises en œuvre avec une microsonde CAMECA SX100. 

 
U Pu O B C Fe Cr Ni Mo Ti autres 

B4C - - - 78.35 21.65 - - - - - - 

Fe 99.9 - - - - - - - - - 0.1 

Acier AIM1 - - - - 0.08 66.18 14.29 15.06 1.50 0.39 2.50 

UO2 88.04 - 11.96 - - - - - - - - 

MOx 60.67 27.56 11.77 - - - - - - - - 
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Le Tableau 3-3 récapitule les échantillons à comparer en fonction de chaque paramètre à 

étudier. 

Échantillons à comparer Paramètres 

2173UAB0 – 2173UAB1 Effet du traitement thermique 

2173UFB – 2173UAB1 Éléments d’alliages 

1923UAB – 2173UAB1 Température 

1923UAB – 2173MAB Plutonium 

Tableau 3-3 Échantillons à comparer pour l’étude de chaque paramètre 

3.1.1.2 Essais UO2 (MOx) – Acier – B4C à 1923 K 

Afin d’étudier le rôle du Pu sur le comportement à haute température du système combustible 

– Acier – B4C, une campagne expérimentale dédiée a été réalisée à JRC Karlsruhe où des 

installations expérimentales permettent d’effectuer des mesures sur des échantillons contenant 

du Pu. Cette installation unique a permis d’étudier pour la première fois ce système d’intérêt 

contenant du plutonium.  

Les essais ont été effectués dans des fours de traitement thermique dont la température 

maximale est de 1923 K. Les traitements thermiques ont été réalisés à 1923 K pendant 1 heure.  

Les deux traitements thermiques 1923UAB et 1923MAB ont été effectués dans deux fours 

différents. Le four utilisé au LM2T pour l’échantillon 1923UAB est un four tubulaire vertical en 

alumine de marque Nabertherm (modèle RHTV 120-300/18). Le traitement thermique d’une 

heure à 1923 ± 5 K a été effectué sous 1 bar d’argon. La rampe de température imposée durant 

le chauffage était de 180 K/h.  

Le four utilisé pour l’échantillon 1923MAB contenant du MOx est un four tubulaire horizontal 

en alumine de la marque AET technologie placé en boite à gant. Le traitement thermique d’une 

heure à 1923 ± 20 K a été effectué sous 1 bar d’argon. La rampe de température imposée 

durant le chauffage était de 200 K/h. 

Les deux échantillons ont été refroidis en coupant l’alimentation électrique du four (vitesse 

moyenne estimée entre 5 et 10 K/min et entre 1923 K et 1000 K). 

Après traitement thermique, les échantillons ont été découpés, enrobés et polis pour les 

observations MEB et EPMA. Les caractéristiques (étalons, cristaux et raies mesurées) des 

mesures EPMA sont détaillées en annexe « Annexe : Mesures EPMA et Raman ». 

3.1.1.3 Essais UO2 – Acier (Fe) – B4C à 2173 K 

Pour ces échantillons, le traitement thermique d’une heure à 2173 ± 21 K est réalisé au LM2T 

dans un four à résistor tungstène [101], [119], [120]. Le four est celui utilisé pour les études de 

spectrométrie de masse à haute température. Par conséquent l’enceinte du four est maintenue 

sous vide à 7x10-8 mbar durant le traitement thermique. La vitesse de chauffage est de 30 

K/min jusqu’à 2173 K. Le refroidissement de l’échantillon après une heure de recuit s’effectue 

via l’arrêt de l’alimentation du four avec une vitesse de refroidissement d’environ 60 K/min en 

moyenne. Après traitement thermique, les échantillons ont été découpés et polis pour les 

observations MEB. Des mesures quantitatives de la composition des phases ont été effectuées 
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par EDS et EPMA. L’EBSD a permis de caractériser la structure cristalline des phases.  

Comme les microstructures résultantes des traitements thermiques à 2173 K sont globalement 

plus simples à interpréter que celles issues des essais à 1923 K, les résultats de ces études 

seront présentés en premier. Les résultats obtenus à 2173 K serviront par la suite de point de 

comparaison dans l’interprétation des microstructures issues des traitements thermiques à 

1923 K. 

3.1.2 Résultats UO2 – Acier (Fe) – B4C à 2173 K. 

L’ensemble des résultats sur les phases formées et sur les calculs thermodynamiques pour 

chaque essai sont regroupés dans les Tableau 3-7, Tableau 3-8 et Tableau 3-9 de la section 

3.1.2.3 « Interprétation par le calcul thermodynamique ». Les résultats pour chacun des essais 

sont décrits ci-dessous. 

3.1.2.1 UO2 – Fe – B4C (2173UFB) 

Après traitement thermique, l’échantillon se présente sous la forme d’un liquide solidifié en 

contact avec des fragments d’UO2 à l’intérieur d’un creuset en Y2O3-x. Le liquide épouse la forme 

du creuset. La Figure 3-3 présente les images MEB-BSE de la tranche de l’échantillon. La Figure 

3-3a montre trois zones distinctes et homogènes : le creuset Y2O3-x, les fragments d’UO2 et le 

liquide solidifié avec la présence de dendrites (phase gris foncé). Cette première image montre 

qu’à haute température, l’UO2 était entouré d’un liquide. L’interface entre ces deux régions 

montre un bon mouillage de la phase liquide sur le fragment d’UO2 à haute température. La 

Figure 3-3b montre que la microstructure du liquide solidifié est homogène dans l’échantillon. 

Les analyses globales15 (Tableau 3-4) effectuées sur ce liquide solidifié permettent de montrer 

que la phase liquide solidifiée est majoritairement constituée de Fe et de B, avec une proportion 

significative d’U métallique (5 %at.).  

 

 

15 L’analyse globale consiste à établir une quantification EDS sur zone élargie de l’échantillon. Ici la totalité de la surface de la 

région « liquide solidifié » a été mesurée. 
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Figure 3-3 Image MEB-BSE de l’échantillon 2173UFB a – Image globale. b – Microstructure du 

liquide solidifié grossissement x85. c – microstructure du liquide solidifié grossissement x600 

Trois phases et une zone eutectique sont identifiés dans le liquide solidifié. Grâce aux 

observations (Figure 3-3c) et à l’analyse EDS (Tableau 3-4), il est possible d’identifier les phases 

comme étant des dendrites de Fe2B et des nodules de Fe2U. L’échantillon ne contient que des 

traces de carbone. Le carbone C n’est pas détecté sauf dans les phases avec une morphologie 

d’aiguille où il est mesuré en quantité significative. Ces phases aciculaires sont riches en U 

d’après le contraste BSE et la mesure EDS. 
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Phases B C O Fe U 

Carbure d’uranium 
 

41 ± 7 
 

25 ± 3 34 ± 4 

Eutectique 3 ± 12 n.m. 3 ± 3 82 ± 15 12 ± 2 

Fe2B 30 ± 10 n.m. 
 

70 ± 4 
 

UFe2 
 

n.m. 
 

67 ± 1 33 ± 1 

Liquide global 21 ± 12 n.m. 2 ± 9 72 ± 18 5 ± 2 

Tableau 3-4 Quantification EDS (%at.) de la composition des phases observées dans l’échantillon 

UFB2173. La mesure de la composition de la phase liquide repose sur une analyse globale de la 

zone. n.m. : non mesuré. La valeur d’incertitude est donnée à 3σ. Les valeurs en italiques indiquent 

des incertitudes élevées recouvrant la mesure. Le dosage du carbone est indicatif. 

De l’yttrium est détecté dans des précipités d’oxyde mixte (U,Y)O2-x présent en périphérie de la 

pastille d’UO2 et uniquement dans de petits fragments qui se sont détachés du morceau d’UO2 

principal. Aucune trace d’Y métallique n’est mesurée dans le liquide solidifié ou dans le 

fragment principal d’UO2. Même si une faible interaction avec l’UO2 est donc observée, le 

creuset en Y2O3-x permet de limiter efficacement les interactions entre la phase liquide et le 

creuset. Une description des interactions avec le creuset dans les différents essais est présentée 

en annexe « Annexe : Analyses complémentaires » 

3.1.2.2 UO2 – Acier – B4C  

Cette étude fait l’objet de l’article de Garrigue et al. [119] et résulte d’une collaboration avec 

les laboratoires LMAT (CEA Marcoule, E. Brackx) et l’UMET (Université de Lille, O. Tougait). Une 

description globale des échantillons est tout d’abord présentée dans cette section puis la 

microstructure détaillée de chaque échantillon est décrite dans les sections 3.1.2.2.1 « Avant 

traitement thermique (2173UAB0) », 3.1.2.2.2 « Ratio UO2/B4C ≈ 1 (2173UAB1) » et 3.1.2.2.3 

« Ratio UO2/B4C ≈ 2 (2173UAB2) ». 

Les images MEB-BSE des coupes des échantillons 2173UAB0, 2173UAB1 et 2173UAB2 sont 

présentées sur la Figure 3-4. Ces échantillons présentent un aspect proche de l’échantillon 

2173UFB sans élément d’alliage. Un liquide solidifié est en contact avec le ou les fragments 

d’UO2. Dans les trois échantillons, le liquide B4C/acier présente un bon mouillage avec la pastille 

d'UO2, contrairement aux résultats obtenus dans les essais de mouillage sans B4C entre UO2 et 

du Fe ou de l’acier liquide réalisés par Nikolopoulos et al. [121], [122]. L’ajout de B4C à l’acier 

semble donc avoir un impact sur le mouillage entre le liquide métallique et l’UO2.  

Les résultats sur la composition et la structure des phases dans les trois échantillons sont 

présentés dans le Tableau 3-5. Les compositions globales des régions liquides mesurées par 

EPMA sont reportées dans le Tableau 3-6. L’analyse détaillée des échantillons est présentée ci-

après. 

 

Figure 3-4 Images MEB-BSE des échantillons a – 2173UAB0, b – 2173UAB1 et c – 2173UAB2. 
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Tableau 3-5 Phases identifiées dans le liquide solidifié des échantillons 2173UAB0, 2173UAB1 et 

2173UAB2. Pour chaque phase la structure est déterminée par EBSD et la composition est 

mesurée par EPMA. 

Échantillon Mesure C B Fe U Si Ti Cr Ni Mo 

2173UAB0 
EPMA 22.8 28.2 32.2 0.0 0.1 0.0 8.1 6.8 0.5 

Incertitude ± 5.8 ± 2.9 ± 4.0 ± 0.1 ± 0.3 ± 0.4 ± 1.4 ± 0.9 ± 0.2 

2173UAB1 
EPMA / 26.0 46.8 3.0 0.8 0.3 11.9 10.0 0.5 

Incertitude  ± 5.6 ± 3.9 ± 2.1 ± 0.8 ± 0.5 ± 3.3 ± 4.5 ± 0.5 

2173UAB2 
EPMA / 38.5 36.2 5.0 1.1 0.3 8.4 10.0 0.6 

Incertitude  ± 8.3 ± 4.5 ± 3.6 ± 0.8 ± 0.1 ± 4.5 ± 5.4 ± 0.2 

Tableau 3-6 Comparaison des compositions en (%at) des liquides solidifiés pour les trois essais, 

déterminées soit par EPMA soit à partir des masses initiales. Les valeurs mesurées par EPMA 

correspondent à la moyenne de 10 analyses de zones carrées de 200 µm de côté (seulement 4 

analyses pour l’échantillon 2173UAB0). Les valeurs calculées à partir des masses des constituants 

représentent la composition atomique du mélange B4C/acier de chaque échantillon. Incertitudes 

à 3σ pour les zones analysées. 

3.1.2.2.1 Avant traitement thermique (2173UAB0) 

À l’échelle macroscopique, l’échantillon se compose d’un fragment d’UO2 en contact avec un 

liquide solidifié homogène.  

La mesure de la composition globale (Tableau 3-6) de la phase liquide solidifiée indique la 

présence des éléments Fe, Cr, Ni, B et C16. La quantité d'U dans cette zone est inférieure à la 

limite de détection par EDS et EPMA. Aucune trace d’oxygène n'a été mesurée dans cette 

région. La Figure 3-5 présente les micrographies MEB-BSE et EBSD de l’échantillon. Cinq phases 

sont observées : 

 

16 La quantité de C est largement surévaluée par EPMA. Cette erreur provient d’une contamination externe. Cela n’impacte pas les 

interprétations. L’analyse EPMA de cet échantillon vise exclusivement à vérifier la présence ou non d’U dans l’échantillon. 

Echantillon
prototype – symbole 

de Pearson
Phase Composition chimique EPMA (at%) Indentification des phases par EPMA/EBSD

Al2Cu – tI 12 (Fe,Cr,Ni)2B 52Fe-29B-8Cr-7Ni-4C (Fe0.77,Cr0.12,Ni0.11)2.1(B0.89,C0.11)

FeB – oP 8 (Fe,Cr)B 47B-27Fe-20Cr-2Ni-3C-1Mo (Fe0.55,Cr0.42,Ni0.03)(B0.95,C0.05)

fcc Fe,Cr,Ni,Mo 37Fe-38Ni-8Si-8B-4C-2Cr-1Mn /

Mg2Cu – oF 24 (Fe,Cr,Ni)2B 44Fe-33B-17Cr-3Ni-3C (Fe0.71,Cr0.24,Ni0.04)1.8(B0.93,C0.07)

Al2Cu – tI 12 (Fe,Cr,Ni)2B 52Fe-32B-8Cr-4Ni-4C (Fe0.81,Cr0.13,Ni0.06)1.83(B0.90,C0.10)

CrB – oC 8 (Cr,Fe)B 49B-32Cr-14Fe-2C-1Mo (Cr0.66,Fe0.29,Mo0.03)( B0.96,C0.04)

Pas de données EBSD U(Fe,Ni)5 39Ni-33Fe-14U-9Si-2O-2B /

UCo4B – hP 6 U(Fe,Ni)4B 40Fe-29Ni-14U-12B-3Si-2O U(Fe0.55,Ni0.40,Si0.05)5.23(B0.87,O0.13)1.01

U3Si2 – tP 10 (Fe,Mo,Cr,Ni,Ti)3B2 36B-25Fe-14Mo-7Cr-6Ni-4Ti-3W-2C-1U (Fe0.40,Mo0.22,Cr0.12,Ni0.09,Ti0.07W0.05)3(B0.95,C0.05)1.94

CeCo3B2 – hP 6 U(Fe,Ni)3B2 Pas de données EPMA /

fcc (U,Y)O2±x 64O-18U-17Y (U0.51,Y0.49)O1.77

AlB2 – hP 3 (Ti,Fe,Mo,Cr)B2 Pas de données EPMA /

Al2Cu – tI 12 (Fe,Cr,Ni)2B 51Fe-33B-14Cr-3Ni (Fe0.75,Cr0.20,Ni0.04)2.06B

CrB – oC 8 (Cr,Fe)B 50B-34Cr-14Fe-1Mo (Cr0.69,Fe0.28,Mo0.03)1.01B

CeCo3B2 – hP 6 U(Fe,Ni)3B2 Pas de données EPMA /

U3Si2 – tP 10 (Fe,Mo,Cr,Ti)3B2 39B-28Fe-24Mo-4Cr-3Ti-2Ni (Fe0.46,Mo0.39,Cr0.07,Ti0.06,Ni0.03)3.17B2

AlB2 – hP 3 (Ti,Mo)B2 63B-23Ti-6Mo-4Cr-3Fe-1Ni (Ti0.64,Mo0.18,Cr0.10, Fe0.07,Ni0.01)1.16B2

YCrB4 – oP 28 U(Fe,Cr)B4 60B-20U-15Fe-4Cr U(Fe0.78,Cr0.22)1.02B3.07

UCo4B – hP 6 U(Fe,Ni)4B 38Fe-31Ni-16B-15U U(Fe0.55,Ni0.45)4.67B1.09

Th6Mn23 – cF 116 U6(Fe,Ni)23 60Ni-20U-20Fe U6(Ni0.76,Fe0.24)23.75

Pas de données EBSD U(Fe,Ni)5 52Ni-31Fe-16U-1Cr U(Fe0.37,Ni0.63)5.29

fcc (U,Y)O2-x / /

2173UAB1

2173UAB2

2173UAB0
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• Un borure (Fe,Cr,Ni)2B occupe la majeure partie de l'échantillon ;  

• Un borure (Fe,Cr)B de morphologie dendritique ; 

• Une phase métallique contenant du Fe et du Ni principalement;  

• Des précipités sous la forme d’aiguilles dont ni la composition ni la structure 

cristallographique n’ont pu être identifiées. Cette phase dispersée dans la phase 

métallique semble être riche en U d’après son contraste BSE;  

• Des précipités de C-graphite ; 

En première interprétation, la forme dendritique de la phase (Fe,Cr)B montre que celle-ci s’est 

solidifiée depuis le liquide. Les traces d'uranium, sous la forme de précipités aciculaires fins, 

visibles par contraste chimique BSE indique qu’une très faible fraction de l’UO2 a été dissoute 

dans le liquide B4C/acier. L’amorçage d’une réaction induite par le « collage » de l’UO2 avec le 

mélange B4C/acier au four à arc pourrait avoir induit un début d’interaction et la solubilisation 

d’un peu d’U.  

 

Figure 3-5 Images MEB de l'échantillon 2173UAB0 a – Image BSE zoom x60. b – Image BSE zoom 

x400. c – Image BSE zoom x1500. d – Carte EBSD zoom x800. Le C ne diffracte pas en EBSD, son 

identification sur la micrographie résulte de sa microstructure spécifique. 

Les compositions et les structures cristallines des phases (Fe,Cr,Ni)2B, (Fe,Cr)B et (Fe,Ni) 

identifiées dans ce travail sont similaires à celles observées dans différentes études sur 

l’interaction acier/B4C (Takano et al. [64], Sumita et al. [123], Aizenshtein et al. [82]). Comme 

déjà observés par Takano et al. [64], des précipités de graphite avec une faible teneur en bore 

sont présents dans l’échantillon (le rapport B/C mesuré par EPMA est d'environ 0,3). Une très 
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faible interaction entre l’UO2 et le liquide s’est produite. L’échantillon peut donc être utilisé 

comme référence dans l’étude de l’influence du traitement thermique sur les interactions UO2 

– acier – B4C. 

3.1.2.2.2 Ratio UO2/B4C ≈ 1 (2173UAB1) 

À échelle macroscopique l’échantillon comprend un liquide solidifié, un fragment d’UO2 et le 

creuset en Y2O3-x. Le liquide épouse la forme du creuset. Les mesures globales par EPMA 

(Tableau 3-6) indiquent que le liquide solidifié contient principalement du Fe, du Cr, du Ni, du 

B et de l'U. Des traces de C sont détectées dans les borures ainsi que dans certaines phases 

riches en U. La teneur globale en C est négligeable. La Figure 3-6 montre les phases observées 

dans l’échantillon. 

 

Figure 3-6 Images MEB-BSE de l'échantillon 2173UAB1 a – Image BSE zoom x60, le carré noir 

indique l'emplacement de l'image b. b – Image BSE zoom x500, le carré noir indique 

l'emplacement de l'image c. c - Image BSE de la zone eutectique, zoom x3000. d – Carte EBSD 

zoom x700, les phases indiquées correspondent aux structures indexées lors de la mesure. Le bleu 

clair et le violet sont des indexations résiduelles de phases fcc (UO2). 

D’après la Figure 3-6a, la microstructure du liquide solidifié est homogène dans l'ensemble de 

l'échantillon. La Figure 3-6b montre la pénétration intergranulaire du liquide aux joints de 

grains de l’UO2. Cette pénétration intergranulaire a provoqué la décohésion de grains d'UO2.  

Au total, neuf phases issues de la solidification du liquide sont identifiées. Cinq de ces phases 

sont des borures qui ne contiennent pas d'uranium. Quatre phases contiennent de l'uranium. 
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La structure cristallographique n'a pas pu être déterminée pour toutes les phases. Les phases 

caractérisées sont les suivantes: 

• Deux phases de stœchiométrie (Fe,Cr,Ni)2B dont les structures cristallographiques 

diffèrent – les deux phases sont indiscernables par le contraste BSE mais l'EBSD et 

l’EPMA permettent de les distinguer. L'EPMA montre de légères différences de 

concentration en Fe et Cr et l’EBSD indique que ces phases diffractent selon des 

groupes d’espaces différents (Fddd et I4/mcm). Les deux adoptent une morphologie 

rectangulaire similaire. Elles sont identifiées par les abréviations Cr2B (Fddd) et Fe2B 

(I4/mcm) sur la micrographie EBSD ; 

• U(Fe,Ni)4B ; 

• U(Ni,Fe)5 – identifiée seulement par EPMA dont la structure exacte n’est pas connue ;  

• (Cr,Fe)B – dont la morphologie dendritique suggère que cette phase est la première à 

se former lors de la solidification. Les mesures EPMA montrent une forte teneur en Cr ; 

• (Fe,Cr,Ni,Mo,Ti)3B2 – sous la forme de précipités rectangulaires et triangulaires ;  

• De petits précipités de (Ti,Fe,Mo,Cr)B2 identifiés par EDS mais non visibles sur la Figure 

3-6 ; 

• U(Fe,Ni)2B3 – identifiée seulement par EBSD ;  

• Une phase sous la forme d'aiguille avec un contraste chimique élevé traduisant une 

forte teneur en U. La petite taille des précipités rend son identification difficile. Il 

pourrait s’agir de carbure d’uranium. 

Comme dans l’échantillon 2173UFB, une phase (U,Y)O2-x diffractant avec la structure fcc a été 

observée à la périphérie de la pastille d’UO2.  

Les phases U(Ni,Fe)5 et U(Fe,Ni)4B sont indiscernables sur les images MEB-BSE. Elles sont 

localisées dans la zone de morphologie eutectique avec (Fe,Cr)2B appelée « matrice » (Figure 

3-6c), ce qui indique leur solidification tardive. La réaction eutectique impliquerait les phases 

U(Ni,Fe)5 et U(Fe,Ni)4B et (Fe,Cr)2B. Les deux phases U(Ni,Fe)5 et U(Fe,Ni)4B contiennent la 

majorité de l’U de l’échantillon. La Figure 3-7 montre un profil de composition mesuré par 

EPMA de cette région en bordure d’un fragment d’UO2. Les deux phases U(Ni,Fe)5 et U(Fe,Ni)4B 

ont une teneur en U identique (environ 14 %at). La figure montre une chute de la concentration 

en Ni et un pic de B à environ 40 µm qui permet d’identifier et de différencier la phase 

U(Fe,Ni)4B de la phase U(Ni,Fe)5. Selon l'analyse EBSD (Figure 3-6), l’une des deux phases 

diffracte avec une structure Fe5Ni2Si2U (groupe d’espace I4/mmm). Or cette structure ne 

concorde avec aucune composition mesurée par EPMA. On s’attend donc à une phase de 

structure quadratique dont les paramètres de maille sont proches de la structure Fe5Ni2Si2U. 

L'identification de ces phases intermétalliques repose essentiellement sur les résultats de 

mesure EPMA et sur les similarités avec l'analyse de l'échantillon 2173UAB2 ; leur structure 

exacte n’a pas pu être déterminée.  
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Figure 3-7 Profil de composition en pourcentage atomique effectué dans la région « matrice » 

proche d’un fragment de pastille UO2 et d’une phase (Fe, Cr)2B.  

3.1.2.2.3 Ratio UO2/B4C ≈ 2 (2173UAB2) 

L'échantillon 2173UAB2 contient une plus grande quantité d'UO2 que l'échantillon 2173UAB1. 

Comme pour l'échantillon 2173UAB1, à l’échelle macroscopique l’échantillon comporte un 

liquide solidifié, un fragment d’UO2 et le creuset en Y2O3-x.  

Le mouillage uniforme du fragment d’UO2 et la pénétration intergranulaire du liquide dans les 

fissures et aux joints de grains de l'UO2 sont observés. De l'U est détecté dans la phase liquide 

solidifiée et aucune trace significative de carbone n'est mesurée. Les micrographies MEB – BSE 

et EBSD sont présentées sur la Figure 3-8. 
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Figure 3-8 Images MEB de l'échantillon 2173UAB2. a – Zoom x60, le carré noir indique 

l'emplacement de l'image b – Zoom x500 c – Carte de structure EBSD zoom x700, les phases 

correspondent aux structures indexées lors de la mesure. 

Onze phases ont été identifiées dans l'échantillon. Dix phases se trouvent dans le liquide 

solidifié dont quatre ne contenant pas d’uranium : 

• (Fe,Cr,Ni)2B – de forme rectangulaire ; 

• (Cr,Fe)B – sous une forme dendritique, entourée de (Fe,Cr,Ni)2B ; 

• (Fe,Mo,Cr,Ti)3B2 – sous la forme de petits précipités rectangulaires et triangulaires ; 

• (Ti,Mo)B2, très localement ; 

• U(Fe,Cr)B4 ; 

• U(Fe,Ni)3B2 ;  

• Des précipités aciculaires, similaires à ceux observés dans l'échantillon 2173UAB1. Leur 

présence est moins importante que dans l'échantillon 2173UAB1 ;  

• U(Fe,Ni)4B ; 

• U6(Fe,Ni)23 ; 

• U(Ni,Fe)5 qui n'a pas pu être confirmé par EBSD ; 

• (U,Y)O2-x . 

À l'exception des trois phases U6(Fe,Ni)23, U(Fe,Cr)B4 et U(Fe,Ni)3B2, la composition et la 

microstructure des autres phases présentes dans l’échantillon sont très similaires à celles de 

l'échantillon 2173UAB1. Les trois phases observées uniquement dans cet échantillon 

(2173UAB2) contiennent de l’U et deux d’entre elles sont particulièrement riches en B.  
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3.1.2.3 Interprétation par le calcul thermodynamique 

Les résultats de la comparaison entre calculs et expériences sont présentés dans les Tableau 

3-7, Tableau 3-8 et Tableau 3-9. Le Tableau 3-7 montre une comparaison entre les phases 

observées à l’échelle macroscopique et le calcul à 2173 K. Le Tableau 3-8 présente une 

comparaison entre la composition globale du liquide solidifié mesurée par EPMA et le calcul à 

2173 K et 1 bar. Le Tableau 3-9 présente une comparaison entre les phases observées et les 

phases prédites lors des calculs de chemins de solidification associés. 

Échantillon Phases présentes dans les échantillons 

2173UAB0 (Réf) Observé UO2 Liquide  C-graphite 

2173UFB 
Observé UO2 Liquide   

Calculé (U,Fe)O1.95 (14%) Liquide (79%) Gaz (6%) 99.8% CO  

2173UAB1 
Observé UO2 Liquide   

Calculé (U,Fe)O1.95 (16%) Liquide (79%) Gaz (4%) 99.8% CO (Ti,Mo)C (>1%) 

2173UAB2 
Observé UO2 Liquide   

Calculé (U,Fe)O1.96 (25%) Liquide (71%) Gaz (4%) 99.8% CO (Ti,Mo)C (>1%) 

Tableau 3-7 Comparaison entre les phases observées et le calcul à 2173 K et 1 bar pour les 

échantillons 2173UFB, 2173UAB1 et 2173UAB2. Fraction molaire des phases en %mol 

Échantillon Mesure C B Fe U Si Ti Cr Ni Mo 

2173UAB0 (Réf) 
EPMA 22.8 28.2 32.2 0.0 0.1 0.0 8.1 6.8 0.5 

incertitude ± 5.8 ± 2.9 ± 4.0 ± 0.1 ± 0.3 ± 0.4 ± 1.4 ± 0.9 ± 0.2 

2173UFB 

Calcul 3.8 31.2 62.8 2.1      

EDS / 21 72 5      

Incertitude  ± 12 ± 18 ± 2      

2173UAB1 

Calcul 4.5 30.5 42.9 1.5 1.0 / 9.8 9.2 0.5 

EPMA / 26.0 46.8 3.0 0.8 0.3 11.9 10.0 0.5 

Incertitude  ± 5.6 ± 3.9 ± 2.1 ± 0.8 ± 0.5 ± 3.3 ± 4.5 ± 0.5 

2173UAB2 

Calcul 4.6 30.5 42.8 1.6 1.0 / 9.8 9.2 0.5 

EPMA / 38.5 36.2 5.0 1.1 0.3 8.4 10.0 0.6 

Incertitude  ± 8.3 ± 4.5 ± 3.6 ± 0.8 ± 0.1 ± 4.5 ± 5.4 ± 0.2 

Tableau 3-8 Comparaison de la composition du liquide mesurée par EPMA sur les zones de 

liquide solidifié et le calcul à 2173 K et 1 bar pour les échantillons 2173UFB, 2173UAB1 et 

2173UAB2. Incertitude statistique à 3σ.  
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Échantillon Mesure expérimentale Résultat de calcul 

2173UFB 

UFe2 UFe2 

Fe2B Fe2B 

Fe Fe 

2173UAB1 

(Fe,Cr,Ni)2B (Fddd) Fe2B 

(Fe,Cr,Ni)2B (I4/mcm) non calculé 

(Cr,Fe)B CrB 

U(Fe,Ni)5 U23Ni77 

U(Fe,Ni)4B non calculée 

U(Fe,Ni)3B2 non calculée 

Non mesurée 

FeB 

UFe2 

CrB2 

2173UAB2 

(Fe,Cr,Ni)2B Fe2B 

(Fe,Cr)B CrB 

U(Fe,Ni)3B2 non calculée 

U(Fe,Cr)B4 non calculée 

U(Fe,Ni)4B non calculée 

U6(Fe,Ni)23 U23Ni77 

U(Fe,Ni)5 non calculée 

Non mesurée 
FeB 

CrB2 

Tableau 3-9 Comparaison entre les phases observées dans le liquide solidifié et les phases 

prédites par le calcul de chemin de solidification à 1 bar à partir des compositions du liquide 

solidifié mesurées en EDS et EPMA pour les échantillons 2173UFB, 2173UAB1 et 2173UAB2.  

D’après le calcul à 2173 K, la phase oxyde UO2 est en équilibre avec une phase liquide en accord 

avec les observations pour tous les échantillons. D’après les calculs la phase gazeuse est 

constituée de CO(g). Par conséquent, le calcul prédit une réaction de carbo-réduction dans le 

système. La carbo-réduction est cohérente avec la consommation de C et la dissolution d’U 

dans les échantillons ayant subi le traitement thermique. 

Le système étant ouvert, le CO(g) serait relâché dès lors qu’il est produit, ce qui produirait 

l’évolution de la composition de l’échantillon. Le déplacement de l’équilibre par relâchement 

de CO(g) tendrait à favoriser la réaction et à réduire l’UO2 en UO2-x jusqu’à former de l’U liquide. 

Cette interprétation corrobore les valeurs élevées d’U mesurées dans les liquides solidifiés par 

rapport aux calculs à l’équilibre thermodynamique (Tableau 3-8). 

Dans la suite, l’interprétation des résultats s’appuiera sur cette réaction de carbo-réduction. Les 

microstructures de chaque échantillon seront discutées et comparées avec le calcul de chemin 

de solidification. 

3.1.2.3.1 UO2 – Fe – B4C  

D’après le calcul à 2173 K en système fermé du Tableau 3-6, un liquide est à l’équilibre avec la 

phase gazeuse CO(g) et l’oxyde mixte (U,Fe)O1.95. Si l’on considère un système ouvert, après 

dégagement du gaz par carbo-réduction, d’après le calcul (U,Fe)O1.96 et un liquide seraient à 

l’équilibre à 2173 K. La comparaison entre la composition du liquide mesurée (Tableau 3-5) et 

la composition du liquide calculée selon l’hypothèse d’une carbo-réduction totale montre un 

très bon accord. La Figure 3-9 présente une visualisation de la comparaison entre les résultats 

expérimentaux et les résultats de calcul selon l’hypothèse de carbo-réduction totale. Ainsi le 
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résultat de calcul s’accorde avec l’hypothèse d’une réaction de carbo-réduction totale. 

Cependant, expérimentalement, aucune trace de fer n’est mesurée dans l’UO2 alors qu’à 

l’équilibre thermodynamique, il y a une solubilité du fer de quelques pourcents dans l’UO2 (voir 

section 2.2.1 « Fe – O – U »). Ce point sera discuté dans la section 3.1.4.5 « Écart à l’équilibre 

thermodynamique ». 

 

Figure 3-9 Comparaison de la composition du liquide solidifié (%at) de l’échantillon 2173UFB 

mesurée par EDS (rouge) et de la composition prédite par le calcul thermodynamique (bleu) dans 

l’hypothèse d’une réaction de carbo-réduction totale. Les croix noires sont les compositions 

expérimentales mesurées en pourcentage atomique. Elles sont mesurées sur la quasi-totalité de 

la surface du liquide solidifié de l’échantillon. Les barres d'erreurs expérimentales correspondent 

à une incertitude de 3σ sur l’ensemble des mesures. Les barres d’erreurs associées au calcul sont 

les valeurs limites considérant les pertes de masse lors de la fabrication de l'échantillon. 

La Figure 3-10 présente le chemin de solidification17 calculé avec la version 11 de la base de 

données TAF-ID à partir de la composition globale de la phase liquide mesurée par EDS 

(Tableau 3-4).  

 

17 Un chemin de solidification présente l’évolution des fractions molaires des phases à l’équilibre en fonction de la température. Il 

permet d’évaluer quelles phases précipitent depuis le liquide et à quelle température.  
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Figure 3-10 Chemin de solidification calculé à 1 bar via la version 11 de la TAF-ID à partir de la 

composition globale de la phase liquide en présence de l’UO2. Les valeurs de compositions sont 

celles mesurées par EDS (Tableau 3-4). 

La formation d’une faible fraction d’UO2 est prédite par le calcul à cause des traces d’oxygène. 

Le calcul thermodynamique montre la précipitation de la phase primaire Fe2B à la température 

de 1521 K. Puis à 1339 K, le calcul prévoit la solidification de fer métallique (fcc). Enfin, le dernier 

liquide se solidifie lors d’une réaction eutectique ternaire à 1237 K (liquide = Fe2B + Fe + Fe2U). 

Les phases calculées et les phases observées sont en très bon accord. 

D’après la microstructure observée (Figure 3-3), la morphologie dendritique de la phase Fe2B 

montre qu’il s’agit bien de la phase primaire qui se solidifie à la température de liquidus en 

accord avec le calcul. La phase UFe2 sous la forme de nodules est localisée entre les dendrites 

de Fe2B. La croissance de cette phase UFe2 doit donc s’effectuer après celle de la phase Fe2B et 

avant la réaction eutectique, contrairement à ce que prévoit le calcul (la totalité de la phase 

UFe2 solidifie selon la réaction eutectique dans le calcul).  

La quantification de la composition chimique de l’eutectique par EDS (Tableau 3-4) montre la 

présence majoritaire des éléments Fe et U. Les teneurs en oxygène et en bore sont faibles et 

présentent des incertitudes ne permettant pas de certifier leur présence dans l’échantillon. 

L’observation au MEB montre la présence de deux phases. Par conséquent, il ne peut pas s’agir 

d’un eutectique ternaire. De plus, la composition est très proche de celle de l’eutectique binaire 

liquide = Fe + Fe2U (Figure 3-11). La composition du dernier liquide correspond donc très 

probablement à la composition de l’eutectique Fe + Fe2U. 
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Figure 3-11 Position de la composition expérimentale du mélange eutectique dans le digramme 

de phase Fe – U. Digramme de phase Fe – U extrait de la TAF-ID. La barre horizontale noire 

représente l’incertitude de mesure EDS sur le mélange eutectique. 

La phase riche en uranium sous la forme d’aiguilles est vraisemblablement une phase carbure 

résultante de traces de C dans l’échantillon. La stœchiométrie en C ne peut pas être 

précisément mesurée par EDS. Cependant, Baldock et al. [124], Jones et al. [125], Ghosh et al. 

[126] ont montré que les carbures d’uranium ou de plutonium ont tendance à précipiter sous 

la forme d’aiguilles en présence de métal ce qui tend à confirmer qu’il s’agit de carbure 

d’uranium. Ces traces de C montrent que la carbo-réduction n’est pas rigoureusement totale. 

En résumé, le liquide solidifié est constitué majoritairement de Fe et de B avec une proportion 

significative d’U métallique et des traces de C et d’O. Le carbone a donc été presque totalement 

consommé lors de la réaction entre l’UO2 et le mélange Fe/B4C. L’UO2 a été réduit jusqu’à la 

dissolution d’U dans le liquide métallique. La réaction de carbo-réduction est une hypothèse 

viable pour expliquer la réduction de l’UO2 et la consommation de C pendant le traitement 

thermique.  

Lors du refroidissement de la phase liquide métallique, le bore précipite sous la forme de 

dendrites de Fe2B. Puis l’uranium se solidifie sous la forme de nodules de Fe2U. Le dernier 

liquide se solidifie en Fe et Fe2U lors d’une réaction eutectique. L’uranium n’est donc pas lié 

chimiquement au bore. Les traces de C restantes dans le liquide solidifient vraisemblablement 

sous la forme de carbure d’uranium.  

Les calculs sont en bon accord avec les résultats expérimentaux, excepté pour la formation des 

nodules de Fe2U entre les dendrites de Fe2B. Cette divergence n’a toutefois pas un impact 

important sur l’interprétation des résultats et peut être attribuée à l’incertitude sur la mesure 

de la composition globale du liquide solidifié par EDS. 
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3.1.2.3.2 UO2 – Acier – B4C 

Pour les échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2, le calcul à 2173 K (Tableau 3-6) prévoit un 

équilibre entre (U,Fe)O2-x, un liquide, (Ti,Mo)C et un gaz constitué majoritairement de CO(g). 

Comme pour l’échantillon 2173UFB, le relâchement de CO(g) par carbo-réduction en système 

ouvert déplacerait l’équilibre vers un équilibre entre (U,Fe)O2-x et un liquide. La comparaison 

entre la composition mesurée du liquide solidifié et la composition du liquide d’après le calcul 

et l’hypothèse d’une carbo-réduction totale est présentée dans la Figure 3-12. Les valeurs sont 

en très bon accord et confortent l’hypothèse de carbo-réduction. Comme dans les autres 

échantillons, aucune trace de Fe n’est mesurée dans l’UO2. 

 

Figure 3-12 Comparaison de la composition du liquide solidifié (%at) des échantillons, a – 

2173UAB1 et b – 2173UAB2 à partir de la mesure par EPMA (rouge) et du calcul 

thermodynamique (bleu). Les croix noires sont les compositions expérimentales mesurées en 

pourcentage atomique. Elles sont mesurées sur une surface de 200µm de côté pour les 

échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2. Les barres d'erreurs expérimentales correspondent à une 

incertitude de 3σ sur l’ensemble des mesures. Les barres d’erreurs associées aux calculs sont les 

valeurs limites considérant les pertes de masse lors de la fabrication de l'échantillon. 

Concernant les chemins de solidification, afin de simplifier la lisibilité des figures, tous les 

éléments d’alliage de l’acier ne sont pas pris en compte. Le système thermodynamique utilisé 

dans les calculs comprend uniquement les éléments mesurés dans le liquide solidifié des 

échantillons et présents dans le système prototypique du corium (U – Pu – O – B – C – Fe – Cr 

– Ni)18 défini dans le chapitre d’introduction « Outils de calculs thermodynamiques ». Après 

carbo-réduction, le système chimique pour ces calculs est donc : U – Fe – Cr – Ni – B. Afin 

d’effectuer une comparaison pertinente, le calcul se base sur les mesures de composition 

globale de la phase liquide solidifiée obtenues par EPMA. La Figure 3-13 présente le chemin 

de solidification calculé pour les échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2 après traitement 

thermique.  

 

18 Sont donc soustrait le Pu, non présent dans l’expérience, le C considéré comme totalement consommé et l’oxygène non mesuré 

dans le liquide solidifié. Les éléments d’alliages minoritaires (Mo, Si, Ti, etc) réellement présents dans l’acier ne sont pas considérés 

afin de simplifier le raisonnement. 
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Figure 3-13 Chemins de solidification calculés pour les échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2 à 

partir des compositions globales des phases liquides métalliques mesurées par EPMA.  

Les chemins de solidification calculés pour les échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2 sont 

relativement différents bien qu’ils présentent un certain nombre de points communs.  

Au niveau des transitions de liquidus et solidus, les calculs prédisent des températures de 

liquidus de 1457 K et de 1876 K et des températures de solidus de 1115 K et de 1326 K pour 

respectivement les échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2. 

Le calcul sur l’échantillon 2173UAB1 montre la formation de 9 phases solides au cours du 

refroidissement. Le chemin de solidification thermodynamique présente un bon accord avec la 

microstructure de l’échantillon (Figure 3-6 et Tableau 3-9). Les phases stables à haute 

température sont les borures CrB et Fe2B, ce qui est en accord avec les phases observées 

expérimentalement (Cr,Fe)B et (Fe,Cr)2B. À plus basse température, le calcul montre un 

équilibre entre deux phases de stœchiométries identiques (Cr2B et Fe2B), en accord avec la 

présence de deux phases (Fe,Cr,Ni)2B de structures différentes dans l’expérience. La phase 

majoritaire dans le calcul et dans l’expérience est une phase borure M2B (avec M=Fe,Cr). Les 

proportions des phases Cr2B et Fe2B à l’équilibre à basse température ne sont pas correctes 

dans le calcul car les solubilités du Fe dans Cr2B et du Cr dans Fe2B ne sont pas modélisées 

dans la TAF-ID.  

Dans le calcul, à basse température, des composées de Ni, Fe et U : U23Ni77, Ni2U Fe et Fe2U se 

forment. Même si ces phases ne sont pas observées, ces résultats de calcul mettent en évidence 

l’affinité entre les éléments U et Ni en accord avec les expériences. Le système U-Fe-Ni n’étant 

pas modélisé dans la TAF-ID, la formation des phases U(Fe,Ni)5, U(Fe,Ni)3B2 ou U(Fe,Ni)4B ne 

peut pas être prédite par les calculs. 

Concernant l’échantillon 2173UAB2, le calcul montre la formation de sept phases solides au 

cours de la solidification. La solidification des phases FeB et CrB depuis le liquide s’accorde 

avec l’observation de la phase (Cr,Fe)B sous la forme de dendrites. Une seule phase de 

stœchiométrie (Cr,Fe)B est identifiée expérimentalement mais comme mentionné 

précédemment, cette incohérence s’explique par le fait que le système Cr – Fe – B n’est pas 
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modélisé dans la TAF-ID. De même, l’absence de modèle pour B – Fe – U, B – Cr – U et B – Ni 

– U explique la formation des phases UB4 et CrB2 au lieu des phases U(Fe,Cr)B4 et U(Fe,Ni)3B2 

observées expérimentalement. 

Pour résumer, à 2173 K les résultats de calculs sont en bon accord avec les résultats de 

composition globale des liquides solidifiés. Ceci corrobore l’hypothèse d’une carbo-réduction 

à 2173 K en présence d’acier. Les chemins de solidification sont globalement bien décrits par 

la TAF-ID. Les phases borures solidifient à haute température et sont majoritaires dans le 

système alors que l’U et le Ni forment des composés métalliques à basse température. 

Cependant, du fait que la base de données ne contient pas de modèles pour certains systèmes 

ternaires, des désaccords sont observés. Aucun des borures mixtes ni aucun composé 

intermétallique ternaire à base d’uranium n’est modélisé dans la TAF-ID. Ces lacunes expliquent 

le fait que le calcul ne prédise pas la formation des phases U(Fe,Ni)B4 U(Fe,Ni)4B, U(Fe,Ni)2B3, 

(Cr,Fe)B, (Cr,Fe)2B et U(Fe,Ni)5 observées. À la place, le calcul prédit la formation des phases 

Ni2U, CrB2 et UB4 non observées dans l’échantillon 2173UAB2. 

Ces résultats montrent que les systèmes B – Fe – U, B – Cr – Fe et U – Fe – Ni sont les systèmes 

à modéliser en priorité pour améliorer la base de données TAF-ID.  

3.1.3 Résultats UO2 (MOx) – Acier – B4C à 1923 K 

Les résultats présentés dans cette section prennent en compte la présence de Pu dans le 

combustible. Ils sont issus d’un projet ambitieux visant la caractérisation complète d’un 

échantillon de MOx – Acier – B4C. Cette caractérisation d’échantillons contenant du Pu repose 

sur un travail collaboratif entre plusieurs laboratoires. La fabrication de l’échantillon a nécessité 

l’expertise du laboratoire de JRC Karlsruhe (J.F. Vigier). La caractérisation de l’échantillon par 

EPMA a été effectuée au LMAT à Marcoule (F. Lebreton CEA Marcoule).  

3.1.3.1 UO2 – Acier – B4C (1923UAB) 

Pour rappel, l’échantillon à base d’UO2 (1923UAB) contient les mêmes quantités d’acier, de B4C 

et d’UO2 que l’échantillon 2173UAB1 (Tableau 3-2). Seule la température du traitement 

thermique varie entre les deux échantillons. Après traitement thermique à 1923 K, l’échantillon 

1923UAB présente une microstructure avec un liquide solidifié en contact avec des fragments 

d’UO2. Le liquide a mouillé le creuset en Y2O3-x. La Figure 3-14 montre la microstructure du 

liquide solidifié après traitement thermique. L’identification des phases a été effectuée par 

analyse EDS.  
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Figure 3-14 Image BSE de la microstructure du liquide solidifié de l’échantillon 1923UAB. a – 

Zone élargie. b – Zone correspondant au carré rouge de l’image a. Les phases marquées par un 

astérisque (*) résultent de propositions d’identification. 

Sept phases sont observées dans le liquide solidifié. La description des phases ainsi que leur 

composition sont présentées dans le Tableau 3-10. Une contamination externe affecte la 

fiabilité des résultats pour le dosage du carbone. Les résultats de mesure EDS pour le C sont 

tout de même présentés à titre indicatif pour les phases présentant une teneur significative de 

C. La composition globale présentée dans le tableau est mesurée sur l’ensemble de la zone 

liquide solidifiée. 
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Phase B C U Fe Cr Ni Mn Si Mo 

C-graphite  96 ± 2  2 ± 4      

(Cr,Fe)B 52 ± 2 n.m.  16 ± 3 30 ± 2  1 ± 0.3  1 ± 0.3 

Phase métallique 

(Fe,Cr,Ni,Si) 
 n.m.  43 ± 4 1 ± 0.7 43 ± 4 1 ± 0.3 12 ± 2  

(Fe,Cr,Ni)2B 36 ± 2 n.m.  46 ± 2 13 ± 0.6 5 ± 1 1 ± 0.3   

*(Fe,Cr,Ni)7(B,C)3 20 ± 4 n.m.  52 ± 4 18 ± 8 8 ± 1 1 ± 0.2  1 ± 0.6 

*Carbure d’uranium 6 ± 9 31 ± 4 46 ± 9 7 ± 2  7 ± 2    

Inconnue  37 ± 18  45 ± 13 5 ± 1 12 ± 4 1 ± 0.3  1 ± 0.6 

Globale 28 ± 6 n.m. 1 ± 0.3 46 ± 3 12 ± 2 10 ± 1 1 ± 0.3 1 ± 0.3 1 ± 0.2 

Tableau 3-10 Composition mesurée par EDS (en % at) des phases présentes dans le liquide 

solidifié de l’échantillon 1923UAB. n.m. = non mesuré. La valeur d’incertitude est donnée à 3σ. 

Les valeurs en italiques ont des incertitudes qui recouvrent la valeur de l’analyse. Les phases 

marquées par un astérisque (*) résultent de propositions plausibles.  

Le liquide solidifié contient du C-graphite et différents borures : (Cr,Fe)B avec une morphologie 

dendritique et la phase majoritaire (Fe,Cr,Ni)2B. Une phase métallique (Fe,Cr,Ni,Si) est présente 

dans le liquide solidifié. Des phases pourraient correspondre à des carbures ou des 

carboborures, mais leur identification exacte est difficile. La totalité de l’U présent dans le 

liquide solidifié précipite dans une seule phase qu’il est raisonnable d’identifier comme du 

carbure d’uranium. La précipitation de carbure serait favorisée dans cet essai par la 

concentration importante de C dans le liquide. 

La cartographie EDS sur la Figure 3-15 permet d’analyser qualitativement la répartition des 

éléments dans les différentes phases. L’intensité des couleurs est fonction de la teneur des 

éléments. L’analyse est normalisée pour chaque élément et n’est pas quantitative. 

Comme dans les échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2, le Cr apparaît majoritairement dans les 

phases riches en B alors que le Ni et le Si précipitent principalement dans des phases 

métalliques pauvres en B. Le Fe est présent en grande quantité dans toutes les phases du 

liquide solidifié et avec une plus faible teneur dans les phases riches en U et dans la phase 

(Cr,Fe)B. Le C est bien visible au niveau des précipités de C-graphite. Il est difficile de l’identifier 

dans d’autres phases. De l’yttrium qui provient de l’interaction avec le creuset Y2O3-x est présent 

sous la forme de précipités d’oxyde mixte (U,Y)Ox localisés autour du fragment d’UO2, qui ne 

contient pas d’Y. En définitive les résultats MEB-EDS montrent que : 

• Après 1h à 1923 K :  

o Le système UO2 – acier – B4C est principalement constitué d’une phase liquide 

en contact avec de l’UO2 solide ; 

o Une faible partie de l’U est dissout dans le liquide (1%at) ; 

o Le système contient du carbone ;  

• Après refroidissement : 

o Des borures (Cr,Fe)B et (Fe,Cr,Ni)2B constituent la majorité du liquide solidifié ; 

o Le C est présent sous forme de C-graphite et possiblement de carbure et/ou 

de carboborure ; 

o L’U appartient exclusivement à une phase carbure ; 

o Si et Ni forment préférentiellement des phases métalliques ; 

o Cr forme préférentiellement des phases borures ; 
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Figure 3-15 Cartographie EDS à l’interface entre le fragment de pastille UO2 et la phase liquide 

solidifiée. Toutes les mesures ont été effectuées avec une tension d’accélération de 15kV excepté 

pour les éléments B et C qui ont été mesurés avec une tension d’accélération de 3kV.  

Il est difficile d’interpréter le chemin de solidification des phases d’après la microstructure qui 

est très complexe. Afin d’aider à l’interprétation de ces résultats, le calcul du chemin de 

solidification est présenté dans la section 3.1.3.3 « Interprétation par le calcul 

thermodynamique ». 

3.1.3.2 MOx – Acier – B4C (1923MAB)  

L’échantillon 1923MAB contient les mêmes masses d’acier et de B4C que l’échantillon 1923UAB. 

La masse d’UO2 a été remplacée par une masse identique de MOx avec un rapport Pu/(U+Pu) 

de 0.307.  

Après traitement thermique, l’échantillon est constitué d’un morceau d’oxyde mixte (MOx) 

solide solidaire d’un liquide solidifié épousant la forme du creuset en Y2O3-x. Les deux parties 

(oxyde et liquide solidifié) se sont désolidarisées lors de la préparation MEB.  

La Figure 3-16 présente une image MEB-BSE du liquide solidifié de l’échantillon 1923MAB. La 

Figure 3-17 présente une cartographie EPMA du liquide solidifié. La tache blanche dans la 

cartographie pour le carbone et l’oxygène est due à la présence d’un résidu de la colle utilisée 

pour la décontamination de l’échantillon (protocole EPMA). Cela ne fait pas partie de 

l’échantillon. Cette contamination au carbone perturbe la quantification par EPMA de la 

composition des phases susceptibles d’en contenir. Le Tableau 3-11 présente la quantification 

EPMA des phases ne contenant pas de C. 

L’identification des phases de la microstructure résulte de l’analyse de la cartographie EPMA 

(Figure 3-17) et de pointés par EPMA (Tableau 3-11).  



Traitements thermiques à haute température  

 

 

67 

 

Figure 3-16 Image BSE du liquide solidifié de l'échantillon 1923MAB. Le carré noir indique la zone 

cartographiée par EPMA dans la Figure 3-17. 

 

 

 

Figure 3-17. Cartographies EPMA de la zone liquide solidifiée de l’échantillon 1923MAB. Les 

cartographies présentées en haut, au milieu puis en bas ont été collectées successivement, ce qui 

a généré des décalages horizontaux et verticaux entre elles de quelques micromètres. Les zones 

blanches sur la cartographie en carbone correspondent à une pollution de surface de l’échantillon 

au cours de sa décontamination. 



Étude expérimentale de l’interaction entre combustible, acier et B4C

 

 

 

68 

Phase C B Fe Cr Ni Mo Si Mn 

(Cr,Fe)B 
n.m . 49.3 13.0 35.3 0.5 1.1  0.5 

 ± 1.4 ± 2.3 2.1 ± 0.2 ± 0.1  ± 0.0 

(Fe,Cr,Ni)2B 
n.m . 30.6 48.7 15.0 4.6 0.3  0.8 

 ± 6.5 ± 9.6 ± 11.4 ± 7.9 ± 0.2  ± 0.3 

Non identifiée 
n.m . 17.9 58.0 5.3 15.8 1.4 0.2 1.3 

 ± 2.8 ± 7.9 ± 1.8 7.8 ± 0.4 ± 2.3 ± 0.5 

Fe,Ni,Si 
n.m . -0.1 50.5 1.7 38.0 0.3 8.3 1.3 

 ± 4.7 ± 10.9 ± 2.8 ± 11.4 ± 1.1 ± 4.7 ± 0.7 

Tableau 3-11 Quantification EPMA des phases présentes dans la zone liquide solidifié de 

l’échantillon 1923MAB en %at. La mesure d’U et Pu est en dessous de la limite de détection pour 

toutes les phases mesurées par EPMA. 

La microstructure de l’échantillon après traitement thermique à 1923 K est très complexe. Au 

total, neuf phases sont présentes. Six d’entre elles sont indiquées sur la Figure 3-16 mais seules 

quatre phases ont pu être dosées et identifiées par EPMA (les autres phases contiennent du 

carbone dont la quantification n’a pas pu être effectuée à cause de la contamination par la 

colle de décontamination).  

La cartographie présentée sur la Figure 3-17 montre que le liquide solidifié contient 

majoritairement les phases issues de la fusion du mélange B4C/acier. Du carbone semble être 

contenu dans différentes phases. D’après le dosage EPMA, les éléments U et Pu ne sont pas 

présents dans le liquide solidifié. La dissolution de l’U et du Pu depuis l’oxyde dans le liquide 

n’est donc pas significative dans cet essai.  

L’analyse de la microstructure, de la cartographie et des dosages EPMA permettent de montrer 

que : 

• La phase (Cr,Fe)B avec une morphologie dendritique, similaire aux résultats de 

traitement thermique sur UO2, serait la phase primaire se solidifiant depuis le liquide ;  

• La phase majoritaire est la phase (Fe,Cr)2B. La cartographie et les mesures EPMA 

montrent d’importantes variations et un gradient de concentration dans la teneur en 

Cr et Fe au sein de cette phase. Ce gradient pourrait être le résultat d’une ségrégation 

lors du refroidissement ;  

• Les phases riches en Ni contiennent peu ou pas de B ; 

• Le Si se concentre dans une zone riche en Ni et Fe ; 

• Le dosage du carbone est difficile mais la cartographie montre que le carbone est 

présent dans l’échantillon et localisé préférentiellement dans les phases contenant du 

Mo et du Ti ;  

• Une interaction avec le creuset Y2O3-x s’est produite. Les précipités blancs sur la gauche 

de l’image MEB-BSE (Figure 3-16) au bord du liquide solidifié correspondraient à de 

l’oxyde mixte (U,Pu,Y)Ox ; 

En comparaison avec l’essai 1923UAB, la dissolution du MOx dans le liquide lors du traitement 

thermique semble négligeable. À 1923 K, la présence de Pu dans le combustible pourrait donc 

impacter la réaction de carbo-réduction. Afin d’approfondir la discussion, la suite de l’étude 

propose une interprétation des résultats par le calcul thermodynamique. 
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3.1.3.3 Interprétation par le calcul thermodynamique  

Nous proposons de comparer les résultats expérimentaux des essais 1923UAB et 1923MAB aux 

résultats de calculs avec la TAF-ID. Le Tableau 3-12 présente les résultats issus du calcul 

thermodynamique à 1923 K et 1 bar à partir des compositions des échantillons 1923UAB et 

1923MAB. Ce calcul représente l’état thermodynamique du système dans les conditions du 

traitement thermique dans l’hypothèse d’un système fermé. 

Échantillon Phases CO (gaz) Liquide  UO2-x ou (U,Pu)O2-x (Ti,Mo)C C graphite 

1923UAB 

 Phase (%mol) 
 

Composition (%at) 
0 77 

19 
(O/M=1.96) 

1 3 

B  31    

C  4  48 100 

Fe  44 2   

Cr  10    

Ni  9    

U   32   

O   66   

Si  1    

Mo    14  

Ti    36  

1923MAB 

 Phase (%mol) 
 

Composition (%at) 
2 78 

18 
(O/M=1.88) 

1 2 

B  31    

C 50 4  48 100 

Fe  44    

Cr  1    

Ni  9    

U   25   

Pu   10   

O 50  65   

Si  1    

Mo    14  

Ti    37  

Tableau 3-12 Fraction molaire et composition (%at) des phases calculées à l’équilibre (%mol) à 

1923 K et 1 bar pour les échantillons 1923UAB et 1923MAB. Les compositions initiales des 

échantillons sont prises comme données d’entrées. Les éléments dont la fraction atomique est 

inférieure à 1% at dans les phases ne sont pas présentés. 

D’après le calcul à 1923 K et 1 bar, les phases majoritaires dans les deux échantillons à 

l’équilibre sont un liquide métallique et une phase oxyde : (U,Pu)O2-x ou l’UO2-x. À l’équilibre, 

les phases oxydes sont réduites par rapport à leur stœchiométrie initiale en O. Dans les deux 

cas, le liquide est la phase majoritaire et ne contient pas d’U et/ou de Pu dissout. Le calcul 

prédit la présence de phases solides C-graphite et (Ti,Mo)C à l’équilibre. La présence des phases 

oxydes, liquides, C-graphite et (Ti,Mo)C et leurs proportions sont cohérentes avec l’expérience.  

La formation d’une phase gazeuse CO(g) à 1923 K et 1 Bar est prédite seulement pour 

l’échantillon 1923MAB. Le calcul en système fermé prédit donc une réaction de carbo-

réduction dans l’échantillon 1923MAB contenant du MOx mais pas dans l’échantillon 1923UAB. 

Pour l’échantillon 1923UAB, il existe un écart entre l’observation et le résultat du calcul. 

Contrairement à ce que prévoit le calcul, 1 %at d’U a été mesuré dans le liquide solidifié de 

l’échantillon 1923UAB (Tableau 3-10). De l’U a donc été dissout dans la phase liquide ce qui 

implique qu’il y a eu une réaction de carbo-réduction. De plus, le calcul prévoit la solubilisation 
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de Fe dans l’UO2, ce qui n’a pas été observé expérimentalement. L’écart avec la 

thermodynamique sera discuté en section 3.1.4.5.1 « Équilibre à 1923 K ». 

Pour l’échantillon 1923MAB, le calcul thermodynamique prévoit la carbo-réduction du système 

sans dissolution de Pu et d’U dans le liquide, ce qui est en accord avec les observations. La 

présence de C dans le liquide solidifié montre que la réaction de carbo-réduction n’était pas 

totale après 1h à 1923 K.  

Pour les deux essais, il est pertinent de conclure que la réaction de carbo-réduction a eu lieu 

mais que celle-ci n’était pas totale. Cette hypothèse expliquerait que l’on aboutisse à un 

système oxyde – liquide – C(s) dont la phase liquide contiendrait une quantité significative de 

C dissout (et d’U pour l’échantillon 1923UAB).  

L’analyse des chemins de solidification par les calculs permet de proposer une interprétation 

des microstructures observées. Les Figure 3-18a et b présentent les chemins de solidification 

calculés avec les compositions initiales des échantillons 1923UAB et 1923MAB et dans 

l’hypothèse d’un système fermé. Ce choix de conditions initiales est fait puisqu’il n’est pas 

possible de déterminer l’état d’avancement de la réaction dans les échantillons. Afin de 

simplifier les calculs, les éléments minoritaires Si, Ti et Mo n’ont pas été pris en compte.  
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Figure 3-18 Chemins de solidification calculés à 1 bar. a – Composition initiale de l’échantillon 

1923UAB. b – Composition initiale de l’échantillon 1923MAB. Les éléments minoritaires Ti, Si et 

Mo ne sont pas pris en compte. 

Les résultats des calculs de chemin de solidification pour les deux échantillons sont très proches. 

Dans les deux cas, à 1923 K, l’oxyde (UO2-x ou (U,Pu)O2-x) est en équilibre avec du C-graphite 

et une phase liquide métallique. La première phase à cristalliser depuis la phase liquide est le 

borure FeB à environ 1600 K. Puis se forment les phases (Fe,Cr,Ni)7(B,C)3, CrB et (Fe,Ni)2B entre 

1400 et 1460 K. La formation des phases fcc, Cr3(B,C)2 et (Pu,U)O2 sont issues de réactions à 

l’état solide.  

La formation de la phase FeB depuis le liquide est cohérente avec les microstructures observées 

dans lesquelles la phase (Cr,Fe)B adopte une morphologie dendritique caractéristique d’une 

phase primaire.  

La solidification d’une grande quantité de phase (Fe,Ni)2B selon ces calculs est aussi cohérente 

avec les microstructures dans lesquelles on observe une quantité importante de phase 

(Fe,Cr,Ni)2B. Le calcul montre la solidification de phases carbures (Fe,Cr,Ni)7(B,C)3 et Cr3(B,C)2 

qui pourraient être proposées pour les phases observées et non identifiées dans les 

microstructures expérimentales.  

La phase métallique (Fe, Ni, Si) observée dans l’échantillon 1923MAB pourrait correspondre à 

la phase fcc prédite par le calcul. Comme le Si n’est pas pris en compte dans les calculs, la 

formation de la phase (Fe, Ni, Si) ne peut pas être prédite. Ni et Si forment des intermétalliques 

à bas point de fusion [127]. Par conséquent, la présence d’une phase riche en Ni et Si solidifiant 

à basse température dans les microstructures n’est pas aberrante.  
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En dehors de l’oxyde (U,Pu)O2, aucune phase ne contient d’élément U et Pu dans les chemins 

de solidification. Les conditions choisies pour le calcul ne permettent pas de modéliser 

fidèlement le chemin de solidification de l’échantillon 1923UAB dans lequel des phases de 

carbures d’uranium ont été détectées. De même, le CO(g) calculé à l’équilibre pour l’échantillon 

1923MAB ne participe nécessairement plus au système après sa formation. Cela montre que 

pour les deux échantillons, l’hypothèse de calcul considérant un système fermé ne correspond 

pas rigoureusement aux mesures après traitement thermique. Il permet toutefois d’expliquer 

le chemin de solidification des échantillons. 

En résumé, les calculs thermodynamiques à 1923 K et 1 bar montrent qu’une phase gazeuse 

(CO(g)) se forme dans l’échantillon 1923MAB. En revanche, pour l’échantillon 1923UAB, le calcul 

ne prévoit ni la formation de gaz ni la dissolution d’U dans le liquide alors que 1 % at d’U a été 

mesuré dans le liquide solidifié, ce qui montre qu’un phénomène de réduction de l’UO2 s’est 

produit. Cet écart souligne une divergence entre calcul et expérience. 

Les deux échantillons résulteraient du refroidissement d’un système liquide – oxyde – C-

graphite à 1923 K. Les chemins de solidification permettent de confirmer la formation des 

phases (Cr,Fe)B et (Fe,Cr,Ni)2B depuis le liquide. Ils confirment également la formation de 

carbures mixtes.  

Une réaction de carbo-réduction incomplète se serait produite lors du traitement thermique 

des échantillons. La présence de Pu dans le système semble donc avoir un impact sur l’état du 

système à 1923 K et 1 bar. 

3.1.4 Synthèse et conclusion 

Une réaction de carbo-réduction de l’UO2 par C a été mise en évidence grâce aux essais de 

traitement thermique. Les différents paramètres susceptibles d’influencer cette réaction sont 

discutés dans cette partie.  

Les concentrations des éléments C et U (et Pu) dans le liquide sont des « marqueurs » de l’état 

d’avancement de la réaction de carbo-réduction. Le Tableau 3-13 récapitule les résultats clés, 

et présente les concentrations en U dans le liquide solidifié après essai en fonction des 

conditions de traitement thermique et de la présence ou non de C dans la phase liquide 

solidifiée. Les résultats sur le C sont qualitatifs. 

Échantillon Expérience 
Méthode de 

détection 
C U (%at) 

2173UAB0 Pas de recuit EPMA 
Présence de C-

graphite 
Traces 

2173UFB 1h – 2173 K EDS Traces 5 ± 2 

2173UAB1 1h – 2173 K EPMA Traces 3.0 ± 2.1 

2173UAB2 1h – 2173 K EPMA Traces 5.0 ± 3.6 

1923UAB 1h – 1923 K EDS 
Présence de C-

graphite 
1 ± 0.3 

1923MAB 1h – 1923 K EPMA Présence de C Traces 

Tableau 3-13 Synthèse des résultats : teneur en U et en C dans la phase liquide solidifiée pour les 

échantillons 2173UAB0, 2173UFB, 2173UAB1, 2173UAB2 et 1923UAB. 

Une synthèse et une discussion des résultats issus des différents traitements thermiques 

réalisés sont proposées ci-après. 
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3.1.4.1 Réaction de carbo-réduction 

Gossé et al. [65] et Plevacova et al. [15] et ont étudié la réaction de carbo-réduction sur un 

mélange de poudres d'UO2 et de B4C. La réaction a conduit à la formation d'UB4 et d’UC pour 

des températures similaires à nos expériences. Journeau et al. [66] a identifié la formation de 

UB4 après introduction de B4C dans un bain d’UO2 liquide. Notre travail montre que la réaction 

de carbo-réduction se produit également en présence d’acier ou de fer liquide. Le composé 

UB4 ne se forme pas. À la place, des borures du type (Fe,Cr)B, (Fe,Cr)2B venant du mélange 

B4C/Fe et UxMyBz (avec M=Fe,Cr,Ni,Si) ont été observés. 

Gossé et al. [65] et Plevacova et al. [15] ont analysé par spectrométrie de masse à haute 

température le relâchement des espèces gazeuses CO(g) mais aussi d'oxydes de bore tel que 

B2O3(g) B2O2(g) ou BO(g). Cette information n’est pas accessible à partir des traitements 

thermiques et aucune trace de B2O3 n’a été identifiée dans les échantillons. Des mesures de 

spectrométrie de masse à haute température permettront d’identifier les espèces gazeuses 

(section 3.2 « Étude par spectrométrie de masse à haute température (SMHT) »). 

À 2173 K pour un échantillon avec de l’oxyde UO2, la réaction de carbo-réduction dont le réactif 

limitant serait le C peut être considérée comme totale. Un rapide calcul montre que la masse 

théorique de CO(g) libérée pour une réaction totale serait de 16.78 mg pour l'échantillon 

2173UAB1 et de 18.40 mg pour l'échantillon 2173UAB2. Or les pertes de masse mesurées après 

le traitement thermique pour les échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2 sont de 18.5 mg et 14.5 

mg, respectivement. Les ordres de grandeur respectifs des pertes de masse théoriques et 

expérimentales sont en bon accord, ce qui confirme l’hypothèse d’une réaction de carbo-

réduction totale. 

La carbo-réduction de l’UO2, en présence d’acier liquide, conduirait à la dissolution d’U 

dans le liquide métallique et à la vaporisation de CO(g) à l'interface UO2/liquide. Le 

relâchement de CO(g) induirait alors une perte de masse des échantillons. Un mécanisme plus 

détaillé est proposé dans la section 3.3.1 « Réaction de carbo-réduction ». 

Les résultats ont également montré que la température de l’essai et la teneur en Pu dans 

l’oxyde ont un impact sur la réaction.  

3.1.4.2 Influence de la température  

La comparaison des résultats après traitement thermique d’une heure à 1923 K et à 2173 K sur 

le système UO2 – Acier – B4C, confirme que la température de l’essai joue un rôle important sur 

la réaction de carbo-réduction. Le Tableau 3-13 montre la corrélation entre la teneur en 

uranium et en carbone dans le liquide solidifié en fonction de la température de traitement 

thermique. Ainsi :  

• Les trois échantillons ayant subi un traitement thermique de 1h à 2173 K ne contiennent 

plus de carbone et une teneur en uranium significative de 3 – 5%at.  

• L’échantillon 1923UAB ayant subi un recuit à 1923 K contient du carbone résiduel et 

peu d’uranium dans le liquide solidifié.  

• L’échantillon 2173UAB0 n’ayant pas subi de recuit contient du carbone mais pas 

d’uranium dans le liquide.  

L’hypothèse d’une carbo-réduction incomplète à 1923 K expliquerait la faible teneur en 

uranium et la présence significative de carbone dans le liquide solidifié. À 1923 K le processus 

de carbo-réduction est moins avancé qu’à 2173 K où la réaction est totale. La température 

impacte donc l’état d’avancement de la réaction de carbo-réduction. La température 
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influerait notamment sur le potentiel d’oxygène de l’oxyde qui impacterait alors la carbo-

réduction. En effet, d’après Kato et al. [128], le potentiel d’oxygène d’un oxyde (U,Pu)O2-x 

augmente avec la température (démontré sur un intervalle de 1273 K à 1673K).  

Bien que les échantillons étaient placés dans des creusets vissés, l’utilisation du four du 

spectromètre de masse, localisé dans une enceinte sous vide secondaire pour les essais à 2173 

K a pu accélérer la cinétique de la réaction de carbo-réduction par rapport à la même réaction 

dans un four classique placé sous flux de gaz neutre.  

3.1.4.3 Influence du plutonium  

D’après le calcul à 1 bar et 1923 K en système fermé du Tableau 3-12, la phase gazeuse CO(g) 

ne se formerait pas pour l’échantillon 1923UAB. En revanche, la phase gazeuse serait stable à 

1 bar et 1923K pour l’échantillon 1923MAB. Donc, d’après le calcul thermodynamique, la 

présence de Pu dans le système impacte l’équilibre à 1923 K et 1 bar.  

Cela s’expliquerait par l’influence de la teneur en Pu sur le potentiel d’oxygène de l’oxyde 

(U,Pu)O2-x. En effet, plus la teneur en Pu dans le combustible est élevée, plus son potentiel 

d’oxygène est élevé [129]. La Figure 3-19 montre la relation entre le potentiel d’oxygène et la 

teneur U/(U+Pu) de l’oxyde (U,Pu)O2-x à partir d’un calcul à 1923 K avec la TAF-ID. Ainsi la 

réduction d’un oxyde (U,Pu)O2 serait favorisée par rapport à celle de l’UO2.  

 

Figure 3-19 Potentiel d’oxygène en fonction de la teneur U/(U+Pu) de l’oxyde (U,Pu)O2-x pour 

différentes valeurs de O/M. Les pointillés rouges représentent la teneur du MOx utilisée dans ces 

travaux. 

Les essais ont montré que contrairement à l’échantillon 1923UAB, l’échantillon 1923MAB ne 

contenait pas d’éléments (U+Pu) dissous dans la phase liquide solidifiée. La réduction du MOx 

n’aurait donc pas été suffisamment loin pour atteindre la limite de phase avec le liquide 

métallique (U,Pu).  

La Figure 3-20 présente les résultats de calculs à 1923 K et 1 bar avec la composition de 

l’échantillon 1923UAB (auquel une teneur en Pu variable a été introduite par le calcul) après 

hypothèse d’une carbo-réduction totale par vaporisation de CO(g). Dans cette hypothèse, 
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l’oxyde est à l’équilibre avec un liquide riche en Fe et B. Cela décrit l’état limite vers lequel va 

tendre le système. La figure présente le ratio O/M de l’oxyde à l’équilibre et la fraction atomique 

x(U), x(Pu) et x(U+Pu) dans le liquide en fonction de la teneur en Pu de l’oxyde.  

 

Figure 3-20 Impact de la teneur en Pu du combustible sur la stœchiométrie en oxygène et la 

fraction molaire en (U,Pu) dans la phase liquide après carbo-réduction totale. a – Stœchiométrie 

O/M (M=U+Pu) de l’oxyde en fonction de sa teneur en Pu. b – Fraction atomique en Pu et U dans 

la phase liquide en fonction de la teneur en Pu dans la phase oxyde. Calcul thermodynamique à 

1923 K et 1 bar avec la composition initiale de l’échantillon 1923UAB après hypothèse de carbo-

réduction totale. Les pointillés représentent la teneur du MOx de l’échantillon 1923MAB. 

La Figure 3-20a montre que la composition en Pu de l’oxyde impacte le ratio O/M de l’oxyde 

à l’équilibre avec le liquide. Plus l’oxyde est riche en Pu plus le ratio O/M de l’oxyde à l’équilibre 

avec le liquide est faible. La valeur O/M de l’oxyde présentée sur la Figure 3-20a est calculée à 

la limite de phase (oxyde/liquide) en fonction de la teneur en Pu.  

En revanche, la teneur en Pu de l’oxyde a peu d’influence sur la fraction atomique totale 

d’(U+Pu) dissoute dans le liquide après carbo-réduction (Figure 3-20b).  

En résumé, l’augmentation de la teneur en Pu dans l’oxyde déplace la limite de phase 

avec le liquide métallique (U,Pu). De plus, le potentiel d’oxygène de l’oxyde augmente 

avec la teneur en Pu, ce qui tendrait à favoriser sa réduction. Ceci pourrait avoir des 

conséquences sur l’état d’avancement et la cinétique de la réaction. D’après Moore et al. [130] 

l’augmentation de la teneur en Pu dans l’oxyde augmente la vitesse de diffusion de l’oxygène 

dans l’oxyde, ce qui pourrait impacter la cinétique de la réaction globale. Ce dernier point est 

discuté dans la section 3.3.1 « Réaction de carbo-réduction ». 
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3.1.4.4 Influence des éléments d’alliage 

L’étude de l’influence des éléments d’alliage se base sur la comparaison des résultats entre les 

échantillons 2173UFB et 2173UAB1. Le Tableau 3-14 récapitule les données de compositions 

des liquides solidifiés mesurées par EDS et EPMA pour les échantillons 2173UFB et 2173UAB1.  

 Méthode B Fe U Si Ti Cr Ni Mo 

2173UFB 
EDS 22 73 5      

Incertitude ± 12 ± 18 ± 2      

2173UAB1 
EPMA 26.0 46.8 3.0 0.8 0.3 11.9 10.0 0.5 

Incertitude ± 5.6 ± 3.9 ± 2.1 ± 0.8 ± 0.5 ± 3.3 ± 4.5 ± 0.5 

Tableau 3-14 Composition globale du liquide solidifié des échantillons 2173UFB et 2173UAB1. 

Incertitudes de 3σ. Les traces d’oxygène mesurées par EDS pour l’échantillon 2173UFB ne sont 

pas prises en compte. 

Compte tenu des incertitudes, les teneurs en B et U des deux échantillons sont considérées 

comme étant très proches. De même la teneur en Fe de l’échantillon 2173UFB est comparable 

à la teneur en Fe + éléments d’alliage (70.3%at) de l’échantillon 2173UAB1. Les éléments 

d’alliage sont uniquement présents dans la phase liquide solidifiée. Hormis pour le B et l’U, la 

composition du liquide solidifié est similaire à la composition de l’acier initiale. La présence 

d’éléments d’alliage dans le liquide à l’équilibre avec l’UO2 n’impacterait pas le processus de 

carbo-réduction mais aurait un effet sur le chemin de solidification et la microstructure des 

échantillons. 

le Tableau 3-15 présente les phases identifiées dans les échantillons 2173UFB et 2173UAB1 

après refroidissement. L’échantillon 2173UFB montre la présence de trois phases issues de la 

solidification du liquide alors que huit sont présentes dans l’échantillon 2173UAB1. La Figure 

3-21 montre une comparaison à grandissement similaire des microstructures des deux 

échantillons.  

 2173UFB 2173UAB1 

Phase issue de la 

solidification du liquide 

Fe2B (Fe,Cr,Ni)2B 

Fe2U (Fe,Cr,Ni)2B 

Fe (Cr,Fe)B 

 U(Fe,Ni)5 

 U(Fe,Ni)4B 

 (Fe,Mo,Cr,Ni,Ti)3B2 

 U(Fe,Ni)3B2 

 (Ti,Fe,Mo,Cr)B2 

Tableau 3-15 Phases issues de la solidification du liquide et identifiées expérimentalement dans 

les échantillons 2173UFB et 2173UAB1. 
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Figure 3-21 Comparaison entre les microstructures de l'échantillon 2173UFB et 2173UAB1. Seules 

les phases principales sont indiquées pour l’échantillon 2173UAB1.  

Aucun borure mixte contenant de l’U n’est observé dans l’essai 2173UFB. L’U n’y est présent 

que dans la phase Fe2U et le B n’est présent que dans la phase Fe2B. Dans l’essai 2173UAB1, 

les éléments d’alliage sont présents dans toutes les phases. Le B participe à la formation de 

sept phases. L’U participe à la formation de trois phases dont deux contiennent du B : 

U(Fe,Ni)4B et U(Fe,Ni)3B2. La seule phase ne contenant pas de B contient de l’U.  

Les résultats montrent un impact significatif des éléments d’alliage majoritaires Cr et Ni par 

rapport aux éléments Mo, Ti, Si. Le Cr tend à stabiliser les phases riches en B alors que le Ni 

tend à stabiliser les phases mixtes contenant de l’U et peu de B. Les éléments minoritaires Mo 

et Ti forment des phases minoritaires du type (Ti,Fe,Mo)B2 sous la forme d’inclusions.  

Ainsi, les éléments d’alliage impactent le chemin de solidification du liquide mais 

n’interviennent pas sur le processus de carbo-réduction à 2173 K. L’expérience montre une 

affinité B – U avec la formation de borures mixtes U(Fe,Ni)4B, U(Fe,Cr)B4 et U(Fe,Ni)3B2. La 

présence de phases liant le B et l’U peut avoir un impact positif conséquent sur les 

problématiques de criticité lors du refroidissement du corium. 19  

3.1.4.5 Écart à l’équilibre thermodynamique  

3.1.4.5.1 Équilibre à 1923 K 

Nous avons montré que la température de traitement thermique impacte la réaction de carbo-

réduction de sorte qu’un traitement thermique à 1923 K pendant 1 h ne permet pas une carbo-

réduction totale. Comme discuté dans la section 3.1.3.3 « Résultats UO2 (MOx) – Acier – B4C à 

1923 K », le calcul à 1923 K prévoit un équilibre comprenant 3 phases solides (UO2-x, C-graphite 

et (Ti,Mo)C) et une phase liquide sans CO(g) pour l’échantillon 1923UAB (Tableau 3-12).  

D’après le calcul le liquide ne contient pas d’U alors que 1 %at d’U est présent dans le liquide 

solidifié de l’échantillon 1923UAB après traitement thermique. Cet écart entre calcul et 

expérience pourrait s’expliquer par la solubilité du Fe dans l’UO2, prédite par les calculs, non 

observée expérimentalement. Selon les calculs relatifs à l’échantillon 1923UAB, la sous-

 

19La formation de liaisons chimiques entre l’élément absorbeur de neutron (B) et l’émetteur de neutron (U) garantit un contact 

rapproché avec les deux éléments. Ce qui rend plus probable l’absorption de neutrons par le B. 
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stœchiométrie de (U,Fe)O1.95 est induite par la solubilité de Fe2+ (≈2 %at). Cette solubilité peut 

affecter le potentiel d’oxygène de l’UO2 et alors impacter la formation de CO(g). Un calcul rapide 

permet de montrer l’état du système 1923UAB à l’équilibre si l’on considère ou non la solubilité 

de Fe dans l’UO2. Le Tableau 3-16 présente la composition et la constitution des phases à 

l’équilibre à 1923 K et 1 bar  

Échantillon Phases CO (gaz) Liquide (U)O2-x (Ti,Mo)C C graphite 

 Solubilité de Fe dans UO2 Avec  Sans  Avec  Sans Avec  Sans  Avec  Sans  Avec  Sans  

1923UAB 

 Phase (%mol) 
 

Composition (%at) 
0 0.4 77 77 

19 
(O/M=1.96) 

19 
(O/M=1.996) 

1 0.6 3 3 

B   31 31       

C  50 4 4   48 48 100 100 

Fe   44 44 2      

Cr   10 10    2   

Ni   9 9       

U     32 33     

O  50   66 66     

Si   1 1       

Mo       14 14   

Ti       36 35   

Tableau 3-16 Fraction molaire des phases à l’équilibre (%mol) et de leur composition (%at). 

Équilibres calculés à 1923 K et 1 bar pour les échantillons 1923UAB et 1923UAB sans solubilité 

de Fe dans l’UO2. Les compositions initiales sont prises comme données d’entrées. Les éléments 

dont la teneur est inférieure à 1%at dans une phase ne sont pas représentés. 

Le tableau montre que si l’on retire artificiellement la solubilité de Fe dans l’UO2, le ratio O/M 

de l’oxyde à l’équilibre serait de 1.996 et une très faible fraction molaire de gaz (CO(g)) 

participerait à l’équilibre avec l’UO2. La solubilité du Fe dans l’UO2 impacte donc la carbo-

réduction dans le calcul thermodynamique. Expérimentalement, la diffusion du fer dans 

l’oxyde n’a pas eu lieu.  

À 1923 K, même si la comparaison entre calcul thermodynamique et expérience est délicate du 

fait de la nature a priori ouverte de l’expérience, le calcul donne une description satisfaisante 

de l’état du système à 1923 K. La suite de la discussion vise à comparer les chemins de 

solidification calculés par la TAF-ID avec les phases observées expérimentalement. 

3.1.4.5.2 Chemins de solidification  

Dans les sections 3.1.2.3 « Interprétation par le calcul thermodynamique » et 3.1.3.3 

« Interprétation par le calcul thermodynamique », les calculs de chemin de solidifications ont 

montré des limites dans la description des phases. Avant de considérer les modèles manquants 

dans la TAF-ID, une amélioration de la description du chemin de solidification peut être 

apportée en considérant les ségrégations chimiques dans les phases lors du refroidissement.  

Le modèle de Scheil-Gulliver permet de simuler ces phénomènes de ségrégation lors du 

refroidissement. Les hypothèses de calcul considèrent la diffusion infinie des éléments dans la 

phase liquide, aucune diffusion des éléments dans les phases solides et un équilibre 

thermodynamique à l’interface solide-liquide. La discussion suivante est réalisée sur les 

systèmes UO2 – acier – B4C avec une comparaison des résultats sur la Figure 3-13. Un tableau 

comparatif des phases prédites avec et sans les hypothèses de Scheil-Gulliver.  
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Échantillon 
Phases observées 

expérimentalement 

Phases calculées dans le 

chemin de solidification 

classique 

Phases calculées dans le 

chemin de solidification 

selon Scheil-Gulliver 

2173UAB1 

(Fe,Cr,Ni)2B Fe2B Fe2B 

(Fe,Cr,Ni)2B Cr2B Cr2B 

(Cr,Fe)B CrB CrB 

U(Fe,Ni)5 U23Ni77 U23Ni77 

U(Fe,Ni)4B / / 

U(Fe,Ni)3B2 / / 

Non observée 

expérimentalement 

Fe (fcc) Fe (fcc) 

FeB FeB 

UFe2 UFe2 

Cr5B3* Cr5B3 

2173UAB2 

(Fe,Cr,Ni)2B Fe2B Fe2B 

(Fe,Cr)B FeB FeB 

U(Fe,Ni)3B2 / / 

U(Fe,Cr)B4 / / 

U(Fe,Ni)4B / / 

U6(Fe,Ni)23 U23Ni77 U23Ni77 

U(Fe,Ni)5 /  

Non observée 

expérimentalement 

 Fe (fcc) 

CrB CrB 

 UFe2 

CrB2 CrB2 

UB4 UB4 

 Cr5B3 

Tableau 3-17 Comparaison des phases prédites dans les chemins de solidification des 

échantillons 2173UAB1 et 2173UAB2 à l’équilibre et avec le modèle de Scheil-Gulliver.  

Pour l’échantillon 2173UAB1, le calcul Scheil-Gulliver apporte peu de changement. Les phases 

sont identiques et se solidifient à des températures similaires. La température de solidus 

calculée avec Scheil-Gulliver (1116 K) est très similaire à celle à l’équilibre (1115 K).  

En revanche, pour l’échantillon 2173UAB2, le calcul Scheil-Gulliver prédit des températures de 

solidus plus faibles que celles à l’équilibre (1115 K selon Scheil-Gulliver contre 1326 K selon le 

calcul d’équilibre). En tenant compte de la ségrégation des phases, les températures de 

solidification baissent significativement. Les phases Cr5B3 et Fe (fcc) et Fe2U précipitent alors 

qu’elles ne sont pas stables dans le chemin de solidification à l’équilibre.  

Bien que les hypothèses de Scheil-Gulliver pourraient donner une description plus réaliste du 

processus de solidification, des écarts importants entre le calcul et l’expérience persistent. Ces 

écarts proviennent de l’absence de certains modèles dans la base de données.  

D’après les expériences, le B joue un rôle important dans le processus de solidification et la 

présence de Cr influe significativement sur la composition des phases borures. La solidification 

de borure riche en Cr à haute température provoque un enrichissement du liquide en Ni et U. 

Trois borures mixtes d’uranium U(Fe,Cr)B4, U(Fe,Cr,Ni)4B et U(Fe,Ni)3B2 et plusieurs composés 

intermétalliques U(Fe,Ni)5 et U6(Fe,Ni)23 avec de l’uranium ont été identifiés et ne sont pas 

modélisés dans la base de données. Ainsi, en considérant l’état actuel de la base de données 
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et les résultats expérimentaux, les systèmes ternaires à modéliser en priorité sont les suivants : 

- B – Cr – Fe pour modéliser la formation de borures mixtes 

- B – Fe – U pour modéliser la formation de borures d’uranium mixtes 

- Fe – Ni – U pour modéliser la formation de composés intermétalliques à basse 

température  

Parmi ces trois systèmes, les deux systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U seront modélisés dans le 

chapitre « Étude thermodynamique des systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U ». Bien qu’essentiel 

dans la modélisation du corium d’après ces résultats expérimentaux, le système Fe – Ni – U ne 

sera pas modélisé. Nous avons fait le choix de concentrer nos efforts sur la compréhension des 

interactions impliquant le bore. 

3.1.4.5.3 Géométrie de l’échantillon 

La réaction aurait pu être étudiée à partir d’un mélange de poudres des trois constituants. Une 

surface spécifique plus grande aurait permis d’atteindre plus vite l’état d’équilibre 

thermodynamique. 

Les essais ont été réalisés à partir de fragments d’oxydes de plusieurs millimètres et de mélange 

B4C/acier préfondu. Cette configuration a été choisie pour se rapprocher d’une configuration 

où le B4C réagirait avec la gaine qui l’entoure pour former une phase liquide métallique qui 

interagirait par la suite avec la pastille de combustible.  

Le choix de cette configuration doit avoir un effet sur la cinétique de la réaction et l’état final 

du système après essai. 

Les résultats des calculs thermodynamiques montrent qu’une solubilité du Fe dans l’UO2 est 

attendue aux températures d’intérêts (1923 K et 2173 K). Cette solubilité n’a pas été observée, 

ce qui pourrait être dû à la configuration de notre échantillon, dans laquelle la diffusion du fer 

dans le fragment d’UO2 n’a pas pu avoir lieu. 

Une perspective consisterait donc à réaliser des essais sur mélange de poudres afin de 

déterminer si le fer serait bien solubilisé dans l’UO2 et de comparer la cinétique obtenue avec 

des fragments d’UO2.  
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3.2 ÉTUDE PAR SPECTROMETRIE DE MASSE A HAUTE TEMPERATURE (SMHT) 

L’objectif de ces essais est de suivre la réaction de carbo-réduction en analysant la phase 

gazeuse par spectrométrie de masse à haute température. Après la description de 

l’appareillage et des conditions expérimentales, les résultats obtenus sur les deux échantillons 

(MOx – Fe – B4C et PuO2 – Fe - B4C) sont présentés. Ces résultats expérimentaux seront ensuite 

comparés aux résultats des calculs thermodynamiques avec la TAF-ID.  

3.2.1 Principe de la méthode 

La spectrométrie de masse à haute température (SMHT) consiste à analyser la composition de 

la phase gazeuse en équilibre avec un échantillon chauffé à haute température, à l’aide d’un 

spectromètre de masse. Pour cela, l’échantillon à analyser est placé dans un creuset appelé 

cellule de Knudsen. Il s’agit d’un creuset fermé dont le couvercle présente un orifice qui permet 

de prélever un jet moléculaire d’espèces gazeuses, sans modifier les conditions d’équilibre 

entre l’échantillon (phase condensée) et sa vapeur (phase gazeuse). Lors du chauffage, le jet 

moléculaire issu de l’orifice d’effusion entre dans la chambre d’ionisation où les espèces 

gazeuses sont ionisées par un faisceau d’électrons. Les ions formés sont alors séparés dans le 

spectromètre de masse par un champ électrique en fonction de leur rapport masse / charge et 

l’intensité ionique de ces espèces peut être mesurée. 

Dès lors que les conditions expérimentales remplissent les conditions dites de Knudsen (jet de 

vapeur sans collisions entre les espèces gazeuses), il est possible de mesurer les propriétés 

thermodynamiques relatives à la vaporisation de ces espèces [131]. Lorsqu'on utilise une cellule 

de Knudsen, le libre parcours moyen à l'intérieur de la cellule doit rester supérieur au diamètre 

d de l'orifice d'effusion.  

La difficulté réside dans la collimation du jet moléculaire entre l’orifice de la cellule et la 

chambre d’ionisation. En effet, un faisceau moléculaire correctement collimaté doit être formé 

dans des conditions telles qu'il existe une relation connue entre le flux de chaque espèce 

gazeuse dans le système et sa pression partielle dans la cellule. Cette condition est en pratique 

remplie lorsque la pression totale p est telle que p/d ne dépasse pas 1 Pa/mm. [132]. 

Dans les conditions de Knudsen, le flux d’une espèce sortant de l’orifice est proportionnel à la 

pression partielle de cette espèce. La pression partielle d’une espèce 𝑖 , 𝑝𝑖 , peut alors s’exprimer 

en fonction de son intensité ionique 𝐼𝑖, de sa sensibilité dans le spectromètre de masse 𝑆𝑖 et 

de la température 𝑇 :  

𝑝𝑖 𝑆𝑖 = 𝐼𝑖 𝑇 

Dans la pratique, la sensibilité 𝑆𝑖 d‘une espèce s’obtient par une méthode de calibration interne 

généralement effectuée en évaporant un étalon, par exemple l’argent [132]–[134].  

3.2.2 Conditions expérimentales 

3.2.2.1 Dispositif expérimental 

Une description exhaustive du four et du spectromètre de masse utilisés dans ces travaux a été 

publiée par Colle et al. [134].  

Une vue schématique du dispositif de JRC Karlsruhe est présentée sur la Figure 3-22. Le 

dispositif est placé dans une boite à gants. Il est constitué d’un four à haute température à 
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résistor W couplé à un spectromètre de masse quadrupolaire20. L’échantillon est placé dans 

une cellule de Knudsen au centre du four. La cellule de Knudsen utilisée dans ce travail est un 

creuset cylindrique en W de diamètre 1 cm et de hauteur environ 1 cm. Le couvercle est percé 

d’un trou de diamètre de 0.5 mm pour prélever le jet moléculaire de gaz. Ce jet est dirigé par 

un système de diaphragmes vers la chambre d’ionisation afin d’y être analysé. La limite de 

détection de l’appareil pour les intensités ioniques se situe entre 10-11 et 10-10 A et dépend en 

partie de la qualité du vide dans le spectromètre de masse. Dans le but d’éviter une 

contamination en W dans l’échantillon, un creuset en Y2O3-x est placé à l’intérieur de la cellule 

de Knudsen en W. La mesure du bruit de fond ainsi que la géométrie des cellules utilisées dans 

les essais est détaillée en annexe « Annexes : Compléments d’information pour les essais de 

spectrométrie de masse à haute température ». 

 

Figure 3-22 Vue schématique du dispositif SMHT de JRC. Schéma adapté d'après Colle et al. [134]. 

Dans ce travail, la forte probabilité d’une interaction entre un étalon et l’échantillon ne nous a 

pas permis de calibrer l’appareil. Il n’a pas été possible de déterminer la sensibilité des espèces 

et leurs pressions partielles. Par conséquent, les mesures présentées dans cette étude sont 

qualitatives et reposent sur la mesure des intensités ioniques 𝐼𝑖  des espèces. Bien que la 

pression partielle des espèces ne soit pas accessible, on estime la limite de détection de 

l’appareil en termes de pression partielle autour de 10-8 - 10-7 bar. Seul un ordre de grandeur 

est proposé car cette limite dépend des espèces analysées et des conditions expérimentales.  

Pour les deux essais, l’enceinte du four et le spectromètre de masse sont maintenus dans un 

vide secondaire entre 10-7 et 10-6 mbar. Le gaz résiduel est constitué essentiellement d’azote 

 

20 QMG422 de Pfeiffer Vacuum 
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N2 et de traces de O2 et H2O. Le N2 résiduel présent dans l’enceinte du SMHT induit une 

intensité ionique significative à la masse 28, correspondant aussi à la masse de l’espèce CO qui 

est l’espèce principale produite lors de la réaction de carbo-réduction. Par conséquent le signal 

mesuré à la masse 28 correspond à la somme de l’intensité (𝐼𝑁2
 résiduel + 𝐼𝐶𝑂). Dans ce travail, 

nous utiliserons une comparaison entre le niveau de vide de l’enceinte et l’intensité mesurée à 

la masse 28 pour identifier la contribution du CO dans le signal. En effet, une augmentation de 

la pression dans l’enceinte corrélée à une augmentation de l’intensité (CO+N2) détectée par le 

spectromètre de masse indiquerait une hausse du signal de CO. 21 

L’énergie des électrons utilisée pour l’ionisation des espèces gazeuses est fixée à 32.85eV. Cette 

énergie relativement élevée assure l’ionisation de toutes les espèces présentes dans la phase 

gazeuse. Cependant cette valeur élevée peut induire des phénomènes de dissociation des 

espèces gazeuses, notamment des espèces UO2 et PuO2 [135], [136]. À l’énergie utilisée, ces 

espèces gazeuses peuvent se dissocier selon les réactions présentées dans le Tableau 3-18. La 

dissociation d’espèces entraîne la mesure d’espèces non issues de l’échantillon dont il est 

important de tenir compte lors de l’interprétation des résultats. 

UO2 Réf PuO2 Réf 

𝑼𝑶𝟐 → 𝑼+ + 𝑶𝟐 [137] 𝑃𝑢𝑂2 → 𝑃𝑢+ + 2 𝑂 
[136] 
[137] 

𝑼𝑶𝟐 → 𝑼𝑶+ + 𝑶 [137] 𝑃𝑢𝑂2 → 𝑃𝑢𝑂+ + 𝑂 
[136] 
[137] 

𝑼𝑶𝟐 → 𝑼𝑶𝟐
+ [137] 𝑃𝑢𝑂2 → 𝑃𝑢𝑂2

+ [137] 

𝑼𝑶 → 𝑼+ + 𝑶 [137] 𝑃𝑢𝑂 → 𝑃𝑢+ + 𝑂 [136] 

𝑼𝑶 → 𝑼𝑶+ [137] 𝑃𝑢𝑂 → 𝑃𝑢𝑂+ [137] 

Tableau 3-18 Réactions de dissociation possibles de l’UO2 et du PuO2 pour une énergie d’électron 

de 32.85 eV. 

3.2.2.2 Matériaux 

Les échantillons sont similaires à ceux utilisés pour les traitements thermiques. Le Fe et le B4C 

sont préalablement fondus puis mis en contact avec le combustible (MOx ou PuO2) lors de 

l’essai. Du fer est utilisé pour simuler l’acier. Ce choix permet de s’affranchir des éléments 

d’alliage et donc de simplifier le suivi de la réaction. L’échantillon de départ est donc constitué 

d’un fragment de combustible (MOx ou PuO2) mis en contact avec un mélange Fe – B4C (liquide 

solidifié en Fe3(C,B), Fe2B et C). Une visualisation de l’échantillon a été présentée précédemment 

dans la Figure 3-22. 

Deux essais sont réalisés sur deux échantillons contenant soit du MOx (avec Pu/(U+Pu)=0.307), 

soit du PuO2. La pastille de PuO2 a été synthétisée par frittage de poudre de PuO2. La 

stœchiométrie en oxygène est égale à 2. Sa caractérisation par DRX est présentée en annexe 

« Annexe : Description des échantillons ». Les proportions combustible/Fe/B4C sont les mêmes 

que dans les essais précédents. Le Tableau 3-19 présente les conditions expérimentales des 

essais. Dans la nomenclature des échantillons, M, P, F et B désignent respectivement le MOx, 

le PuO2, le Fe et le B4C. 

 

 

21 Cette affirmation repose sur le fait que la pression partielle de N2 ne varie pas au cours de l’essai et qu’aucune autre espèce 

n’influe significativement sur la pression. 
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Nom 
Masse B4C 

(mg) 

Masse Fe 

(mg) 

Masse du 

combustible (mg) 

Composition du 

combustible 

Rampe de 

température 

Température 

maximum 

MFB 29.6 ± 0.1 243.7 ± 0.1 150 ± 1 (U,Pu)O2 : Pu/(U+Pu)=0.307 30K/min 1980K 

PFB 10.1 ± 0.1 85.5 ± 0.1 48.5 ± 0.1 PuO2 10K/min 1920K 

Tableau 3-19 Conditions expérimentales des essais de SMHT. 

Le premier essai a été effectué sur l’échantillon contenant le MOx. Le relâchement très 

important d’espèces gazeuses lors de cet essai a provoqué la saturation du signal du 

spectromètre de masse, la rupture du creuset interne Y2O3-x et la condensation et le grimpage 

d’une partie du liquide le long du creuset en W. Suite à la dégradation du creuset dans ce 

premier essai, la vitesse de chauffage, la température maximale et la quantité de matière ont 

été diminuées pour le deuxième essai avec le PuO2 afin de conserver l’intégrité de l’échantillon.  

Les essais sont réalisés selon des vitesses de chauffage de 30 K/min pour l’essai MFB (contenant 

du MOx) et 10 K/min pour l’essai PFB (contenant du PuO2). Les mesures sont réalisées entre 

1000 et 1980 K pour l’essai avec le MOx et entre 1000 et 1920 K dans l’essai avec le PuO2.  

La géométrie du creuset interne en Y2O3-x inséré dans la cellule de Knudsen a aussi été modifiée 

entre les deux essais (« Annexes : Compléments d’information pour les essais de spectrométrie 

de masse à haute température »). Après les essais SMHT, les échantillons ont été analysés par 

MEB-EDS et Raman (et EPMA pour l’échantillon MFB). Les mesures Raman ont été réalisées sur 

un spectromètre Raman iHR-320 à deux longueurs d’onde (532 nm et 660 nm) commercialisé 

par la société Horiba. Des profils de concentration ont été mesurés par EPMA (ligne de 

plusieurs centaines de µm avec une quantification par µm). Les mesures de EPMA ont été 

effectuées avec un dispositif CAMECA SX100 (spécificité de l’appareillage en annexe « Annexe : 

Mesures EPMA et Raman »). 

3.2.3 Résultats MOx – Fe – B4C  

Cette partie présente tout d’abord les calculs de pression de vapeur à l’équilibre avec la TAF-

ID. Les résultats expérimentaux obtenus pour l’échantillon MFB sont ensuite présentés et 

interprétés à l’aide de ces calculs. Puis l’état et la microstructure de l’échantillon après essai 

sont décrits. L’ensemble des résultats pour les échantillons MFB et PFB sera discuté dans la 

section 3.2.5 « Conclusion ».  

3.2.3.1 Calculs thermodynamiques  

Il n’est pas possible de connaître l’état exact d’avancement de la carbo-réduction au cours de 

l’essai. Deux calculs ont été effectués pour représenter les états limites du système à l’équilibre 

thermodynamique avant et après vaporisation de CO(g) par carbo-réduction : 

• Un calcul avec la composition initiale de l’échantillon en système fermé représentant 

l’état initial du système ; 

• Un calcul avec la composition finale de l’échantillon dans l’hypothèse d’une carbo-

réduction totale (avec soustraction de la quantité de CO(g)) pouvant représenter l’état 

final du système dans l’hypothèse d’une réaction totale; 

La Figure 3-23 présente la pression partielle des espèces gazeuses principales en SMHT en 

fonction de la température pour les deux conditions limites de la réaction. Du fait que les 

pressions partielles des espèces ne sont pas accessibles expérimentalement, seule une analyse 

qualitative des calculs est réalisée. La figure montre la limite de détection de la pression 
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d’environ 10-8 bar. 

 

Figure 3-23 Pressions partielles des espèces gazeuses en fonction de la température. a – 

Hypothèse d’un système fermé avec l’échantillon de composition MFB. b – Hypothèse de réaction 

de carbo-réduction totale avec l’échantillon MFB ayant perdu tout le C sous forme CO(g). La zone 

grisée correspond à la zone en dessous de la limite de détection (approximative) du spectromètre 

de masse. Les accolades précisent les phases à l’équilibre (avant la fusion du mélange) ainsi que 

l’équilibre à haute température correspondant à la fin de l’essai. 

Dans l’hypothèse d’un système fermé de composition MFB (Figure 3-23a), le calcul prévoit une 

pression partielle élevée pour les espèces gazeuses non condensables CO et CO2. Les espèces 

BO, B2O2 et B2O3 ont une pression partielle avoisinant celle du CO2. D’après le calcul, les 

pressions partielles liées aux éléments du combustible sont en dessous de la limite de détection 

dans la gamme de températures étudiée. UO2, PuO2 et PuO seraient potentiellement 

détectables au-dessus de 1900 K mais les espèces Pu et U ne le seraient jamais. D’après le 

calcul le Fe devrait être détectable au-dessus de 1400 K.  

Si l’on considère des conditions de carbo-réduction totale (Figure 3-23b), le calcul prédit des 

pressions partielles détectables pour les espèces Fe, BO, B2O2, PuO, et Pu. Le Fe serait 

détectable à partir d’environ 1400 K et les autres espèces à partir d’environ 1700 K.  

En résumé, dans les conditions de système fermé, le calcul prévoit un relâchement des espèces 

CO, CO2, BO, B2O2, B2O3 et Fe à relativement basse température. Par contre, les espèces UO2, 

PuO2 et PuO ont des pressions de vapeur très faibles proche de la limite de détection du 

spectromètre. En revanche, si l’on considère une réaction de carbo-réduction totale, les espèces 

Pu et PuO seraient détectables lors de l’essai. Ainsi entre les deux états calculés, les pressions 

partielles des espèces UO2 B2O2, B2O3 et BO diminuent alors que les pressions partielles des 

espèces U, PuO2 et PuO augmentent. La pression partielle du Fe reste inchangée.  

Nous supposerons que lors de l’essai, le système pourrait se trouver dans un état situé entre 

ces deux hypothèses de calcul. Les cinétiques de réaction ne sont pas connues, on s’attend à 

ce que la réaction de réduction démarre dès lors que le C et l’oxyde entrent en contact.  
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3.2.3.2 Résultats expérimentaux 

La Figure 3-24 montre l’évolution de l’intensité du signal (CO+N2) et de la pression (ou niveau 

de vide) dans l’enceinte du spectromètre de masse en fonction de la température au chauffage.  

Le signal (CO+N2) est à peu près constant à 10-6 A jusqu’à 1780 K. Ensuite le signal croît jusqu’à 

saturation à 10-5 A avant de chuter à environ 1970 K. La figure montre que l’intensité du signal 

(CO+N2) est corrélée au niveau de vide dans l’enceinte du spectromètre de masse selon une 

tendance commune. Or le niveau de vide devrait rester stable au cours de l’essai. En effet, le 

dégazage lié à la désorption d’espèces polluantes (N2, H2O…) sur les éléments du four a lieu 

en début d’essai à basse température. Le signal de l’intensité ionique de la masse (CO+N2) est 

constant à plus haute température (voir annexe « Annexes : Compléments d’information pour 

les essais de spectrométrie de masse à haute température »).  

Seul le relâchement d’espèces non condensables (CO ou CO2) produites en quantité 

significative à partir de l’échantillon pourrait affecter significativement la pression dans 

l’enceinte du spectromètre de masse. Ces espèces non condensables peuvent s’accumuler dans 

l’enceinte car elles sont plus difficiles à évacuer par pompage que les autres espèces gazeuses 

qui vont se condenser. Dans ces conditions de pressions très élevées, le régime de Knudsen ne 

peut pas être maintenu. 

Par conséquent, l’augmentation significative de signal (CO+N2) peut s’expliquer par un 

relâchement de CO(g) venant de l’échantillon.  

 

Figure 3-24 Pression mesurée dans le spectromètre de masse et le signal CO+N2 en fonction de 

la température pour l’échantillon MFB 

La Figure 3-25 présente les intensités ioniques des espèces gazeuses (CO+N2), BO, CO2, Pu, 

PuO, U et Fe mesurées par le spectromètre de masse en fonction de la température au cours 

du chauffage de l’échantillon. PuO2 et UO2 ne sont pas représentés car leurs intensités ne sont 

pas significatives.  
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Figure 3-25 Intensités ioniques des espèces suivies par spectrométrie de masse en fonction de la 

température. Résultats de l’essai sur l’échantillon MFB (MOx-Fe-B4C).  

Cette figure montre que : 

• En dessous de 1780 K, le signal (CO+N2) reste relativement stable à 10-6 A. Un 

relâchement de faible intensité est néanmoins observé vers 1500 K. au-dessus de 1780 

K, l’intensité du signal (CO+N2) augmente significativement jusqu’à sa saturation à 

environ 10-5 A. ; 

• Les espèces BO et CO2 sont également détectées avec des intensités élevées. Entre 1000 

à 1850 K, les intensités augmentent légèrement avec la température. Le début d’un plus 

fort relâchement de BO et de CO2 est observé vers 1900 K ;  

• L’intensité du Fe augmente significativement avec la température à partir de 1400 K, ce 

qui s’accorde bien avec le calcul thermodynamique (Figure 3-23). Le signal du fer atteint 

sa saturation en fin d’essai vers 1950 K ; 

• L’intensité du signal du Pu n’est pas significative jusqu’à 1950 K, température à partir 

de laquelle l’intensité augmente brutalement ; 

• En fin d’essai, au-dessus de 1970 K, les intensités ioniques des espèces (CO+N2), CO2 et 

BO diminuent ; 

• Les espèces UO2, PuO2, U et PuO ne sont pas détectées. 

La comparaison avec les calculs (Figure 3-23) montre que jusqu’à environ 1680 K, les résultats 

expérimentaux sont en accord qualitativement avec les calculs selon la composition initiale. On 

retrouve l’ordre des signaux prédits par le calcul : 𝐼𝐶𝑂+𝑁2
>  𝐼𝐶𝑂2

>  𝐼𝐵𝑂 >  𝐼𝐹𝑒.  

Au-dessus de 1780 K, les intensités de toutes les espèces augmentent. L’intensité du fer est 

proche de celle de (CO+N2) en fin d’essai et le signal du Pu augmente fortement au-dessus de 

1950 K. En fin d’essai, l’ordre des signaux observé 𝐼𝐶𝑂+𝑁2
 ~𝐼𝐹𝑒 >  𝐼𝐶𝑂2

>  𝐼𝐵𝑂 >  𝐼𝑃𝑢  se 
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rapproche qualitativement des calculs avec l’hypothèse d’une carbo-réduction totale où les 

calculs prédisent : 𝐼𝐹𝑒 >  𝐼𝐵𝑂 >  𝐼𝑃𝑢𝑂 >  𝐼𝐵2𝑂2
~𝐼𝑃𝑢.  

L’augmentation de l’intensité du Fe à partir de 1400 K est en accord avec les deux hypothèses 

de calcul thermodynamique.  

Le signal de Pu mesuré au-dessus de 1950 K ne semble pas issu de la vaporisation de l’oxyde 

ni de la dissociation de PuO et PuO2 puisqu’on ne mesure ni PuO ni PuO2 (Gotcu-Freis et al. 

[135], [136] ont mesuré les trois espèces Pu, PuO, et PuO2 lors du chauffage d’échantillons de 

PuO2-x et de MOx dans des conditions similaires de température et d’énergie des électrons).  

En comparaison avec le calcul, la mesure d’un signal pour l’espèce Pu montre que la réduction 

de l’oxyde a eu lieu. Cependant, d’après le calcul, l’espèce PuO devrait aussi être détectée ce 

qui n’est pas le cas dans l’expérience. Une explication probable est que du Pu métallique aient 

été dissout sans que la totalité de l’oxyde n’ait été réduit. Les pressions de vapeur des espèces 

U, PuO, PuO2 et UO2 seraient restées en dessous de la limite de détection. L’U n’ayant pas été 

détecté, il n’est pas possible de déterminer sa présence ou non dans le liquide par cette 

méthode. Puisque la carbo-réduction se déroulerait exclusivement à l’interface, cette 

hypothèse reste crédible.  

Trois arguments semblent donc montrer que la réaction de carbo-réduction a eu lieu lors de 

l’essai : 

• La mesure indirecte du relâchement de CO(g) par corrélation entre le signal (CO+N2) et 

le niveau de vide dans l’enceinte du spectromètre de masse ;  

• Le relâchement des espèces BO et CO2 (produit secondaire de la réaction de carbo-

réduction [65]) ; 

• L’augmentation du signal du Pu dont la détection n’est possible que dans l’hypothèse 

de la carbo-réduction selon le calcul ; 

Les résultats ne permettent pas d’identifier l’état exact d’avancement de la carbo-réduction 

lors de l’essai.  

3.2.3.3 Analyses de l’échantillon après essai 

Lors de l’essai, la cellule de Knudsen a été détériorée, le trou d’effusion a été en partie bouché 

et le creuset interne Y2O3-x détruit. Après essai, l’échantillon contient des fragments d’oxyde et 

une phase liquide solidifiée qui a mouillé la cellule en W. Une partie du creuset en W ayant 

interagi avec la phase liquide, le liquide solidifié est contaminé en W. La cartographie EPMA du 

liquide solidifié est présentée dans la Figure 3-26.  
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Figure 3-26 Cartographie EPMA de 100 µm de côté des éléments B, C, W, Fe, U et Pu dans le 

liquide solidifié de l’échantillon MFB. La région très claire sur l’image du C vient d’une pollution 

organique due à la décontamination de l’échantillon.  

La cartographie montre quatre zones distinctes : 

• Des dendrites riches en W contenant du B et des traces d’U et Pu.  

• Une matrice riche en B et Fe, a priori un borure de fer.  

• Une zone pauvre en B ne contenant que du Fe, a priori du fer pur. 

• Des petites inclusions riches en U et Pu.  

L’analyse microsonde met donc en évidence des traces d’U et de Pu dans le liquide solidifié, 

en accord avec la réaction de carbo-réduction où l’oxyde (U,Pu)O2 est réduit en (U,Pu)O2-x 

jusqu’à atteindre la limite de phase avec le liquide métallique riche en (U,Pu), ce qui induit la 

dissolution d’U et Pu dans le liquide métallique. Une analyse plus poussée de la cartographie 

n’est pas pertinente au regard de la forte contamination au W. L’analyse Raman réalisée sur 

cette partie métallique de l’échantillon ne donne aucun signal.  

Les fragments d’oxydes de l’échantillon ont été analysés par EPMA et cartographiés par Raman. 

Les analyses sont détaillées en annexe « Annexe : Analyses complémentaires ». D’après l’EPMA, 

la teneur en Pu/(U+Pu) moyenne est de 30.2%at at qui correspond à la composition initiale du 

MOx. Aucune trace de Fe n’a été détectée dans l’oxyde. L’interaction entre le creuset Y2O3-x et 

l’échantillon a induit la présence d’Y dans des fragments d’oxyde.  

Connaissant la teneur en Pu/(U+Pu) = 30.2%at de l’oxyde, il a été possible d’évaluer le ratio 

O/M au cœur d’un fragment de MOx par analyse Raman et grâce à la méthode développée 

dans les travaux de Medyk et al. [138]. Sur la zone analysée, le fragment de MOx présente un 

ratio O/M=1.97 inférieur à 2.00, ce qui confirme sa réduction induite par la réaction de carbo-

réduction.  
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3.2.4 Résultats PuO2 – Fe – B4C  

3.2.4.1 Calculs thermodynamiques  

Comme pour l’échantillon MFB, des calculs thermodynamiques sur la composition initiale de 

l’échantillon en système fermé et avec l’hypothèse d’une consommation totale de C par 

relâchement de CO(g) ont été réalisés pour l’échantillon PFB. La Figure 3-27 présente les 

pressions partielles des espèces gazeuses principales en fonction de la température pour les 

deux conditions limites de réaction. 

 

Figure 3-27 Pressions partielles des espèces gazeuses en fonction de la température. a – 

Hypothèse d’un système fermé avec l’échantillon de composition initiale PFB. b – Hypothèse de 

réaction de carbo-réduction totale avec l’échantillon PFB ayant perdu tout le C sous forme CO(g). 

La zone grisée correspond à la zone en dessous de la limite de détection du spectromètre de 

masse. Les accolades précisent les phases à l’équilibre. 

Les résultats de calcul sont très similaires à ceux obtenus avec l’échantillon MFB.  

Dans l’hypothèse d’un système fermé de composition initiale PFB (Figure 3-27a), le calcul prédit 

une pression partielle élevée pour les espèces CO, CO2, BO, B2O2 et B2O3. Les pressions partielles 

des espèces PuO2 et PuO sont potentiellement détectables au-dessus de 1900 K. D’après le 

calcul le Fe devrait être détectable à partir d’environ 1400 K.  

Avec l’hypothèse de carbo-réduction totale (Figure 3-27b), le calcul prévoit des pressions 

partielles détectables pour les espèces Fe, PuO, Pu et BO. Le Fe serait détectable à partir 

d’environ 1400 K et les autres espèces au-dessus d’environ 1600 K.  

Comme pour l’échantillon MFB, après carbo-réduction totale, la pression partielle des espèces 

Pu et PuO augmente alors que celles de BO, B2O2 et B2O3 diminuent par rapport à l’hypothèse 

d’un système fermé. Les pressions partielles de Pu et PuO ne sont donc détectables qu’après 

la vaporisation de CO(g).  
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Dans le cas de l’échantillon PFB, le calcul montre que la carbo-réduction totale impliquerait la 

réduction de l’oxyde jusqu’à Pu2O3. 

3.2.4.2 Résultats expérimentaux  

Comme pour l’essai MFB, l’intensité ionique du signal de CO+N2 est corrélée à la mesure du 

niveau de vide dans l’enceinte du spectromètre de masse. Le signal (CO +N2) est stable jusqu’à 

1400 K où un faible pic de relâchement est observé (Figure 3-28). Puis le signal diminue 

légèrement vers 1500 K pour augmenter fortement jusqu’à un maximum proche de la 

saturation à 1770 K. À plus haute température, les pressions diminuent pour réaugmenter 

fortement en fin d’essai. 

 

Figure 3-28 Niveau de vide mesuré dans l’enceinte du spectromètre de masse et signal CO+N2 

en fonction de la température pour l’échantillon PFB. 

La Figure 3-29 présente les intensités ioniques mesurées par spectrométrie de masse en 

fonction de la température. Elle montre que :  

• En dessous de 1450 K, l’intensité (CO+N2) reste stable à environ 10-6 A. Un relâchement 

important est observé à partir de 1610 K avec un pic à 1770 K. L’intensité diminue pour 

réaugmenter très fortement à1920 K. La température de début de relâchement (1610 

K) est plus faible dans cet essai d’environ 120K par rapport à l’essai MFB ;  

• Les espèces BO et CO2 sont détectées à des intensités élevées qui augmentent avec la 

température ;  

• L’intensité du Fe augmente à partir d’environ 1450 K ; 

• Les intensités des espèces Pu et PuO augmentent significativement à partir de 1750 K 

jusqu’à la fin de l’essai ; 

• L’espèce PuO2 n’est pas détectée.  
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Figure 3-29 Intensité ionique des espèces gazeuses en fonction de la température. Résultats de 

l’essai sur l’échantillon PFB (PuO2-Fe-B4C). 

Jusqu’à environ 1500 K, l’ordre des signaux est le suivant : 𝐼𝐶𝑂+𝑁2
 >  𝐼𝐶𝑂2

>  𝐼𝐵𝑂 >  𝐼𝐹𝑒  en 

accord avec le calcul à partir de la composition initiale. Puis en fin d’essai, on observe : 𝐼𝐶𝑂+𝑁2
>

 𝐼𝐶𝑂2
>  𝐼𝐹𝑒 > 𝐼𝐵𝑂 > 𝐼𝑃𝑢𝑂 > 𝐼𝑃𝑢. Le signal très élevé du fer et l’augmentation de l’intensité des 

espèces PuO et Pu sont cohérents avec la réaction de carbo-réduction d’après le deuxième 

calcul. 

L’augmentation significative de l’intensité du Fe à partir de 1400 K est en accord avec les calculs 

thermodynamiques.  

3.2.4.3 Analyses de l’échantillon après essai  

L’image optique de l’échantillon après essai (Figure 3-30a) montre l’aspect macroscopique de 

l’échantillon. L’intégrité de l’échantillon a pu être conservée lors de l’essai. La photo de 

l’échantillon après essai montre la présence d’un liquide solidifié et d’un fragment d’oxyde 

dans le creuset Y2O3-x. Le liquide solidifié contient de larges porosités (zones noires dans la 

figure (Figure 3-30a). 
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Figure 3-30 Images de l’échantillon PFB après essai SMHT. a – Image optique. b – Image MEB-

BSE, grossissement x100. c – Image MEB-BSE, grossissement x495. Le carré noir représente la 

zone dans laquelle se situe l’image c. 

Les images MEB-BSE (Figure 3-30b et c) montrent que la microstructure du liquide solidifié est 

constituée d’au moins cinq phases. Une analyse Raman (détaillée en annexe « Annexe : 

Analyses complémentaires ») a permis de mettre en évidence la présence de C-graphite dans 

l’échantillon. Ce C-graphite est notamment localisé à l’interface entre l’oxyde et le liquide 

métallique dans les porosités. D’après l’analyse MEB-EDS qualitative, le liquide solidifié serait 
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constitué des phases suivantes : 

• Une phase majoritaire Fe2B ;  

• Du C-graphite dans les microstructures noires. Du C-graphite a aussi été identifié dans 

les larges porosités en centre de l’échantillon ;  

• Une phase Fe ou Fe3(B,C) entre les nodules de Fe2B ; 

• Un carbure de plutonium PuCx sous la forme d’aiguille ; 

• Une phase non identifiée avec une forte teneur en Pu et en Y. Il est possible que cette 

phase soit un oxyde mixte (Pu,Y)Ox. 

Cet essai montre qu’il y a eu une forte interaction entre le creuset en Y2O3-x et l’échantillon. En 

effet on retrouve de l’Y dans le fragment d’oxyde de plutonium. De plus du Pu a diffusé dans 

le creuset d’Y2O3-x sur une épaisseur de 300 à 400 microns. Il n’a pas été pas possible de 

mesurer le ratio O/M des phases oxydes par Raman. On peut juste conclure qu’un oxyde mixte 

(Y,Pu)Ox ou qu’un oxyde ternaire s’est formé dans le creuset et dans le fragment de PuO2. 

Cette analyse qualitative montre que du Pu s’est solubilisé dans la phase liquide et que la 

réaction de carbo-réduction n’est pas totale puisque qu‘il reste du C. L’analyse de la 

microstructure nécessiterait une étude plus approfondie avec une caractérisation des phases 

par EPMA. 

3.2.5 Conclusion 

Les essais SMHT réalisés sur les échantillons MOx – Fe – B4C et PuO2 – Fe – B4C montrent le 

relâchement prépondérant de CO(g) en accord avec la réaction de carbo-réduction. La détection 

de signaux élevés de CO2, et de BO dans les deux expériences est cohérente avec le 

relâchement d’espèces gazeuses secondaires issues de la réaction de carbo-réduction [65], 

[101], en accord avec les calculs thermodynamiques. La mesure d’intensités significatives de 

PuO et/ou Pu en fin d’essai montre que l’oxyde a été réduit pendant la réaction de carbo-

réduction, jusqu’à la formation d’U/Pu métal qui se solubilise dans le liquide métallique riche 

en Fe et en B.  

De plus, l’analyse post mortem des échantillons confirme la réduction de l’oxyde et la 

dissolution de Pu dans la phase liquide métallique. Ce qui confirme la réaction de carbo-

réduction.  

La teneur en Pu de l’oxyde semble avoir un impact sur la réaction de carbo-réduction. En effet 

l’augmentation significative du signal (CO +N2) est mesurée à plus basse température pour 

l’échantillon PFB que pour l’échantillon MFB, respectivement à 1610 K et 1780 K. La différence 

de potentiel d’oxygène entre l’oxyde PuO2 et le MOx pourrait expliquer cette différence. En 

effet, le potentiel d’oxygène de PuO2 étant plus élevé, la réduction de l’oxyde serait favorisée 

et débuterait à plus basse température par rapport au MOx.  

La chute du signal (CO + N2) dans les deux essais montre que la réaction de carbo-réduction 

s’atténue après un certain temps (et donc une certaine température). Ce comportement est 

particulièrement visible sur l’essai PFB ou le signal diminue d’un facteur 10 entre 1770 et 1870 

K. Pourtant la détection de carbone dans l’échantillon après essai montre que la réaction n’était 

pas complète. Une interprétation possible reposerait sur une stabilisation de l’oxyde par la 

formation d’un oxyde mixte (U,Pu,Y)O2-x qui diminuerait son potentiel d’oxygène. Le système 

est peu connu mais un calcul thermodynamique rapide sur l’isoplèthe UO2 – Y2O3 par la TAF-

ID tend à conforter cette hypothèse. (Figure 3-31) 
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Figure 3-31 Potentiel d’oxygène en fonction de la quantité de Y2O3 dans le système UO2 –Y2O3 à 

T=1700 K et 1 bar. Les phases à l’équilibre sont reportées. 

La figure montre que la formation de solution solide (U,Y)O2 réduit significativement le 

potentiel d’oxygène du système. Ainsi l’interaction avec le creuset pourrait ralentir la réaction 

de carbo-réduction et expliquer la diminution du signal (CO+N2) au-dessus d’une certaine 

température (1770 K pour l’essai PFB). La modélisation du système Pu – (U) – Y – O absent de 

la TAF-ID permettrait d’évaluer l’impact de l’yttrium sur la réaction par le calcul. Ce système est 

d’autant plus intéressant à étudier que l’yttrium est un produit de fission susceptible d’être 

présent dans le combustible après un certain taux de combustion. 

En conclusion, les essais SMHT lorsqu’ils sont comparés aux calculs thermodynamiques 

confirment la réaction de carbo-réduction pour les échantillons MOx – Fe – B4C et PuO2 – Fe – 

B4C qui démarrerait pour des températures inférieures à 2000 K. Les fortes teneurs en Pu de 

l’oxyde semble favoriser la réaction. Ces résultats sont cohérents avec les données obtenues 

dans la section « Traitements thermiques à haute température ». 

Cette étude met en évidence la difficulté d’analyse de ce système très complexe. En dehors des 

contraintes inhérentes à la manipulation de matière nucléaire, l’étude par SMHT des 

interactions à haute température dans un système oxyde – Fe – B4C est particulièrement 

délicate de par : 

• La mesure d’intensités d’espèces non condensables de masse atomique faible ; 

• La difficulté à distinguer les espèces CO et N2 qui ont la même masse molaire ; 

• Les interactions chimiques entre les éléments métalliques de l’échantillon et le creuset 

en W ; 
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• Les interactions chimiques entre l’oxyde et le creuset Y2O3-x (notamment avec l’élément 

Pu) 

• L’impossibilité de déterminer les pressions partielles des espèces car un étalon interne 

n’a pas pu être utilisé. 

Dans ce contexte, les calculs thermodynamiques sont d’une aide précieuse pour l’interprétation 

des résultats. 

En perspective, des essais sur des poudres pourraient être réalisés pour s’approcher de 

l’équilibre thermodynamique. 

3.3 CONCLUSION  

3.3.1 Réaction de carbo-réduction  

La réaction de carbo-réduction de l’oxyde mixte (U,Pu)O2 par un mélange Fe/B4C ou Acier/B4C 

a été étudiée selon plusieurs axes : 

• Les traitements thermiques d’une heure à 2173 K sur UO2 – Acier – B4C et UO2 – Fe – 

B4C ont montré la consommation totale du carbone et un oxyde UO2 solide en contact 

avec une phase liquide riche en (Fe,B) en fin d’essai ; 

 

• Les traitements thermiques d’une heure à 1923 K sur UO2 – Acier – B4C et MOx – Acier 

– B4C ont montré qu’à cette température, la réaction de carbo-réduction n’était pas 

totale. En fin d’essai l’oxyde est en contact avec une phase liquide riche en (Fe,B) et du 

carbone ; 

 

• Les calculs thermodynamiques effectués avec la TAF-ID ont permis d’interpréter les 

résultats expérimentaux. Lorsque l’on considère la composition initiale des échantillons, 

le calcul thermodynamique prédit la formation d’une phase gazeuse (majoritairement 

CO(g)) en accord avec une réaction de carbo-réduction. Dans l’hypothèse d’une réaction 

totale et de la consommation totale du C sous la forme de CO(g), le calcul prédit 

correctement la composition de la phase liquide à l’équilibre à 2173K ; 

 

• La mesure du relâchement de CO(g) (et BO(g) et CO2(g)) par SMHT au cours du chauffage 

des échantillons PuO2 – Fe – B4C et (U,Pu)O2 – Fe – B4C a permis de confirmer la 

réaction de carbo-réduction pour les oxydes contenant du Pu ; 

 

L’ensemble de ces résultats permet de proposer le mécanisme réactionnel décrit ci-après. Les 

différentes étapes de la réaction pour le système simplifié UO2 – Fe – B4C sont proposées sur 

le schéma de la Figure 3-32 et sont décrites ci-dessous : 

Lorsqu’on chauffe les échantillons, d’après les calculs, une phase liquide se forme au-dessus 

de 1300 K environ et à partir du mélange Fe/B4C. 

À partir de 1610 K, le système Fe/B4C est constitué majoritairement d’une phase liquide riche 

en Fe et en B avec une teneur de carbone dissout et de carbone solide. Cette teneur varie avec 

la température (la limite de solubilité du carbone dans le liquide est d’environ 4-7 %at entre 

1923 et 2173 K). Ce mélange est en contact avec le combustible. Il s’agit de l’état initial de 

notre système. 
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Figure 3-32 Schéma du mécanisme de carbo-réduction ainsi que les profils de concentration du 

C dans le liquide et de l’O dans l’oxyde en fonction de la distance.  

Étape 0 – Etat initial du système avant la réaction : l’UO2 est en contact avec un liquide 

métallique saturé en C et du carbone solide:  

𝑈𝑂2  +  𝑙𝑖𝑞𝑢𝑖𝑑𝑒 [𝐹𝑒, 𝐵, 𝐶]  + 𝐶(𝑠) 

Étape 1 – Réduction de l’oxyde UO2 en UO2-x par le carbone dissout dans le liquide au niveau 

de l’interface oxyde/liquide conduisant au relâchement de CO(g) selon la réaction :  

𝑈𝑂2  +  𝑥 [𝐶]𝑙  =  𝑈𝑂2−𝑥  +  𝑥 𝐶𝑂(𝑔) 

Cette étape de réduction impliquerait la diffusion de l’oxygène du cœur vers la surface de 

l’oxyde. Le relâchement de CO(g) entraînerait le déplacement de la réaction. Le liquide serait 

continuellement saturé en [C]l dont le C(s) en constituerait la source. Ce carbone dissout serait 

transporté de l’interface (C(s)/ liquide) vers l’interface (UO2-x/liquide).  

Étape 2 – À l’interface, lorsque l’oxyde UO2-x aurait atteint sa stœchiométrie en oxygène limite 

(valeur maximale de x correspondant à l’équilibre UO2-x/U liquide), un état stationnaire serait 

établi et de l’uranium commencerait à être dissout dans le liquide riche en (Fe,B,C) : 

𝑈𝑂2−𝑥(max) + (2 − 𝑥)[𝐶]𝑙  =  [𝑈]𝑙  + (2 − 𝑥)𝐶𝑂(𝑔) 

On observe la pénétration intergranulaire du liquide au niveau des joints de grains de l’oxyde. 
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Cela pourrait s’expliquer par la diffusion de l’oxygène plus rapide au niveau des joints de grains 

de l’oxyde par rapport à la diffusion dans le volume. Ce mécanisme impliquerait la dissolution 

préférentielle de l’uranium au niveau des joints de grains de l’oxyde, ce qui conduirait à la 

décohésion des grains d’oxyde telle qu’observée expérimentalement. 

La réaction se terminerait dès lors que le carbone ne serait plus disponible. 

La cinétique de cette réaction de carbo-réduction serait gouvernée par l’étape la plus lente, 

qui serait la diffusion de l’oxygène dans l’oxyde UO2-x (entre 10-6 et 10-10 cm2/s selon la 

température et la stœchiométrie de l’UO2-x [139]). Le transport du C dans le liquide est a priori 

plus rapide (ordre de grandeur du coefficient de diffusion d’environ 10-4 – 10-5 cm2/s, selon 

l’équation de Stockes-Einstein 𝐷 =
𝑘𝑇

𝜋𝑟𝜇
 avec µ ≈ 10-3 – 10-2 Pa.s [140]–[142]). Les vitesses de 

dissolution du C et de l’U dans le liquide ne sont pas connues. Par conséquent, nous ne 

pouvons pas démontrer rigoureusement quelle étape est limitante dans la réaction.  

Les mécanismes de réaction seraient identiques avec l’oxyde mixte (U,Pu)O2. Cependant la 

teneur en Pu influerait sur la cinétique de réaction en l’accélérant à cause de l’augmentation 

du potentiel d’oxygène. 

Au contraire, aucun effet du Cr et du Ni de l’acier sur la réaction de carbo-réduction n’a été mis 

en évidence dans ces travaux. Les éléments d’alliage (Cr et Ni) ont uniquement un impact sur 

la nature des phases se formant lors de la solidification de la phase liquide. 

Des réactions secondaires menant à la formation de CO2, et BO sont susceptibles d’intervenir 

dans le mécanisme, non explicitées ici. 

Des conséquences de ce phénomène de carbo-réduction sur le scénario accidentel peuvent 

être tirées : la carbo-réduction nécessite un contact entre le C (provenant du B4C) et le 

combustible. Elle ne peut se produire qu’après la fusion partielle ou la détérioration excessive 

des matériaux de structure : 

• La réaction tend à relocaliser une fraction de combustible en phase liquide. Ceci 

pourrait avoir des conséquences sur la réactivité du système et sur la gestion de 

l’accident.  

• La réaction provoque la formation d’espèce gazeuses non condensables dont 

notamment du CO(g). Le fort relâchement d’espèces gazeuses (principalement CO(g)) 

pourrait induire des variations de pression et affecter l’intégrité de la structure. 

Les conditions de pression ou les mouvements de matière au sein du réacteur ne sont pas 

étudiés dans ces travaux. Il est évident que ces facteurs ont un impact non négligeable sur la 

réaction de carbo-réduction. On s’attend à ce que les relocalisations de matière au sein d’un 

réacteur endommagé puissent impacter la réaction. La réaction serait favorisée ou restreinte 

en fonction de la disposition des réactifs au cours de l’accident. 

3.3.2 Calculs thermodynamiques  

La thermodynamique du corium dans les réacteurs RNR-Na est encore peu étudiée 

expérimentalement. Les essais expérimentaux réalisés dans ce travail montrent que la base de 

données TAF-ID est particulièrement pertinente pour la modélisation thermodynamique du 

corium à haute température. Les phénomènes à haute température sont relativement bien 

modélisés par la TAF-ID. À basse température, le système se complexifie et de nombreuses 

phases interviennent. Le calcul montre certaines lacunes dans la modélisation de ces phases.  
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La stratégie consistant à analyser un système complexe dans le but d’identifier les sous-

systèmes manquants à modéliser est pertinente. La comparaison entre les résultats 

expérimentaux (après solidification) et les résultats des calculs thermodynamiques a permis 

d’identifier trois systèmes prioritaires pour la modélisation du corium : Fe – Ni – U, B – Fe – U 

et B – Cr – Fe pour améliorer les prédictions avec la TAF-ID.  

Le système B – Fe – U est particulièrement intéressant puisqu’il concerne les composés 

regroupant absorbeur de neutron B, élément fissile U et élément de structure Fe. L’étude 

thermodynamique et la modélisation des systèmes B – Fe – U et B – Cr – Fe sera présentée 

dans le chapitre 4. Le système Fe – Ni – U ne sera pas modélisé dans ce travail. Il impacte 

toutefois fortement le comportement de l’uranium lors des dernières étapes de solidification 

de la phase liquide. Ce système présente un intérêt pour de futurs travaux expérimentaux et 

de modélisation.  



Étude thermodynamique des systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U

 

 

 

100 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

4 ÉTUDE THERMODYNAMIQUE DES SYSTEMES B – CR – FE ET B – FE – U  

Suite aux travaux expérimentaux du chapitre 3, les deux systèmes ternaires B – Cr – Fe et B – 

Fe – U ont été modélisés avec la méthode CALPHAD. Des données thermodynamiques ont été 

préalablement déterminées par des expériences pour le système B-Cr-Fe et par des calculs de 

DFT pour le système B – Fe – U. Pour le système B-Cr-Fe, des données expérimentales de 

liquidus ont été mesurées par analyse thermique et par des traitements thermiques. Les 

propriétés thermodynamiques des composés ternaires du système B – Fe – U ont été 

déterminées par des calculs DFT couplés à la méthode quasi-harmonique. Une comparaison 

avec les résultats expérimentaux du chapitre 3 montre que la prise en compte des modèles sur 

les systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U permet d’améliorer la description des microstructures du 

corium par les calculs de chemin de solidification.  
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Ce chapitre se focalise sur la modélisation thermodynamique des systèmes B – Cr – Fe et B – 

Fe – U par la méthode CALPHAD. Tout d’abord le formalisme des modèles thermodynamiques 

utilisés dans ces travaux est présenté. Ensuite la modélisation de chacun des systèmes B – Cr – 

Fe et B – Fe – U est décrite. Pour chacun des systèmes ternaires, les systèmes binaires associés, 

la campagne de recherche de données thermodynamiques et le processus de modélisation 

sont explicités. Finalement, un test de compatibilité avec la TAF-ID permet d’évaluer l’apport 

des systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U dans la description du corium. 

4.1 MODELES THERMODYNAMIQUES  

Pour rappel, la méthode CALPHAD est une méthode de modélisation de diagramme de phases. 

Elle se base sur la description des fonctions thermodynamiques caractéristiques des composés, 

solutions et éléments purs constituant un système à l’équilibre thermodynamique. Afin de 

déterminer l’état d’un système à l’équilibre thermodynamique, il est nécessaire de minimiser 

son enthalpie libre. L’enthalpie libre totale du système est une combinaison linéaire des 

enthalpies libres des phases qui le composent. Ainsi il est nécessaire de modéliser l’enthalpie 

libre de chaque phase. 

Les calculs de minimisation de l’enthalpie libre par la méthode CALPHAD nécessitent 

l’utilisation de modèles pour décrire toutes les phases solides, liquide et gazeuse. Ces modèles 

permettent de décrire les propriétés thermodynamiques d’une phase en fonction de sa 

structure cristallographique pour une phase solide, de sa composition, de la température, et 

de la pression (pour la phase gazeuse seulement). Ainsi un modèle unique est choisi pour 

décrire toutes les phases ayant la même structure cristalline. La modélisation effectuée dans ce 

travail se veut cohérente avec les modèles utilisés dans la base de données TAF-ID [43].  

Cette section présente les modèles utilisés pour la description des enthalpies libres des 

différentes phases des systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U. Les modèles sont présentés sous leur 

forme générale, la description des modèles de sous réseaux et des paramètres d’interactions 

spécifiques à chaque composé sera explicitée dans les sections « modélisation » propres à 

chaque système (4.2 « Système B – Cr – Fe » et 4.3 « Système B – Fe – U »). 

4.1.1 Éléments purs 

L’énergie libre des éléments purs est basée sur les descriptions SGTE22 [143] : 

𝐺𝑖
𝜑(𝑇) − 𝐻𝑖

𝑆𝐸𝑅 = 𝑎 + 𝑏𝑇 − 𝑐𝑇𝑙𝑛(𝑇) + ∑ 𝑑𝑛𝑇𝑛

𝑛

 

Ou 𝐺𝑖
𝜑(𝑇) est l’expression l’enthalpie libre de l’élément 𝑖. 𝑎, 𝑏, 𝑐 et 𝑑 sont des constantes de la 

phase 𝜑. L’enthalpie libre est décrite par rapport à 𝐻𝑖
𝑆𝐸𝑅, l’enthalpie de l’état stable de l’élément 

𝑖 à 298.15 K et 1 bar. 

4.1.2 Phase liquide 

Pour la phase liquide, un modèle de liquide ionique à deux sous-réseaux est utilisé [144], [145]. 

Ce modèle présente l’avantage de pouvoir décrire aussi bien les liquides ioniques tels que des 

liquides oxydes ou des sels fondus (par exemple) que les liquides métalliques. Deux sous-

réseaux sont utilisés, le premier contenant les cations (𝐶), et le deuxième, les anions (𝐴) et des 

espèces neutres (𝑁):  
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(𝐶𝑣𝑐)𝑃(𝐴𝑣𝐴 , 𝑁0, 𝑉𝑎𝑄−)𝑄 

Avec 𝑣𝐶 et 𝑣𝐴 les charges respectives des cations et des anions associés. 

Des lacunes chargées (𝑉𝑎𝑄−) sont introduites dans le second sous-réseau pour conserver 

l’électroneutralité du liquide. Les nombres de sites des sous-réseaux (𝑃  et  𝑄 ) varient en 

fonction de la composition selon :  

𝑃 = ∑ 𝑣𝑗𝑦𝐴𝑗
+ 𝑄𝑦𝑣𝑎

𝑗

 

𝑄 = ∑ 𝑣𝑖𝑦𝐶𝑖

𝑖

 

𝑃 et 𝑄 sont respectivement égaux à la charge moyenne du deuxième et du premier sous-

réseau. 𝑣𝑖 et 𝑦𝑖 sont respectivement la charge et la fraction de site de l’espèce 𝑖. 

L’enthalpie libre du liquide est exprimée par la relation suivante : 

𝐺𝑙𝑖𝑞 = 𝐺𝑟𝑒𝑓
𝑙𝑖𝑞

+ 𝐺𝑖𝑑
𝑙𝑖𝑞

+ 𝐺𝑒𝑥
𝑙𝑖𝑞

 

Avec :  

𝐺𝑟𝑒𝑓
𝑙𝑖𝑞

=  ∑ ∑ 𝑦𝐶𝑖
𝑦𝐴𝑗

°𝐺(𝐶𝑖)(𝐴𝑗)
𝑙𝑖𝑞

𝑗𝑖

+ 𝑄. 𝑦𝑉𝑎 ∑ 𝑦𝐶𝑖
°𝐺(𝐶𝑖)

𝑙𝑖𝑞

𝑖

+ 𝑄 ∑ 𝑦𝑁𝑖
°𝐺(𝑁𝑖)

𝑙𝑖𝑞

𝑖

 

𝐺𝑖𝑑
𝑙𝑖𝑞

= 𝑅𝑇 [𝑃 ∑ 𝑦𝐶𝑖
𝑙𝑛(𝑦𝐶𝑖

)

𝑖

+  𝑄 (∑ 𝑦𝐴𝑖
ln(𝑦𝐴𝑖

) + 𝑦𝑉𝑎 ln(𝑦𝑉𝑎) + ∑ 𝑦𝑁𝑖
ln(𝑦𝑁𝑖

)

𝑖𝑖

)] 

L’enthalpie libre d’excès 𝐺𝑒𝑥
𝑙𝑖𝑞

 est modélisée selon la description réalisée par Sundman et al. 

[145].  

4.1.3 Composés stœchiométriques 

Pour les composés décrits comme stœchiométriques, l’enthalpie libre est décrite sous la forme 

d’une série de puissance de la température tel que : 

𝐺𝑚
𝜑(𝑇) − ∑ 𝑏𝑖

𝜑
𝐻𝑖

𝑆𝐸𝑅

𝑖

= 𝑎 + 𝑏𝑇 − 𝑐𝑇𝑙𝑛(𝑇) + 𝑑𝑇2 + 𝑒𝑇−1 + 𝑓𝑇3 

Ou 𝑎, 𝑏, 𝑐, 𝑒 et 𝑓 sont des constantes et 𝑏𝑖
𝜑

 est le facteur stœchiométrique de l’élément 𝑖 dans 

la phase 𝜑. 𝐻𝑆𝐸𝑅 est l’enthalpie de l’état stable à 298.15 K et 1 bar. 

4.1.4 Composés non stœchiométriques  

Le modèle utilisé dans ces travaux se base sur le modèle CEF (Compound Energy Formalism) 

décrit par Sundman et al. [146]. L’utilisation de plusieurs sous-réseaux permet de décrire les 

écarts à la stœchiométrie du composé. Chaque sous-réseau représente généralement un site 

cristallographique. Dans ce travail la description des composés non stœchiométriques se base 

sur un modèle de « line-compounds » 23 à deux sous-réseaux de la forme (𝐴, 𝐵)𝑎(𝐶)𝑏 . Les 

éléments A et B se substituent sur un même sous-réseau. L’élément C est le seul élément du 

second sous-réseau. 𝑎 et 𝑏 sont les nombres de site des sous-réseaux. L’enthalpie libre d’un 

 

23 Les « line compounds » sont des composés non stœchiométriques n’autorisant que certaines substitutions d’atome dans le 

réseau cristallin. Cette propriété se traduit par une conservation d’un ratio stœchiométrique et apparaît selon une ligne dans les 

digrammes de phase.  
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tel composé est décrite par :  

𝐺𝜑 − ∑ 𝑥𝑖
𝜑

𝐻𝑖
𝑆𝐸𝑅

𝑖

 = 𝐺𝑟𝑒𝑓
𝜑

+ 𝐺𝑖𝑑
𝜑

+ 𝐺𝑒𝑥
𝜑

 

𝐺𝑟𝑒𝑓
𝜑

= 𝑦𝐴𝑦𝐶(°𝐺𝐴:𝐶 − 𝑎°𝐻𝐴
𝑆𝐸𝑅 − 𝑏°𝐻𝐶

𝑆𝐸𝑅) + 𝑦𝐵𝑦𝐶(°𝐺𝐵:𝐶 − 𝑎°𝐻𝐵
𝑆𝐸𝑅 − 𝑏°𝐻𝐶

𝑆𝐸𝑅) 

𝐺𝑖𝑑
𝜑

= 𝑅𝑇 (𝑎(𝑦𝐴 ln(𝑦𝐴) + 𝑦𝐵  𝑙𝑛(𝑦𝐵))) 

𝐺𝑒𝑥
𝜑

= 𝑦𝐴𝑦𝐵𝐿(𝐴,𝐵)(𝐶) 

Avec par exemple pour le terme 𝐿(𝐴,𝐵)(𝐶) 

𝐿(𝐴,𝐵)(𝐶)  =  𝑦𝐴𝑦𝐵 ∑  (𝑦𝐴
𝜑

− 𝑦𝐵
𝜑

)
𝑛

𝐿(𝐴,𝐵)(𝐶)
𝑛  

𝑛

 

 𝐿𝐴,𝐵
𝑛  Dépendant de la température selon la fonction : 

𝐿(𝐴,𝐵)(𝐶)
𝑛 =  𝛼 +  𝛽𝑇 
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4.2 SYSTEME B – CR – FE 

Les données expérimentales de la littérature ont été présentées dans le chapitre « Etat de l’art 

– interactions chimiques et systèmes thermodynamiques », section « B – Cr – Fe ». Pour rappel, 

le système B – Cr – Fe est bien décrit à l’état solide dans la plage de température de 873K à 

1353 K. Il existe peu des données à plus haute température et dans des domaines où la phase 

liquide est présente. Nous proposons de combler ce manque de données par une étude 

expérimentale axée sur la mesure de températures de transition de solidus et de liquidus. 

4.2.1 Mesures de données de diagramme de phase  

Trois études présentent une description expérimentale mettant en jeu la phase liquide dans le 

système B – Cr – Fe. Kaneko et al. [87] ont étudié les transitions solide/liquide dans la région 

riche en Fe. Shirae et al. [91] ont effectué des mesures dans la section isoplèthe CrB – FeB par 

des recuits et des analyses DRX. Witusiewicz et al. [92] ont reporté des données d'enthalpie de 

mélange dans la phase liquide à 2150 K pour trois ratios Cr:Fe (1:3, 1:1 et 3:1) et de faibles 

concentration de bore (0 à 30%atB). Ces études se concentrent sur le côté pauvre en B du 

système ternaire. Il n’existe pas de données expérimentales dans la partie riche en B pour des 

températures supérieures à 1353 K. 

Afin d’obtenir des données de température de liquidus et solidus, nous utiliserons trois 

méthodes d'analyse : 

• L’analyse thermique simple par des mesures pyrométriques pour obtenir les données 

de liquidus et solidus à haute température (1000 K – 3000 K) ; 

• L’analyse ATD dans le domaine riche en B pour déterminer des températures de 

transition de phase jusqu’à 1873 K24 ; 

• Des essais de recuit isotherme suivis d’analyses par SEM/EDS pour identifier les 

compositions des phases à l'équilibre à 1753 K et leur fraction molaire.  

4.2.1.1 Préparation et composition des échantillons 

Des morceaux de métaux purs, Fe (Balzers - 99,9%), Cr (Aldrich - 99,996%) et B (Sigma-Aldrich 

- 99,7%), ont été utilisés comme matériaux de départ pour la fabrication de 19 alliages B – Cr 

– Fe. Les fragments ont été pesés avant d'être fondus dans un four à arc (MAM-1 de Edmund 

Bülher GmbH). La fusion a été réalisée sur une plaque de cuivre refroidie à l'eau sous 

atmosphère d'Ar. Le Tableau 4-1 indique les compositions des échantillons qui sont également 

reportées sur la Figure 4-1 sur le diagramme B – Cr – Fe. Les pertes de masse sont plus élevées 

pour les compositions riches en B. Les échantillons riches en B sont réfractaires et tendent à se 

briser lors de la chauffe. Le four à arc reste la seule méthode à disposition du laboratoire pour 

fondre des composés ayant des températures de liquidus supérieures à 2000 K. Les 

compositions atomiques indiquées dans la Figure 4-1 ne tiennent pas compte des pertes de 

masse. 

 

 

 

 

24 Limitation de l’appareil 
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Échantillon 
Masse initiale Masse totale 

après fusion 

Perte de 

masse % 
Cr at% Fe at% B at% Expérience 

Cr (mg) Fe (mg) B (mg) 

B80Cr10 

136.2 149.4 222.8 484 4.8 0.101 0.103 0.796 ATS 

32.67 35.25 50.36 109.87 7.11 0.106 0.107 0.787 ATD 

23.8 27.6 46.7 91.1 7.14 0.087 0.094 0.819 TT 

B75Cr20 

245.2 68.4 189 485.2 3.46 0.201 0.052 0.746 ATS 

61.52 15.07 46.3 114.75 6.62 0.206 0.047 0.747 ATD 

58.2 15.6 43.9 113.7 3.40 0.205 0.051 0.744 TT 

B70Cr05 

55.4 287.1 157.8 455.3 8.99 0.051 0.247 0.702 ATS 

15.7 68.41 37.31 115 5.29 0.061 0.246 0.693 ATD 

12.6 71.6 36.1 112 6.90 0.050 0.264 0.687 TT 

B57Cr16 

145.7 255.4 105 487.4 3.69 0.164 0.268 0.568 ATS 

29.03 62.71 27.21 110.05 7.48 0.133 0.267 0.600 ATD 

32.5 61.9 24.7 111.3 6.55 0.156 0.276 0.569 TT 

B50Cr25 200.8 215.3 84.2 467.7 6.52 0.249 0.249 0.502 ATS 

B33Cr17 103.1 346 42.4 488.7 0.57 0.164 0.512 0.324 ATS 

B33Cr50 332.6 119.3 46.6 495.6 0.58 0.498 0.166 0.336 ATS 

B15Cr10 50.5 428.9 16.6 494.9 0.22 0.095 0.754 0.151 ATS 

B15Cr43 234.4 250.3 17.4 501.4 0.14 0.425 0.423 0.152 ATS 

B15Cr75 424 61.1 18 503 0.02 0.747 0.100 0.153 ATS 

B12Cr20 22.14 85.12 2.85 109.83 0.25 0.192 0.689 0.119 ATD 

Tableau 4-1 Compositions et masses des échantillons B – Cr – Fe. Les proportions atomiques sont 

calculées à partir des masses initiales. Acronymes des expériences : ATS - Analyse Thermique 

Simple, ATD - Analyse Thermique Différentielle, TT - Traitement Thermique 

 

Figure 4-1 Diagramme ternaire sur lequel les compositions des échantillons (Tableau 4-1) sont 

reportées. Acronymes des expériences : ATS - Analyse Thermique Simple, ATD - Analyse 

Thermique Différentielle, TT - Traitement Thermique 
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4.2.1.2 Analyse Thermique Simple (ATS) 

Après élaboration, 10 échantillons ont été refondus à plusieurs reprises dans le four à arc pour 

mesurer les variations de température avec un pyromètre à deux longueurs d’onde (IMPAC ISR 

12-LO MB33, λ1=0.8 µm, λ2=1.05 µm). Le rapport d’émissivité a été choisi égale à 1. La Figure 

4-2 présente une visualisation schématique des courbes de refroidissement obtenues par les 

mesures pyrométriques, de la méthode choisie pour déterminer les températures de liquidus 

et de solidus ainsi qu’un exemple de courbe de refroidissement expérimentale. Sur les courbes 

de refroidissement, les températures de liquidus peuvent être identifiées par le phénomène de 

surfusion. Dans le cas où aucune surfusion n’apparaît au refroidissement, le premier 

changement de pente significatif dans la courbe est attribué à une transition de liquidus. Les 

températures de solidus sont identifiées par des plateaux lors du refroidissement. Les plateaux 

n’étant pas parfaitement horizontaux, la méthode des tangentes est utilisée pour déterminer 

la température de solidus. Les autres températures de transition sont difficiles à identifier, car 

peu énergétiques.  

 

 

Figure 4-2 a – Visualisation d’une courbe de refroidissement théorique. b – Schématisation d’une 

courbe de refroidissement expérimentale. c – Exemple de courbe de refroidissement (échantillons 

B33Cr17). Les abréviations L, S1, S2 et S3 permettent de délimiter les équilibres théoriques et 

dénotent une phase liquide et 3 solides quelconques. T1 et T2 sont les températures identifiables 
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par la méthode des tangentes et utilisées pour accéder aux températures de transitions.  

L'installation « four à arc + pyromètre » a été calibrée en utilisant les points de fusion de 

métaux purs – de l’Au (Tfus=1434 K) au Ta (Tfus=3427 K) – ainsi que les températures de réactions 

eutectiques des systèmes C-Rh 1930 K [147] et C-Ru 2227 K [148]. L'erreur systémique est 

estimée à 1% (données issues du certificat d'étalonnage du fabricant du pyromètre) sur la 

température réelle après correction. L’étude statistique des mesures d’étalonnage conduit à un 

intervalle de confiance25 sur les mesures expérimentales d’environ ± 140 K sur la gamme 

d’étalonnage. À cette valeur d’incertitude s’ajoute l’incertitude liée à la reproductibilité des 

essais et l’incertitude systémique de 1%. Entre huit et douze fusions ont été réalisées sur 

chaque alliage26 pour réduire l’incertitude liée à la reproductibilité des essais (écart type entre 

5 et 40 K selon les compositions). En considérant la propagation des différentes erreurs, 

l’incertitude approche les ± 160 K aux températures mesurées par pyrométrie. 

Les résultats des mesures de températures de transition de phases réalisées par pyrométrie 

sont reportés dans le Tableau 4-2. On remarque que les incertitudes sont globalement plus 

élevées pour les échantillons riches en B. Les températures de liquidus sont comprises entre 

2000 K et 2200 K pour les échantillons contenant des quantités en B supérieur ou égale à 

33 %at. Ces résultats reflètent le caractère réfractaire des borures. De telles températures 

étaient attendues, car les composés binaires du système B – Cr sont très stables en température 

[7] (voir section 4.2.2.1.1 « B – Cr »). Seule la température de liquidus mesurée pour l’échantillon 

B33Cr17 de 2130 K (dont la composition est proche de (Fe,Cr)2B) est significativement plus 

élevée que la température de décomposition du composé binaire Fe2B (1668 K). La température 

de solidus la plus basse est mesurée pour l’échantillon B15Cr10, le plus riche en Fe. Aucune 

autre transition n’est identifiée pour cet alliage. L’analyse des courbes de refroidissement 

montre la présence d’autres transitions de phase difficilement identifiables par cette technique. 

Seules les transitions présentant une signature claire et reproductible sont présentées dans le 

Tableau 4-2. La composition B33Cr17 présente une transition en dessous de la température de 

solidus. 

 Liquidus Autres transitions Solidus 

Nom Temp. Incertitude Temp. Incertitude Temp. Incertitude Temp. Incertitude 

B70Cr05 2000 169 1825 161 1789 161 1640 159 

B80Cr10 2123 163 2032 160   1655 158 

B75Cr20 2153 204 1957 163   1655 161 

B57Cr16 2040 190     1655 159 

B50Cr25 2157 161 1982 165   1847 188 

B33Cr50 2031 160     1945 159 

B33Cr17 2130 165   1357 161 1721 158 

B15Cr10       1423 160 

B15Cr43 1646 158     1545 159 

B15Cr75 1800 158     1761 158 

Tableau 4-2 Températures (K) de transition mesurées par analyse thermique simple pour chaque 

échantillon. L’incertitude totale est reportée après propagation des erreurs statistiques et des 

erreurs de mesure. 

 

25 Avec 97.5% des mesures dans cet intervalle. 

26 Seul l’échantillon n°5 n’a subi que 4 fusions. L’échantillon s’est fracturé lors du chauffage. Au total, plus de 100 courbes de 

refroidissement ont été analysées. 
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4.2.1.3 Analyse Thermique Différentielle (ATD) 

Les essais d’ATD ont été réalisés majoritairement dans la région riche en B. Un appareil Setaram 

SETSYS a été utilisé dans la gamme de température 1273 K – 1873 K. Quatre cycles successifs 

de chauffage/refroidissement ont été appliqués sur chaque échantillon (10, 7, 5 et 3 K/min). La 

Figure 4-3 présente une visualisation des cycles utilisés lors des essais ATD.  

 

Figure 4-3 Description des cycles ATD. Les vitesses de chauffage et les temps de plateau sont 

décrits. 

Les mesures ont été effectuées sous flux d'argon et des creusets en Al2O3 ont été utilisés. 

L'échantillon de référence pour la mesure du flux thermique était un creuset vide en Al2O3. 

Aucune interaction avec le creuset et aucune perte de masse significative n'ont été observées 

pendant les expériences. Les températures de transitions sont déterminées à partir de 

l’intersection entre la ligne de base et la tangente au pic. L’analyse statistique issue de 

l’étalonnage donne une incertitude de mesure de ± 5 K. La Figure 4-4 schématise la méthode 

de dépouillement des thermogrammes. 
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Figure 4-4 Schématisation de la méthode de dépouillement des thermogrammes. 

Les résultats d’ATD sont présentés sur la Figure 4-5. Le Tableau 4-3 présente les températures 

déterminées par l’extrapolation à 0 K/min des températures de transition de phase mesurées 

aux différentes vitesses de chauffage et refroidissement. L’analyse des thermogrammes montre 

la présence de nombreux pics. Les thermogrammes mesurés à 10 K/min (premier cycle) sont 

différents de ceux obtenus aux autres vitesses. Cela pourrait être dû au fait que les échantillons 

n’étaient pas à l’équilibre après la synthèse par fusion à arc. Cette première rampe de chauffage 

permet d’homogénéiser l’échantillon par un passage à l’état liquide. Les mesures réalisées lors 

de la vitesse de chauffage 10 K/min ne sont pas prises en compte dans l’analyse. Dans le cas 

de l’échantillon B12Cr20 riche en Fe, le chauffage a permis de mesurer une température de 

liquidus. L’échantillon est donc totalement liquide en début de refroidissement. Pour tous les 

essais, les cycles à 7, 5, et 3 K/min donnent des thermogrammes assez similaires.  
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Figure 4-5 Courbes ATD des échantillons B80Cr10, B75Cr20, B70Cr05, B57Cr16 et B12Cr20 : à 

gauche durant le chauffage, à droite durant le refroidissement. Les flèches indiquent les 

températures de transitions considérées dans la suite des travaux. Le trait rouge représente la 

température du traitement thermique décrit en section 4.2.1.4 « Traitement thermique à 1753 

K ». 

Échantillon Transition  Température de transition (montée) Température de transition (descente) 

B80Cr10 
Transition 1 1698 ± 6 K 1705 ± 5 K 

Transition 2 1753 ± 5 K 1755 ± 5 K 

B75Cr20  / / 

B70Cr05 
Transition 1 1706 ± 5 K 1730 ± 5 K 

Transition 2 1765 ± 5 K 1763 ± 5 K 

B57Cr16 
Transition 1 / 1702 ± 6 K 

Transition 2 1755 ± 6 K 1733 ± 6 K 

B12Cr20 
Transition 1 / 1450 ± 8 K 

Transition 2 1527 ± 5 K 1506 ± 5 K 

Tableau 4-3 Résultats d’ATD après extrapolation à 0 K/min issue de la régression linéaire des 

températures de transition selon les différentes rampes de vitesse. Le résultat à 0 K/min est le 
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plus représentatif des transitions de phases à l’équilibre thermodynamique.  

Les résultats sur les échantillons B80Cr10, B70Cr05, B57Cr16 et B12Cr20 permettent d’identifier 

distinctement la présence de deux transitions de phase tandis que l'échantillon B75Cr20 ne 

montre pas de transition claire dans la gamme de température des essais. Aussi certains 

échantillons présentent des dédoublements de pics et des épaulements dans les mesures à 

faible vitesse. L’échantillon B80Cr10 présente un léger épaulement à 1750 K selon la rampe 

descendante à 3 K/min. l’échantillon B70Cr05 en présente trois à environ 1756 K, 1721 K et 

1714 K sur la rampe descendante à 3 K/min. La présence de ces épaulements montre que 

d’autres transitions secondaires existent. Seules les transitions principales (marquées d’une 

flèche rouge sur la Figure 4-5) ont été relevées pour la suite des travaux.  

Dans les faits, il est plus rigoureux d’analyser les mesures issues du refroidissement ou du 

chauffage depuis un état d’équilibre. Les échantillons B57Cr16 et B12Cr20 présentent des 

écarts entre le chauffage et le refroidissement, ce qui montre que l’équilibre thermodynamique 

n’est probablement pas atteint. Toutefois, les essais permettent de dépasser la température de 

liquidus de l’échantillon B12Cr20 et donc d’atteindre un état d’équilibre pour cet échantillon. 

Dans un souci de cohérence, l’analyse des résultats est effectuée au refroidissement.  

4.2.1.4 Traitement thermique à 1753 K 

Afin d’identifier la nature des transitions de phase détectées par ATD, les échantillons B80Cr10, 

B75Cr20, B70Cr05 et B57Cr16 ont subi un traitement thermique de 240 heures à 1753 ± 5 K. 

La température a été choisie dans le but d’identifier les transitions mesurées par ATD. Elle 

représentée par une ligne rouge dans la (Figure 4-5). La température de transition se situe entre 

les pics ATD pour les échantillons B80Cr10, B70Cr05 et B57Cr16.  

Les échantillons placés dans des creusets en Al2O3 ont été chauffés lors d’un même essai. À la 

fin du recuit, les échantillons ont été trempés à l'eau. Ensuite, ils ont été enrobés dans une 

résine conductrice avant d'être découpés et polis avec des disques SiC et de la poudre de 

diamant. Les microstructures des échantillons ont été observées au MEB en électrons 

rétrodiffusés (BSE). Les compositions des phases ont été déterminées par spectrométrie à 

dispersion d'énergie (EDS). Un MEB Quattro de la marque Thermoscientific a été utilisé et 

l'analyse EDS a été réalisée avec un détecteur EDS XFlash 6/30. 

La Figure 4-6 montre les zones où les mesures EDS ont été effectuées. Le Tableau 4-4 et le 

Tableau 4-5 présentent respectivement la composition globale des échantillons et la 

composition des phases mesurées par EDS. Des traces de Si et d'Al ont été détectées dans les 

échantillons. Les traces d’Al pourraient être liées à une faible interaction entre les échantillons 

et le creuset en Al2O3. La présence de Si vient probablement de l’utilisation des disques de 

polissage en SiC. Ces traces ne sont pas prises en compte dans l’analyse.  
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Figure 4-6 Images BSE des microstructures des échantillons B80Cr10, B75Cr20, B70Cr05 et 

B57Cr16 après un recuit de 1753 K pendant 10 jours puis trempe à l’eau. 

 Mesures EDS (%at) Composition initiale (%at) 

Échantillons B Cr Fe B Cr Fe 

B70Cr05 82 ± 21 2.6 ± 3 15.6 ± 3 68.7 (63 – 71) 5.0 (2 – 6) 26.3 (24-31) 

B80Cr10 87 ± 19 7 ± 3 6 ± 3 81.9 (80 – 84) 9.4 (6 – 10) 8.7 (7 – 11) 

B75Cr20 77 ± 23 19 ± 3 4 ± 3 74.4 (73 – 75) 20.5 (19 – 22) 5.1 (4 – 5) 

B57Cr16 49 ± 19 19 ± 3 31.7 ± 3 58.8 (50 – 61) 12.8 (10 – 16) 28.4 (26 – 34) 

Tableau 4-4 Compositions globales des échantillons B-Cr-Fe mesurées par EDS et comparées aux 

compositions initiales. Les erreurs sont les erreurs relatives mesurées par l’appareil. Les intervalles 

d’incertitudes liés aux pertes de masse sont donnés entre parenthèses. Les valeurs sont calculées 

à partir de trois calculs considérant que la totalité de la perte de masse issue de la synthèse se 

concentre sur un unique élément.  

 

Échantillons B Cr Fe Phase stœchiométrique 

80 ± 24 11 ± 3 8 ± 3 (Cr,Fe)B4 
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B80Cr10 

 

96.5 ± 14 2 ± 3 2 ± 3 B 

55 ± 36 13 ± 3 31 ± 3 (Fe,Cr)B 

B75Cr20 
67 ± 27 27 ± 3 5 ± 3 (Cr,Fe)B2 

79 ± 22 15 ± 3 5 ± 3 (Cr,Fe)B4 

B70Cr05 

48 ± 41 3 ± 3 48 ± 4 (Fe,Cr)B 

56 ± 36 12 ± 3 32 ± 4 (Fe,Cr)3B4 

68 ± 28 18 ± 3 14 ± 3 (Cr,Fe)B2 

97 ± 14 1 ± 4 2 ± 3 B 

B57Cr16 
55 ± 18 24 ± 3 22 ± 3 (Cr,Fe)3B4 

47 ± 20 15 ± 3 38 ± 3 (Fe,Cr)B 

Tableau 4-5 Compositions des phases mesurées par EDS dans les échantillons après traitement 

thermique. L’erreur correspond à l’incertitude relative établie par l’appareil associée à l’erreur 

statistique à 3σ. Les valeurs en italique correspondent aux mesures dont l’incertitude est 

supérieure à la mesure. 

La quantification du bore est délicate et par rapport aux capacités de l'analyse EDS. Comme 

aucun borure non stœchiométrique en B n'a encore été décrit, nous supposons que tous les 

borures sont stœchiométriques.  

Les échantillons B80Cr10 et B70Cr05 ont mouillé en partie la forme du creuset lors du 

traitement thermique. Cette observation indique qu’une phase liquide s’est probablement 

formée lors du traitement thermique. Cela n’est pas le cas pour les échantillons B75Cr20 et 

B57Cr16 pour lesquels il n’est pas possible, sur la base de cette information, de conclure quant 

à la présence d’une phase liquide ou non pour ces échantillons. 

4.2.1.5 Analyse et synthèse des résultats expérimentaux 

En résumé, les analyses thermiques simples ont permis de mesurer les températures de liquidus 

et de solidus de 10 échantillons. Les analyses thermiques différentielles ont quant à elles permis 

de mesurer différentes températures de transition de phase pour 5 échantillons. L’analyse des 

microstructures après traitement thermique à 1753 K vise à identifier les transitions de phase 

mesurées par ATD pour les B70Cr05, B80Cr10, B70Cr20 et B57Cr16.  
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Les températures ainsi que l’identification des transitions de phase sont présentées dans le 

Tableau 4-6. La discussion nécessaire à l’attribution des transitions est présentée ci-après.  

Échantillon expérience Température de transition (K) Transition 

B70Cr05 

ATS  2000 ± 169 Liquidus 

ATS  1640 ± 159 Solidus 

 ATD 1730 ± 5 Inconnue  

 ATD 1763 ± 5 Inconnue 

B80Cr10 

ATS  2123 ± 163 Liquidus  

ATS  1655 ± 158 Solidus 

 ATD 1705 ± 5 Inconnue  

 ATD 1755 ± 5 Inconnue 

B75Cr20 
ATS  2153 ± 204 Liquidus 

ATS  1655 ± 161 Solidus 

B57Cr16 

ATS  2040 ± 190 Liquidus 

ATS  1655 ± 159 Solidus 

 ATD 1702 ± 6 Inconnue  

 ATD 1733 ± 6 Inconnue 

B50Cr25 
ATS  2157 ± 161 Liquidus 

ATS  1847 ± 188 Solidus 

B33Cr50 
ATS  2031 ± 160 Liquidus 

ATS  1945 ± 159 Solidus 

B33Cr17 

ATS  2130 ± 165 Liquidus 

ATS  1721 ± 158 Solidus 

ATS  1357 ± 161 Transition à l’état solide  

B15Cr10 ATS  1423 ± 160 Solidus 

B15Cr43 
ATS  1646 ± 158 Liquidus 

ATS  1545 ± 159 Solidus 

B15Cr75 
ATS  1800 ± 158 Liquidus 

ATS  1761 ± 158 Solidus 

B12Cr20 
 ATD 1450 ± 8 Solidus 

 ATD 1506 ± 5 Liquidus 

Tableau 4-6 Synthèse des résultats ATS et ATD. Récapitulatif des transitions mesurées et de leur 

attribution. 

La Figure 4-7 montre un diagramme avec les données de liquidus mesurées par ATS, ainsi que 

celles des composés binaires. Les résultats sont cohérents avec les systèmes binaires. Excepté 

pour l’échantillon B33Cr17 dont la température de liquidus est mesurée à 2130 K, les 

températures de liquidus sont corrélées avec les teneurs en B et Cr : plus il y a de B et/ou de 

Cr plus les températures de liquidus sont élevées. L’utilisation de ces données de liquidus pour 

la modélisation semble donc cohérente.  
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Figure 4-7 Températures de liquidus des différents échantillons selon les mesures ATS. Les 

températures de décomposition des composés binaires sont présentées. La décomposition de CrB4 

s’effectue à l’état solide à plus basse température que pour les autres borures de chrome.  

Du fait des grandes incertitudes de mesure ATS, les mesures ATD seront préférées lorsque le 

choix est possible. Comme les traitements thermiques à 1753 K se situent entre les principaux 

pics mesurés par ATD et que la formation de liquide pour les échantillons B80Cr10 et B70Cr05 

a été observée, il est possible d’attribuer l’un des pics en dessous de 1753 K à une transition 

de solidus.  

Pour l’échantillon B80Cr10, le pic à 1705 ± 5 K se trouve en dessous de la température de 

traitement thermique alors que l’incertitude sur le pic à 1755 ± 5 K ne permet pas de conclure. 

Les deux transitions mesurées par ATD sont susceptibles de correspondre au solidus. Le solidus 

pour l’échantillon B80Cr10 se situe donc dans l’intervalle 1700 – 1760 K compte tenu des 

incertitudes de mesures. Au vu de la composition de l’échantillon, de la microstructure et des 

températures de décomposition des composés CrB4 (1790 K) et B (2348 K), la phase liquide à 

1753 K est vraisemblablement en équilibre avec le B et une phase (Cr,Fe)B4. Cependant, la 

microstructure à elle seule ne permet pas de conclure fermement. Les phases à l’équilibre à 

1753 K pour cette composition ne seront pas prises en compte dans le processus de 

modélisation. Une interprétation de la microstructure par le modèle thermodynamique est 

proposée dans la section 4.2.2.3 « Résultats ». 

Pour l’échantillon B70Cr05, les mesures ATD montrent un comportement complexe à faible 

vitesse de refroidissement. Il n’est pas possible de déterminer quel pic correspond 

effectivement à la transition de solidus. La température de solidus est toutefois comprise entre 

1710 et 1735 K compte tenu des incertitudes de mesures. La microstructure ne permet pas de 

conclure sur les phases à l’équilibre avec le liquide à 1753 K. On suppose toutefois un équilibre 

avec le B solide dont la température de décomposition est élevée. Une interprétation sera 

proposée via le modèle thermodynamique.  
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Concernant l’échantillon B75Cr20, la mesure ATD ne présente aucune transition dans la gamme 

1273 – 1873 K. La microstructure de l’échantillon montre un équilibre (Cr,Fe)B2 – (Cr,Fe)B4. 

L’hypothèse d’un équilibre à l’état solide à 1753 K est cohérente. La mesure de transition à 

1655 K selon l’ATS n’est pas cohérente avec cette analyse. La différence pourrait venir d’un 

décalage dans la composition due aux pertes de masse relevées pour l’échantillon B75Cr20 – 

ATS. 

Pour l’échantillon B57Cr16, les deux transitions mesurées par ATD se situent à des 

températures inférieures au traitement thermique. La présence de liquide n’a pas pu être 

confirmée, ni par l’aspect de l’échantillon ni par la microstructure après traitement thermique. 

Il n’est pas possible de conclure quant à la température de solidus pour cette composition.  

Une transition de liquidus est attribuée à l’évènement thermique observé à 1506 ± 5 K et de 

solidus à 1450 ± 8 K pour l’échantillon B12Cr20. Cette attribution est légitime au regard de la 

composition pauvre en B et proche de l’eutectique binaire Fe-B à 1436 K (17%at B). Du fait de 

l’écart important entre les mesures au chauffage et au refroidissement par ATD, les données 

ne seront pas retenues pour la modélisation. Cependant celles-ci seront discutées par des 

résultats de modélisation. 

Par conséquent, la mesure des transitions de liquidus repose uniquement sur les mesures ATS, 

car l’analyse par pyrométrie est le seul dispositif à la disposition du laboratoire permettant de 

mesurer des températures de transition de l’ordre de 2000 K. Les températures de liquidus 

mesurées par ATS seront utilisées dans le processus de modélisation. Pour le solidus, les 

mesures d’ATD sont plus précises et seront donc sélectionnées de préférence pour la 

construction du modèle thermodynamique.  

Le Tableau 4-7 synthétise les données qui seront retenues pour l’étape de modélisation en plus 

des données de la littérature.  

Échantillon Transition Température retenue (K) 

B70Cr05 
Liquidus 2000 ± 169 

Solidus 1710 – 1735 

B80Cr10 
Liquidus 2123 ± 163 

Solidus 1700 – 1760 

B75Cr20 Liquidus 2153 ± 204 

B57Cr16 Liquidus 2040 ± 190 

B50Cr25 
Liquidus 2157 ± 161 

Solidus 1847 ± 188 

B33Cr50 
Liquidus 2031 ± 160 

Solidus 1945 ± 159 

B33Cr17 
Liquidus 2130 ± 165 

Solidus 1721 ± 158 

B15Cr10 Solidus 1423 ± 160 

B15Cr43 
Liquidus 1646 ± 158 

Solidus 1545 ± 159 

B15Cr75 
Liquidus 1800 ± 158 

Solidus 1761 ± 158 

Tableau 4-7 Données retenues pour la modélisation du système B - Cr - Fe 
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4.2.2 Optimisation thermodynamique  

4.2.2.1 Description des systèmes binaires  

4.2.2.1.1 B – Cr  

La description des énergies libres du système B – Cr est basée sur les travaux de Pan [93]. Un 

digramme de phase du système est présenté dans la Figure 4-8. Le Tableau 4-8 décrit le modèle 

de sous-réseau, la température de décomposition et le groupe d’espace des composés du 

système. Le système comporte 6 composés définis. Les températures de décomposition de ces 

composés sont très élevées, seul le composé CrB4 se décompose selon une transition solide 

(CrB4 = CrB2 + B) en dessous de 2000 K (à 1790 K). 

 

Figure 4-8 Diagramme de phase B – Cr selon la TAF-ID  

Phase Modèle de sous-réseaux 
Température de 

décomposition (K) 

Groupe 

d’espace 

(prototype) 

Référence 

CrB (𝐶𝑟)(𝐵) 2373 𝐶𝑚𝑐𝑚 (CrB) [149] 

Cr5B3 (𝐶𝑟)5(𝐵)3 2173 𝐼4/𝑚𝑐𝑚 (Cr5B3) [149] 

Cr2B (𝐶𝑟)2(𝐵) 2141 𝐹𝑑𝑑𝑑 (Mg2Cu) [149] 

Cr3B4 (𝐶𝑟)3(𝐵)4 2353 𝐼𝑚𝑚𝑚 (Ta3B4) [149] 

CrB2 (𝐶𝑟)(𝐵)2 2446 𝑃6/𝑚𝑚𝑚 (AlB2) [149] 

CrB4 (𝐶𝑟)(𝐵)4 1790 𝐼𝑚𝑚𝑚 (CrB4) [149] 

liquide (𝐶𝑟2+)(𝐵, 𝑉𝑎) / / / 

Tableau 4-8 Modèles de sous-réseaux, températures de décomposition et groupes d’espace des 

phases solides du système B – Cr tels que décrits par la TAF-ID. 
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4.2.2.1.2 B – Fe  

La description des énergies libres du système B – Fe est basée sur les travaux de Yoshitomi et 

al [84]. Le diagramme binaire est décrit dans la Figure 4-9. Le Tableau 4-9 décrit le modèle de 

sous-réseaux, la température de décomposition et le groupe d’espace des composés du 

système. Le système comporte deux composés définis Fe2B et FeB. De manière générale, les 

températures de décomposition des composés FeB et Fe2B sont relativement faibles en 

comparaison des composés définis du système B – Cr. On remarque aussi que les deux 

composés FeB et Fe2B ont des stœchiométries identiques aux composés CrB et Cr2B mais des 

groupes d’espace respectifs différents. Deux transitions eutectiques existent à 1436 K (17%at 

B) et 1734 K (65%at B). 

 

Figure 4-9 Diagramme de phase B – Fe selon la TAF-ID.  

Phase Modèle de sous-réseaux 
Température de 

décomposition (K) 

Groupe d’espace 

(prototype) 

Référence 

groupe 

d’espace 

FeB (𝐹𝑒)(𝐵) 1937 𝑃𝑏𝑚𝑛 (FeB) [150] 

Fe2B (𝐹𝑒)2(𝐵) 1669 𝐼4/𝑚𝑐𝑚 (CuAl2) [150] 

liquide (𝐹𝑒2+)(𝐵, 𝑉𝑎) / / / 

Tableau 4-9 Modèles de sous-réseaux, températures de décomposition et groupes d’espace des 

phases solides du système B – Fe tels que décrits par la TAF-ID. 
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4.2.2.1.3 Cr – Fe  

La description des énergies libres du système binaire Cr – Fe est basée sur le modèle 

d'Andersson et al. [96]. La Figure 4-10 présente le diagramme de phase du système Cr – Fe. Le 

système ne comporte aucun composé défini. Le système comporte deux solutions solides 

« bcc » et « fcc » et une phase ordonnée « σ » (Tableau 4-10). 

 

Figure 4-10 Diagramme de phase Cr – Fe selon la TAF-ID.  

Phase Modèle de sous-réseaux 

Température de 

décomposition 

maximale (K) 

Groupe 

d’espace 

(prototype) 

Référence 

α - bcc (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)(𝑉𝑎)3 2188 (100%Cr) 𝐼𝑚3̅𝑚 (W) [151] 

γ - fcc (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)(𝑉𝑎) 1667 (100%Fe) 𝐹𝑚3̅𝑚 (Cu) [151] 

σ  (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)10(𝐹𝑒, 𝐶𝑟)4(𝐹𝑒, 𝐶𝑟)16 1107 (46%at Cr)  𝑃42/𝑚𝑛𝑚 (CrFe) [152] 

liquide (𝐹𝑒2+, 𝐶𝑟2+)(𝑉𝑎) / / / 

Tableau 4-10 Modèle de sous-réseaux, températures de décomposition et groupes d’espace des 

phases solides du système Cr – Fe tels que décrits par la TAF-ID. 
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4.2.2.2 Démarche  

Douze phases solides existent pour le système ternaire B – Cr – Fe : bcc (α), fcc (γ), Sigma (σ), 

β-rhomboédrique, (Fe,Cr)2B, (Cr,Fe)2B, (Fe,Cr)B, (Cr,Fe)B, (Cr,Fe)5B3, (Cr,Fe)3B4, (Cr,Fe)B2, (Cr,Fe)B4. 

Le Tableau 4-11 présente les structures cristallographiques (groupes d’espace) et les 

descriptions des modèles thermodynamiques en sous-réseaux de chaque phase. Toutes les 

phases borures (Fe,Cr)xBy sont décrites selon des « line-compounds » avec un modèle de 

composé non stœchiométrique à deux sous-réseaux. 

Phase Modèle de sous-réseaux 
Groupe d’espace 

(prototype) 
Référence 

bcc (𝐹𝑒, 𝐶𝑟, 𝐵)(𝑉𝑎)3 𝐼𝑚3̅𝑚 (W) [151] 

Fcc (𝐹𝑒, 𝐶𝑟, 𝐵)(𝑉𝑎) 𝐹𝑚3̅𝑚 (Cu) [151] 

Σ (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)10(𝐹𝑒, 𝐶𝑟)4(𝐹𝑒, 𝐶𝑟)16 𝑃42/𝑚𝑛𝑚 (CrFe) [152] 

R-β (𝐵) 𝑅3̅𝑚 (B) [153] 

FeB (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)(𝐵) 𝑃𝑏𝑚𝑛 (FeB) [150] 

CrB (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)(𝐵) 𝐶𝑚𝑐𝑚 (CrB) [149] 

Cr5B3 (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)5(𝐵)3 𝐼4/𝑚𝑐𝑚 (Cr5B3) [149] 

Fe2B (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)2(𝐵) 𝐼4/𝑚𝑐𝑚 (CuAl2) [150] 

Cr2B (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)2(𝐵) 𝐹𝑑𝑑𝑑 (Mg2Cu) [149] 

Cr3B4 (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)3(𝐵)4 𝐼𝑚𝑚𝑚 (Ta3B4) [149] 

CrB2 (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)(𝐵)2 𝑃6/𝑚𝑚𝑚 (AlB2) [149] 

CrB4 (𝐹𝑒, 𝐶𝑟)(𝐵)4 𝐼𝑚𝑚𝑚 (CrB4) [149] 

Liquide (𝐹𝑒2+, 𝐶𝑟2+)𝑃(𝐵, 𝑉𝑎𝑄−)𝑄 / / 

Tableau 4-11 Récapitulatif des groupes d’espaces et des modèles de sous-réseaux des phases du 

système B – Cr – Fe  

Les paramètres thermodynamiques des « line-compounds » (Fe,Cr)xBy et de la phase liquide 

sont ajustés. Dans une première étape, les paramètres des phases borures mixtes ont été 

optimisés pour reproduire les données expérimentales issues des travaux de Homolova et al. 

[88], [89] et Chepiga et al. [86]. Ensuite, les paramètres de la phase liquide ont été ajustés en 

utilisant les données expérimentales issues des travaux de Witusiewicz [92] et Shirae et al. [91] 

ainsi que les résultats obtenus par analyses thermiques simples et par ATD (Chapitre 4.2.1). Le 

Tableau 4-12 récapitule les données utilisées dans le processus de modélisation. 

Type de données Description Nombre de points Référence 

Diagramme de phase Isotherme 873 K 20 [88] 

Diagramme de phase Isotherme 973 K 50 [86] 

Diagramme de phase Isotherme 1173 K 47 [86] 

Diagramme de phase Isotherme 1353 K 20 [15] 

Diagramme de phase Isoplèthe CrB-FeB 66 [91] 

Mesure d’enthalpie d’excès 

du liquide 

T=2150 K – x(B)<30%at 

3 Ratios Cr:Fe – 3:1, 1:1 et 1:3 
27 [92] 

Température de liquidus ATS 10 Ces travaux  

Température de solidus ATS 6 Ces travaux  

Température de solidus ATD 4 Ces travaux  

Tableau 4-12 Description et origine des données utilisées dans l’optimisation du système B – Cr 

– Fe.  
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4.2.2.3 Résultats  

Les paramètres thermodynamiques résultant de la modélisation sont présentés dans le Tableau 

4-13. Les calculs avec ce modèle sont ensuite comparés aux données expérimentales.  

Phase Paramètres thermodynamiques Référence  

(Fe,Cr)B 

𝐺(𝐹𝑒)(𝐵) =  −73410 + 6.5 𝑇 + 𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 +  𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐺(𝐶𝑟)(𝐵) = 19800 − 18.308 𝑇 + 𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐶𝑟 + 𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
0 = −171052 + 32.794 𝑇 

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
1 =  5487 

[84] 
Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

(Cr,Fe)B 

𝐺(𝐶𝑟)(𝐵) =  −95216 + 9.72 𝑇 + 𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐶𝑟 + 𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐺(𝐹𝑒)(𝐵) =  −48056 +  4.148 𝑇 + 𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 +  𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
0 =  −42235 − 5.925 𝑇 

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
1 = 11995 

[93] 
Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

(Cr,Fe)5B3 

𝐺(𝐶𝑟)(𝐵) = −40300 + 4.15 𝑇 + 0.625𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐶𝑟 + 0.375𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐺(𝐹𝑒)(𝐵) =  −13960 + 0.625𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 + 0.375𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
0 = −11822 

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
1 =  −9952 

[93] 
Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

(Fe,Cr)2B 

𝐺(𝐹𝑒)(𝐵) = −86940 + 7.41 𝑇 + 2𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 + 𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐺(𝐶𝑟)(𝐵) = −53000 − 18.542 𝑇 + 2𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 + 𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
0 = −136912 + 61.454 𝑇 

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
1 =  34909 

[84] 
Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

(Cr,Fe)2B 

𝐺(𝐶𝑟)(𝐵) = −37675 + 4 𝑇 +  0.6667𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐶𝑟 + 0.3333𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐺(𝐹𝑒)(𝐵) =  −32331 + 11.860 𝑇 + 0.6667𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 + 0.3333𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
0 =  −6161 − 9.291 𝑇 

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
1 = 10790 

[93] 
Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

(Cr,Fe)3B4 

𝐺(𝐶𝑟)(𝐵) = −313250 + 28 𝑇 + 3𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐶𝑟 + 4𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐺(𝐹𝑒)(𝐵) = 14300 + 3𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 + 4𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
0 = −381944 

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
1 = 100000 

[93] 
Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

(Cr,Fe)B2 

𝐺(𝐶𝑟)(𝐵) =  −114000 + 5.25 𝑇 + 𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐶𝑟 + 2𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐺(𝐹𝑒)(𝐵) =  11999 +𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 + 2𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
0  − 144854 

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
1 = 100000 

[93] 
Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

(Cr,Fe)B4 

𝐺(𝐶𝑟)(𝐵) = −25000 + 2.279 𝑇 + 0.2𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐶𝑟 + 0.8𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐺(𝐹𝑒)(𝐵) = 19449 + 0.2𝐺𝑏𝑐𝑐
𝐹𝑒 + 0.8𝐺𝛽𝑅ℎ𝑜𝑚𝑏

𝐵  

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
0 = −62103 

𝐿(𝐶𝑟,𝐹𝑒)(𝐵)
1 = 4000 

[93] 
Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

liquide 

𝐿(𝐶𝑟2+,𝐹𝑒2+)(𝑉𝑎,𝐵)
0 = 200000 − 15 𝑇 

𝐿(𝐶𝑟2+,𝐹𝑒2+)(𝑉𝑎,𝐵)
1 = 250000 − 15 𝑇 

𝐿(𝐶𝑟2+,𝐹𝑒2+)(𝑉𝑎,𝐵)
2 = −400000 

Ce travail  
Ce travail  
Ce travail  

Tableau 4-13 Paramètres d'interaction ternaire du système thermodynamique B – Cr – Fe. 
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4.2.2.3.1 Sections isothermes à T<1353 K 

Les isothermes B-Cr-Fe calculées à 873 K, 973 K, 1173 K et 1353 K sont présentées sur les Figure 

4-11, Figure 4-12, Figure 4-13 et Figure 4-14. Comme présenté dans la section « B – Cr – Fe » 

du chapitre « Etat de l’art – interactions chimiques et systèmes thermodynamiques », à ce jour, 

aucun des modèles de Pan [93] , Yamada et al. [94] ou Miettinen et al. [95] ne propose une 

description des borures mixtes (Cr,Fe)3B4, (Cr,Fe)B2 et (Cr,Fe)B4. L’amélioration majeure 

apportée dans notre travail est donc la prise en compte de tous les borures mixtes MxBy (avec 

M=(Cr,Fe)). Les domaines de composition calculés pour ces borures mixtes sont en très bon 

accord avec les données expérimentales disponibles aux différentes températures. De légers 

écarts existent entre le calcul et les données de la littérature, notamment pour les équilibres 

triphasés impliquant la phase σ, la phase bcc et la phase (Cr,Fe)2B. Le modèle surestime la 

solubilité du Fe dans la phase (Cr,Fe)2B à l’équilibre avec la phase σ et la phase bcc. Globalement 

ce nouveau modèle permet de décrire correctement l'état solide du système B – Cr – Fe pour 

des températures comprises entre 873 K et 1353 K. En particulier, la prise en compte de la 

solubilité du Fe dans les composés (Cr,Fe)3B4, (Cr,Fe)B2 et (Cr,Fe)B4 permet de décrire 

convenablement la zone riche en B du diagramme.  

 

Figure 4-11 Section isotherme calculée à 873K. Données expérimentales issues des travaux de 

Homolova et al. [88]. Les lignes en pointillés bleues représentent les domaines d’équilibre mesurés 

par Homolova et al. [88]. 
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Figure 4-12 Section isotherme calculée à 973K. Données expérimentales issues des travaux de 

Chepiga et al. [86]. 

 

Figure 4-13 Section isotherme calculée à 1173K. Données expérimentales issues des travaux de 

Chepiga et al. [86]. 
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Figure 4-14 Section isotherme calculée à 1353K. Données expérimentales issues des travaux de 

Homolova et al.[89]. 

4.2.2.3.2 Équilibres à haute température 

Une comparaison du calcul est proposée avec les mesures d’enthalpie d’excès du liquide à 

2150 K [92] ainsi qu’avec les résultats obtenus par analyses thermiques simples et par ATD 

(Chapitre 4.2.1). Le modèle est en très bon accord avec les données d’enthalpie d’excès du 

liquide (Figure 4-15). Ces données sont donc correctement décrites par notre modèle.  
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Figure 4-15 Enthalpie d’excès du liquide à 2150 K en fonction de la fraction molaire en B pour 

les ratios molaires Cr:Fe = 1:3, Cr:Fe = 1:1 et Cr:Fe = 3:1. Données expérimentales issues des 

travaux de V. T. Witusiewicz et al [92]. 

Concernant les mesures de pyrométrie (analyse thermique simple), la majorité des 

températures de transitions du modèle s’accordent avec l’expérience et les incertitudes de 

mesures. Le Tableau 4-14 récapitule les mesures et présente la comparaison avec le modèle. 

Les résultats de calcul varient légèrement entre ATD et analyse thermique simple car les 

compositions des échantillons utilisés dans les deux méthodes ne sont pas rigoureusement 

identiques. Le Tableau 4-1 récapitule la composition exacte de chaque échantillon en fonction 

de l’analyse réalisée.  

Globalement, le modèle propose des températures de transition plus élevées que celles 

mesurées (sauf pour les compositions n°6 et B33Cr17 localisées sur la tranche Fe2B-Cr2B). Le 

calcul pour l’échantillon B33Cr17 présente un écart de plus de 300 K par rapport à l’expérience 

sur la mesure de transition liquidus. Pour les transitions de solidus, le modèle prédit des 

températures globalement supérieures aux mesures pyrométriques. Pour la composition 

B75Cr20, la température de solidus élevée par le calcul est cohérente avec l’absence de 
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transitions dans les mesures ATD et la microstructure après traitement thermique à 1753 K. 

Compte tenu de l’incertitude sur les mesures, la description du solidus et du liquidus par le 

modèle peut être considérée comme satisfaisante dans la majorité du diagramme.  
 

Nom Température mesurée (K) Température calculée (K)  
 Liquidus Solidus liquidus différence dif% solidus différence dif% 

A
n

a
ly

se
 t

h
e
rm

iq
u

e
 s

im
p

le
 

B80Cr10 2123 1655 2139 16 1% 1765 110 6% 

B75Cr20 2153 1655 (n.p.) 2256 103 5% 2017 362 18% 

B70Cr05 2000 1640 1909 -91 -5% 1765 125 7% 

B57Cr16 2040 1655 (n.p.) 2019 -21 -1% 1912 257 13% 

B50Cr25 2157 1847 2152 -5 0% 1982 135 7% 

B33Cr50 2031 1945 2043 13 1% 1884 -61 -3% 

B33Cr17 2130 1721 1792 -338 -19% 1600 -121 -8% 

B15Cr10 1423 1423 1542 119 8% 1487 63 4% 

B15Cr43 1646 1545 1789 143 8% 1676 131 8% 

B15Cr75 1800 1761 1886 86 5% 1852 90 5% 

A
T

D
 

B80Cr10 n.a. 1700 – 1760 2142 / / 1766 6 - 66 0-4% 

B75Cr20 n.a. n.a. 2263 / / 2018 / / 

B70Cr05 n.a. 1710 – 1735 1889 / / 1766 31 - 56 2-3% 

B57Cr16 n.a. n.a. 2013 / / 1883 / / 

B12Cr20 1506 (n.p.) 1450 (n.p.) 1665 159 10% 1493 43 3% 

Tableau 4-14 Comparatif des températures de transition de solidus et liquidus entre les mesures 

expérimentales (pyrométrie et ATD) et les résultats du modèle. n.a. (non attribué) est indiqué 

lorsque la transition n’a pas été observée lors de la mesure. n.p. (non prise en compte) est reporté 

lorsque la transition a été mesurée mais n’a pas été prise en compte dans le processus de 

modélisation. Les valeurs calculées sont arrondies au Kelvin près. Les différences de température 

entre le modèle et les résultats d’analyse thermique simple qui excèdent l’incertitude de mesure 

sont affichées en italique. Les compositions exactes de chaque échantillon sont précisées dans le 

Tableau 4-1. 

Notre modèle prédit des températures de transition de liquidus (2152 K) et de solidus (1982 K) 

pour l’échantillon B50Cr25 relativement proches des valeurs proposées par Shirae et al. [91] 

pour cette composition, respectivement 2200 K et 2050 K environ.  

La projection de liquidus issue du modèle est présentée en Figure 4-16. Elle est en accord avec 

les modèles CALPHAD précédemment publiés [93]–[95] et les points expérimentaux de Kaneko 

et al. [87]. Le Tableau 4-15 propose une comparaison entre les transitions mesurées par Kaneko 

et al. [87] et notre modèle.  

La projection de liquidus de Kaneko et al. [87] décrit un monovariant « (Cr,Fe)2B + Liquide = 

bcc + Liquide » plus pauvre en B que notre modèle. Cette différence se traduit par un 

désaccord au niveau des transitions invariantes à basse température. Les transitions sont très 

similaires en termes de composition globale, température et phases à l’équilibre. Cet écart a 

des conséquences minimes dans le comportement du système. En plus de la description des 

borures mixtes en tant que telle, la transition mesurée « L + Cr2B = fcc + Fe2B » est décrite par 

une transition « L + (Cr,Fe)2B = bcc + (Fe,Cr)2B » dans notre modèle. Cette transition a lieu pour 

une température 10 K inférieure aux mesures de Kaneko et al. [87]. Similairement, la transition 

mesurée à 1543 K « L + bcc = fcc + Cr2B » est décrite par « L + bcc = fcc + (Fe,Cr)2B » à 1482 K 

par notre modèle (différence de 55 K). 
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Figure 4-16 Projection de liquidus issue du modèle B – Cr – Fe . La liste des réactions invariantes 

et leur température (en °C) est présentée sur la droite de la figure. 

Transition Température Composition (%at) Référence 

L + bcc = fcc + Cr2B 

L + bcc = fcc + (Fe,Cr)2B 

1543 K 

1488 K 

12B-17Cr-71Fe 

16B-8Cr-76Fe 

Kaneko et al. [87] 

Ce travail (modèle) 

L + Cr2B = fcc + Fe2B 

L + (Cr,Fe)2B = bcc + (Fe,Cr)2B 

1499 K 

1490 K 

15B-10Cr-75Fe 

16B-9Cr-75Fe 

Kaneko et al. [87] 

Ce travail (modèle) 

Tableau 4-15 Comparatif des températures et compositions des transitions de phase entre le 

modèle B – Cr – Fe optimisé dans ce travail et les résultats expérimentaux de Kaneko et al. [87]. 

4.2.2.3.3 Interprétation des microstructures observées 

Le modèle représente correctement les données de la littérature, il est possible de l’utiliser 

pour interpréter les microstructures expérimentales observées pour les échantillons B80Cr10, 

B75Cr20, B70Cr05 et B57Cr16 (Figure 4-6). De par leur aspect en sortie de traitement thermique, 

on sait que les échantillons B80Cr10, B75Cr20 ont partiellement fondu. Un calcul 

thermodynamique à la température de traitement thermique permet d’évaluer la composition 

des liquides à l’équilibre. Comme le modèle surestime légèrement le solidus par rapport aux 

analyses ATD, la température de 1770 K, légèrement au-dessus du solidus avec le modèle est 

choisie pour permettre la formation de liquide dans le calcul. La Figure 4-17 présente la section 

isotherme du digramme B – Cr – Fe à 1770 K et 1 bar avec le modèle. Les points bleus 

correspondent aux mesures MEB-EDS de composition globale, les points noirs à la composition 

initiale des échantillons.  
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Figure 4-17 Section isotherme à 1 bar et 1770 K calculée avec le modèle B – Cr – Fe développé 

dans ce travail. Diagramme en fraction molaire. Les incertitudes relatives aux compositions 

initiales et aux mesures EDS ne sont pas présentées. Elles sont explicitées dans le Tableau 4-4. 

Tout d’abord on remarque que l’échantillon B75Cr20 se situe dans un domaine biphasé solide 

(Cr,Fe)B2 – (Cr,Fe)B4. Cela s’accorde parfaitement avec la microstructure et les mesures EDS de 

cet échantillon. De même la microstructure et les mesures EDS de l’échantillon B57Cr16 

s’accordent avec un équilibre biphasé (Cr,Fe)B – (Fe,Cr)B dont la phase majoritaire serait 

(Fe,Cr)B (en réalité l’équilibre se trouve à la limite entre deux domaines triphasés (Cr,Fe)B – 

(Fe,Cr)B – liquide et (Cr,Fe)B – (Fe,Cr)B – (Cr,Fe)3B4).  

Concernant les échantillons B80Cr10 et B70Cr05, à 1770 K les mesures EDS suggèrent un 

équilibre triphasé identique avec une phase liquide (de composition 67%atB, 2.5%atCr et 

31.5%Fe), B et (Cr,Fe)B4. D’après le calcul, l’échantillon B80Cr10 contient majoritairement du 

(Cr,Fe)B4 et du B alors l’échantillon B70Cr05 contient majoritairement du B et du liquide. La 

Figure 4-18 montre le chemin de solidification de la phase liquide de composition 67%atB – 

2.5%atCr et 31.5%Fe.  
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Figure 4-18 Chemin de solidification de la phase liquide à l’équilibre à 1770 K pour les 

échantillons B80Cr10 et B70Cr05 (1 bar). 

La figure montre que le liquide solidifie principalement sous la forme de B et de (Fe,Cr)B à 1760 

K. Une transition solide B + (Fe,Cr)B = (Cr,Fe)B4 intervient au-dessous de 1000 K.  

La microstructure de l’échantillon B80Cr10 (Figure 4-6) s’accorde avec le calcul. Lors du 

traitement thermique, un équilibre entre B, (Cr,Fe)B4 et un liquide existerait dans l’échantillon. 

Lors de la trempe, la faible proportion de liquide solidifierait en phase (Fe,Cr)B et B. 

L’interprétation de la microstructure de l’échantillon B70Cr05 (Figure 4-6) est plus complexe. 

Bien que l’équilibre à 1770 K soit cohérent avec une microstructure riche en liquide et en B, le 

chemin de solidification du liquide ne permet pas d’expliquer la présence des phases (Cr,Fe)B2 

et (Fe,Cr)3B4. Une analyse expérimentale plus complète est nécessaire pour expliquer la 

formation de (Cr,Fe)B2 et (Fe,Cr)3B4. Il est possible que l’équilibre n’ait pas été atteint dans cet 

échantillon. 

4.2.2.4 Conclusion  

La description de tous les borures mixtes comme des line-compounds améliore la description 

du système à l’état solide pour les températures dans l’intervalle 873 – 1353 K. La modélisation 

de la phase liquide permet une description pertinente du système vis-à-vis de la gamme de 

température impliquée dans la problématique accident grave. Le modèle est cohérent avec les 

données expérimentales à disposition. Un apport de données supplémentaire à haute 

température et dans le côté riche en bore du diagramme permettrait encore d’améliorer le 

modèle. Le modèle B – Cr – Fe optimisé dans ce travail décrit convenablement le système. 
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4.3 SYSTEME B – FE – U  

Le système B – Fe – U est très peu décrit dans la littérature. Il comporte cinq composés ternaires 

UFeB4, UFe4B, U2Fe21B6, UFe3B2, et UFe2B6 [107], [108], [112], [113] dont il n’existe aucune mesure 

de donnée thermodynamique. Une approche par le calcul ab-initio couplé à l’approximation 

quasi-harmonique a été choisie pour déterminer la capacité calorifique en fonction de la 

température, l’enthalpie de formation et l’entropie à 298 K des composés. Les résultats de ces 

calculs seront utilisés dans le développement du modèle B – Fe – U par la méthode CALPHAD. 

4.3.1 Calcul des propriétés thermodynamiques des composés définis 

Les fonctions thermodynamiques des composés définis peuvent être calculées à partir de 

l'énergie libre modélisée à l'approximation quasi-harmonique et de calculs ab-initio [154]. 

L'avantage de cette approche est qu'elle nécessite uniquement des informations 

cristallographiques (groupe de symétrie, les paramètres de maille, les coordonnées des 

positions des atomes dans la maille) et d'un code de calcul ab-initio de structure électronique 

du solide pour déterminer les paramètres du modèle.  

Le calcul ab-initio repose sur le calcul des interactions physiques fondamentales à l’échelle 

atomique dans les cristaux considérés et à 0 K. Le code de calcul utilisé dans ce travail est le 

code CASTEP [155]. Ce code résout l'équation de Schrödinger électronique pour un cristal avec 

un réseau périodique dans le cadre de la théorie de la fonctionnelle de densité électronique 

(DFT). Il permet d’accéder à l’énergie totale statique du cristal en fonction du volume E(V) (où 

chaque atome occupe sa position moyenne) et aux fréquences de vibration normales. Le 

couplage avec la méthode quasi-harmonique (qui suppose que les fréquences de vibration 

dépendent uniquement du volume) permet d’accéder à l’ensemble des fonctions 

thermodynamiques, dont la chaleur spécifique et la dilation thermique à pression constante. 

La totalité des calculs a été réalisée par Jean-Louis Flèche (CEA/LM2T). Un résumé plus complet 

de la méthode de calcul est présenté en annexe.  

Les résultats concernant l’enthalpie de formation ΔHf° et l’entropie S° à 298.15 K des composés 

sont présentés dans le Tableau 4-16. Le calcul de l’enthalpie de formation des composés 

ternaires a été réalisé selon deux méthodes. Soit directement par le calcul depuis les réactions 

standards de formation (M1), soit par réactions entre composés binaires (M2). Les enthalpies 

de formation standard des composés binaires sont extraites de tables de valeurs. Les valeurs 

d’enthalpie de formation des composés ternaires calculées selon les deux méthodes sont 

présentées dans le Tableau 4-16. Le calcul des enthalpies de formation des binaires ainsi que 

les valeurs extraites des tables sont présentées en annexe. 
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Phase  Groupe d’espace H°f (kJ.mol-1) S° (J.K-1.mol-1) Cp (J.K-1.mol-1) 

UFe4B 191 : P6/mmm 
M1 : -111.1164 

167.69 131.28 
M2 : -123.3903 

UFe3B2 191: P6/mmm 
M1 : -245.7239 

136.41 117.06 
M2 : -245.4788 

UFeB4 55 :Pbam 
M1 : -320.1867 

90.17 100.17 
M2 : -308.2745 

UFe2B6 71 :Immm 
M1: -475.6112 

124.92 145.7 
M2 : -460.1352 

U2Fe21B6 225 :Fm3̅m 
M1 : -714.1069 

701.23 622.04 
M2 : -720.9919 

Tableau 4-16 Résultats des calculs ab-initio et de la méthode quasi-harmoniques à 298.15 K et 

1 bar. M1 sont les valeurs d’enthalpie de formation selon le calcul depuis les réactions standards 

de formation. M2 est le résultat selon des enthalpies de formation tabulées.  

Les fonctions 𝐶𝑝𝑚(𝑇)  issues du calcul et respectives à chaque composé ternaire sont 

présentées dans les Figure 4-19, Figure 4-20, Figure 4-21, Figure 4-22 et Figure 4-23. Afin d’être 

implémentées dans le modèle thermodynamique les fonctions 𝐶𝑝𝑚(𝑇) sont exprimées selon 

une fonction polynomiale de la forme : 

𝐶𝑝𝑚(𝑇) = −𝑐 − 2𝑑𝑇 − 6𝑒𝑇2 − 2𝑓𝑇−2 

Il est ensuite possible de décrire l’enthalpie libre des composés selon l’expression : 

𝐺𝑚(𝑇) − ∑ 𝑏𝑖
𝜑

𝐻𝑖
𝑆𝐸𝑅

𝑖

=  𝑎 + 𝑏𝑇 + 𝑐𝑇𝑙𝑛(𝑇) + 𝑑𝑇2 + 𝑒𝑇3 + 𝑓𝑇−1 

Où les paramètres 𝑐, 𝑑, 𝑒, 𝑓 seront directement issus de la fonction analytique 𝐶𝑝𝑚(𝑇). 𝑎 et 𝑏 

seront optimisé par la méthode Calphad. 

La fonction polynomiale utilisée pour modéliser le 𝐶𝑝𝑚(𝑇)  n’est pas adaptée aux basses 

températures. Elle ne peut pas épouser parfaitement la courbe résultante du calcul ab-initio et 

de la méthode quasi-harmonique. Ainsi nous recherchons un accord convenable entre les 

résultats de calculs et la fonction analytique à partir de 250 K et sur l’intervalle de stabilité du 

composé. L’intervalle de stabilité des composés n’étant pas connu au moment du calcul ab-

initio, les 𝐶𝑝𝑚(𝑇) ont été calculées jusqu’à 3000 K. La détermination du domaine de stabilité 

est ensuite issue de la modélisation CALPHAD effectuée dans le paragraphe suivant. Les points 

obtenus par le calcul ab-initio ainsi qu’une visualisation de la fonction polynomiale27 𝐶𝑝𝑚(𝑇) 

pour chacun des composés sont présentées de la Figure 4-19 à la Figure 4-23. Les valeurs 

associées aux paramètres de la fonction analytique sont spécifiées dans l’ annexe « Annexe : 

Calcul ab-initio et approximation quasi-harmonique ». 

 

27 Par mole de composé 
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Figure 4-19 Capacité calorifique en fonction de la température du composé UFe4B. Comparaison 

entre le calcul ab-initio avec le modèle quasi-harmonique et la fonction analytique ajustée sur la 

fonction polynomiale  𝐶𝑝𝑚(𝑇) = −𝑐 − 2𝑑𝑇 − 6𝑒𝑇2 − 2𝑓𝑇−2 . Le modèle de Cp(T) est calculé 

jusqu’à sa température de décomposition 1410 K selon le modèle développé en partie 4.3.2. 

 

Figure 4-20 Capacité calorifique en fonction de la température du composé UFeB4. Comparaison 

entre calcul le calcul ab-initio avec le modèle quasi-harmonique et la fonction analytique ajustée 

sur la fonction polynomiale 𝐶𝑝𝑚(𝑇) = −𝑐 − 2𝑑𝑇 − 6𝑒𝑇2 − 2𝑓𝑇−2. Le modèle de Cp(T) est calculé 

jusqu’à sa température de décomposition 2166 K selon le modèle développé en partie 4.3.2. 
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Figure 4-21 Capacité calorifique en fonction de la température du composé UFe2B3. Comparaison 

entre calcul le calcul ab-initio avec le modèle quasi-harmonique et la fonction analytique ajustée 

sur la fonction polynomiale 𝐶𝑝𝑚(𝑇) = −𝑐 − 2𝑑𝑇 − 6𝑒𝑇2 − 2𝑓𝑇−2. Le modèle de Cp(T) est calculé 

jusqu’à sa température de décomposition 1500 K selon le modèle développé en partie 4.3.2. 

 

Figure 4-22 Capacité calorifique en fonction de la température du composé UFe2B6. Comparaison 

entre calcul le calcul ab-initio avec le modèle quasi-harmonique et la fonction analytique ajustée 

sur la fonction polynomiale 𝐶𝑝𝑚(𝑇) = −𝑐 − 2𝑑𝑇 − 6𝑒𝑇2 − 2𝑓𝑇−2. Le modèle de Cp(T) est calculé 

jusqu’à sa température de décomposition 2152 K selon le modèle développé en partie 4.3.2. 
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Figure 4-23 Capacité calorifique en fonction de la température du composé U2Fe21B6. 

Comparaison entre calcul le calcul ab-initio avec le modèle quasi-harmonique et la fonction 

analytique ajustée sur la fonction polynomiale 𝐶𝑝𝑚(𝑇) = −𝑐 − 2𝑑𝑇 − 6𝑒𝑇2 − 2𝑓𝑇−2. Le modèle 

de Cp(T) est calculé jusqu’à sa température de décomposition 1194 K selon le modèle développé 

en partie 4.3.2. 

Pour les cinq composés l’ajustement des fonctions de 𝐶𝑝𝑚(𝑇)  donne une représentation 

correcte des valeurs calculées par ab-initio dans leur domaine de stabilité en température. Les 

fonctions 𝐶𝑝𝑚(𝑇) ainsi que l’enthalpie de formation ΔHf° et l’entropie S° à 298K serviront de 

données d’entrée pour la modélisation CALPHAD. Bien que le calcul théorique prenne en 

compte le magnétisme des composés U2Fe21B6 et UFe4B, la description thermodynamique de 

l’enthalpie libre ne le décrira pas. 
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4.3.2 Optimisation thermodynamique 

4.3.2.1 Description des systèmes binaires  

Le système B – Fe a été présenté en section 4.2.2.1.2 « B – Fe ». 

4.3.2.1.1 B – U 

La description du système est issue des travaux de Nishihara et al. [67]. La Figure 4-24 décrit le 

diagramme de phase. Le système contient trois composés définis stœchiométriques UB2, UB4 

et UB12 (Tableau 4-17). Parmi les cinq systèmes binaires décrits dans cette section, les 

températures de décomposition des composés définis UBx sont les plus hautes. Les borures 

d’uranium sont extrêmement stables en température. Les trois composés sont décrits selon un 

modèle à deux sous-réseaux.  

 

Figure 4-24 Diagramme de phase B – U selon la TAF-ID 

Phase Modèle de sous-réseaux 
Température de 

décomposition (K) 

Groupe d’espace 

(prototype) 
Référence 

UB2 (𝑈)(𝐵)2 2713 𝑃6/𝑚𝑚𝑚 (AlB2) [67] 

UB4 (𝑈)(𝐵)4 2753 𝐼4/𝑚𝑏𝑚 (UB4) [67] 

UB12 (𝑈)(𝐵)12 2484 𝐹𝑚3̅𝑚 (UB12) [67] 

Tableau 4-17 Modèles de sous-réseaux, températures de décomposition et groupes d’espace des 

phases solides du système B – U tels que décrits par la TAF-ID 
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4.3.2.1.2 Fe – U  

Le système Fe – U est décrit avec le modèle de Kurata et al. [71]. La Figure 4-25 présente le 

digramme de phase du système Fe – U. Il existe deux composés définis FeU6 et Fe2U (Tableau 

4-18). Les températures de décomposition des composés définis sont faibles en comparaison 

aux autres systèmes binaires. Le composé Fe2U est décrit par deux sous-réseaux dont l’un 

comprend les deux éléments Fe et U. Le composé FeU6 est quant à lui décrit selon un modèle 

stœchiométrique à deux sous-réseaux. Deux transitions eutectiques existent à 998 K (31%at Fe) 

et 1353 K (83%at Fe). 

 

Figure 4-25 Diagramme de phase Fe – U selon la TAF-ID 

Phase Modèle de sous-réseaux 

Température de 

décomposition 

(K) 

Groupe 

d’espace 

(prototype) 

Référence  

Fe2U (𝐹𝑒)2(𝐹𝑒, 𝑈) 1501 𝐹𝑑3̅𝑚 (MgCu2) [156] 

FeU6 (𝐹𝑒)(𝑈)6 1076 𝐼4/𝑚𝑐𝑚 (MnU6) [156] 

Tableau 4-18 Modèles de sous-réseaux, températures de décomposition et groupes d’espace des 

phases solides du système Cr – Fe tels que décrits par la TAF-ID 
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4.3.2.2 Démarche 

Douze phases solides sont décrites à partir des trois systèmes binaires Fe – U [71], B – Fe [84] 

et B – U [67]. La description des cinq composés ternaires UFeB4, UFe3B2, UFe4B, UFe2B6 et 

U2Fe21B6 a été réalisée avec un modèle de composé stœchiométrique à trois sous-réseaux 

(Tableau 4-19). Aucune modification n’a été apportée à la définition des composés binaires.  

Phase Modèle de sous-réseaux 
Groupe d’espace 

(prototype) 

Référence 

groupe d’espace 

bcc (𝐹𝑒, 𝑈, 𝐵)(𝑉𝑎)3 𝐼𝑚3̅𝑚 (W) [151] 

fcc (𝐹𝑒, 𝑈, 𝐵)(𝑉𝑎) 𝐹𝑚3̅𝑚 (Cu) [151] 

β-U (𝑈) 𝑃42/𝑚𝑛𝑚 (β-U) [151] 

α-U (𝑈) 𝐶𝑚𝑐𝑚 (α-U) [151] 

R-β (𝐵) 𝑅3̅𝑚 (B) [153] 

FeB (𝐹𝑒)(𝐵) 𝑃𝑏𝑚𝑛 (FeB) [150] 

Fe2U (𝐹𝑒)2(𝐹𝑒, 𝑈) 𝐹𝑑3̅𝑚 (MgCu2) [156] 

FeU6 (𝐹𝑒)(𝑈)6 𝐼4/𝑚𝑐𝑚 (MnU6) [156] 

Fe2B (𝐹𝑒)2(𝐵) 𝐼4/𝑚𝑐𝑚 (CuAl2) [150] 

UB2 (𝑈)(𝐵)2 𝑃6/𝑚𝑚𝑚 (AlB2) [67] 

UB4 (𝑈)(𝐵)4 𝐼4/𝑚𝑏𝑚 (UB4) [67] 

UB12 (𝑈)(𝐵)12 𝐹𝑚3̅𝑚 (UB12) [67] 

U2Fe21B6 (𝑈)2(𝐹𝑒)21(𝐵)6 𝐹4𝑚3̅𝑚 (Cr23C6) [108] 

UFe2B6 (𝑈)(𝐹𝑒)2(𝐵)6 𝐼𝑚𝑚𝑚 (CeCr2B6) [107] 

UFe3B2 (𝑈)(𝐹𝑒)3(𝐵)2 𝑃6/𝑚𝑚𝑚 (CeCo3B2) [112] 

UFeB4 (𝑈)(𝐹𝑒)(𝐵)4 𝑃𝑏𝑎𝑚 (YCrB4) [113] 

UFe4B (𝑈)(𝐹𝑒)4(𝐵) 𝑃6/𝑚𝑚𝑚 (CeCo4B) [108] 

Liquide  (𝐹𝑒2+, 𝑈4+)𝑃(𝐵, 𝑉𝑎𝑄−)𝑄 / / 

Tableau 4-19 Récapitulatif des groupes d’espaces et des modèles de sous-réseaux des phases du 

système B – Fe – U  

Une description des données de la littérature est présentée dans la section « B – Fe – U » du 

chapitre « Etat de l’art – interactions chimiques et systèmes thermodynamiques ». Pour rappel, 

les données expérimentales acquises sur le système B – Fe – U sont issues de la contribution 

de deux auteurs : Vol'ovka et al. [104] et Dias et al. [105]–[113], [157]. Vol'ovka et al. [104] 

proposent l’étude d’une section isotherme à 1073 K par analyse DRX. Dias et al. [108] 

présentent des sections isothermes à 1053 K, 1223 K et 1373 K et une section l’isoplèthe 

x(U)=0.1667 [106]. Un désaccord entre les études existe quant au nombre de composés définis 

répertoriés. Vol'ovka et al. [104] n’en décrivent que deux (UFeB4, UFe3B2) alors que Dias et al. 

[105] en décrit cinq. Cela impacte les domaines d’équilibres triphasés stables dans les sections 

isothermes. 

Dans la suite de l’étude, on considère les points de Vol'ovka et al. [104] comme pertinents. 

Cependant les auteurs ne considèrent pas les composés UFe4B, UFe2B6 et U2Fe21B6. On utilisera 

les données de Vol'ovka et al. [104] dès lors que les composés UFe4B, UFe2B6 et U2Fe21B6 ne 

participent pas aux équilibres. Les températures de décomposition des composés UFe4B, 

UFe2B6 et UFeB4 sont mesurées dans l’étude de l’isoplèthe x(U)=0.1667 [106]. Celles-ci restent 

inconnues pour les composés UFe2B6 et U2Fe21B6.  

Pour chacun des composés, les résultats du calcul ab-initio et du modèle quasi harmonique 

permettent de décrire l’enthalpie libre des composés en fonction de la température. Les 
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enthalpies libres ont été optimisées par la méthode CALPHAD par rapport aux résultats 

obtenus par le calcul ab-initio et la méthode quasi-harmonique. Les valeurs de capacité 

calorique calculées ont été conservées, mais des modifications ont été apportées aux valeurs 

de ΔHf° et de S° à 298.15 K en fonction des données expérimentales à disposition. 

Le modèle a donc été évalué par rapport à l’isoplèthe x(U)=0.1667 [106], aux sections 

isothermes de Dias et al. [108] et Vol'ovka et al. [104] et aux calculs de la section 4.3.1. « Calcul 

des propriétés thermodynamiques des composés définis » (Tableau 4-20).  

Type de données Description Nombre de points référence 

Diagramme de phase Isotherme 1053 K  Domaines de stabilités  [108] 

Diagramme de phase Isotherme 1073 K 42 [104] 

Diagramme de phase Isotherme 1223 K Domaines de stabilités [108] 

Diagramme de phase Isotherme 1373 K Domaines de stabilités [108] 

Diagramme de phase Isoplèthe x(U)=0.1667 3 [106] 

Capacité calorifique  

Calcul ab-initio et 

modèle quasi-

harmonique 

5 
Ces 

travaux  

Tableau 4-20 Description et origine des données utilisées dans l’optimisation du système B – Fe 

– U. 

4.3.2.3 Résultats 

Les paramètres thermodynamiques évalués dans ce travail sont reportés dans le Tableau 4-21. 

Phase Paramètres thermodynamiques Référence 

UFe4B 
𝐺(𝑈)(𝐹𝑒)(𝐵) = −195000 + 795.00𝑇 − 144.97𝑇𝑙𝑛(𝑇)

− 0.005060𝑇2−2.31𝐸−7𝑇3 + 695733𝑇−1 
Ce travail 

UFe3B2 
𝐺(𝑈)(𝐹𝑒)(𝐵) = −290000 + 795.00𝑇 − 137.07𝑇𝑙𝑛(𝑇)

− 0.009290𝑇2+ 2.94𝐸−7𝑇3 + 1030000𝑇−1 
Ce travail 

UFeB4 
𝐺(𝑈)(𝐹𝑒)(𝐵) = −372000 + 772.00𝑇 − 126.17𝑇𝑙𝑛(𝑇)

− 0.014868𝑇2+ 9.01𝐸−7𝑇3 + 1338430𝑇−1 
Ce travail 

UFe2B6 
𝐺(𝑈)(𝐹𝑒)(𝐵) = −545000 + 1153.00𝑇 − 185.16𝑇𝑙𝑛(𝑇)

− 0.024265𝑇2+ 1.45𝐸−6𝑇3 + 2122163𝑇−1 
Ce travail 

U2Fe21B6 
𝐺(𝑈)(𝐹𝑒)(𝐵) =  −960000 + 4076.87𝑇 − 704.55𝑇𝑙𝑛(𝑇)

− 0.022034𝑇2−1.11𝐸−6𝑇3 + 4079916𝑇−1 
Ce travail 

Liquide 

𝐿(𝑈4+,𝐹𝑒2+)(𝑉𝑎,𝐵)
0 = 170000 

𝐿(𝑈4+,𝐹𝑒2+)(𝑉𝑎,𝐵)
1 = −290000 

𝐿(𝑈4+,𝐹𝑒2+)(𝑉𝑎,𝐵)
2 = 140000 

Ce travail 

Tableau 4-21 Enthalpie libre des composés définis et paramètres d’interaction ternaire du liquide 

pour le système thermodynamique B – Fe – U.  

4.3.2.3.1 Sections isothermes 

Le modèle est en bon accord avec les données de Vol'ovka et al. [104] (Figure 4-26). Des 

divergences existent autour des équilibres impliquant les composés UFe2B6 et U2Fe21B6, non 

décrits par Vol'ovka et al. [104]. 

Notre modèle représente bien les sections isothermes à 1053 K (Figure 4-27), 1223 K (Figure 

4-28) et 1373 K (Figure 4-29) proposées par Dias et al. [108], bien que quelques différences 

subsistent. Par exemple, Dias et al. décrivent [108] des équilibres ternaires FeB – UFeB4 – Fe2B 
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et Fe2B – UFe3B2 – UFeB4 alors que notre modèle décrit des équilibres similaires avec le 

composé UFe2B6 au lieu de UFeB4 pour les trois températures 1053, 1223 et 1373 K. De plus le 

modèle diffère légèrement pour le comportement du composé U2Fe21B6. Les équilibres 

ternaires associés sont différents et le modèle décrit la décomposition du composé U2Fe21B6 à 

1194 K alors que Dias et al. [108] le présente stable jusqu’à 1373 K.  

 

Figure 4-26 Section isotherme à 1073 K et 1 bar du digramme B – Fe – U. Points expérimentaux 

issus de [104]. Description thermodynamique issue des travaux de modélisation.  

 

Figure 4-27 a - Section isotherme à 1053 K et 1 bar du digramme B – Fe – U selon le modèle 

développé dans ces travaux. b – section isotherme à 1053 K proposée par Dias et al. [108]. 
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Figure 4-28 a - Section isotherme à 1223 K et 1 bar du digramme B – Fe – U selon le modèle 

développé dans ces travaux. b – section isotherme à 1223 K proposée par dias et al. [108].  

 

Figure 4-29 Section isotherme à 1373 K et 1 bar du digramme B – Fe – U selon le modèle 

développé dans ces travaux. Les pointillés bleus représentent le digramme proposé par [108].  

4.3.2.3.2 Section isoplèthe x(U)=0.1667 

La Figure 4-30 présente l’isoplèthe x(u)=0.1667 calculée avec notre modèle en comparaison 

avec les points expérimentaux de Dias et al. [106]. Les triangles noirs représentent la courbe de 

liquidus proposée par Dias et al. [106]. Cette estimation ne repose sur aucune mesure. Les 

températures de décomposition décrites par le modèle pour les composés UFe4B, UFe2B6 et 

UFeB4 sont en bon accord avec les mesures expérimentales. La forme générale du liquidus 

calculé avec notre modèle est proche de celle proposée par Dias et al. [106].  
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Figure 4-30 Isoplèthe U(Fex,B1-x)5. Les transitions mesurées par [106] sont reportées sur le 

diagramme. La transition de liquidus proposée par [106] n’est pas mesurée mais interprétée à 

partir de résultats expérimentaux.  

Le Tableau 4-22 présente la comparaison entre les températures de transitions mesurées par 

Dias et al. [106] et celles obtenues par le calcul. Bien que les températures de transition 

concordent, la décomposition de UFe4B ne présente pas la même transition dans le calcul que 

dans l’expérience. Cette différence mineure serait notamment due à la description de la phase 

UFe4B et à la phase liquide dans le modèle. Comme l’optimisation des paramètres a été réalisée 

à partir des températures de décomposition, une description du composé UFe4B trop stable 

dans le modèle (par rapport aux calculs DFT) impacterait les équilibres dans cette zone. Des 

mesures de liquidus dans cette zone permettraient d’ajuster plus précisément les paramètres. 

Transition 
Température expérimentale 

[106] 
Modèle Différence 

UFeB4 = L + UB4 2153 K (1880°C) 2162 K (1889°C) 9 K 

Décomposition UFe3B2 1523 K (1250°C) 1499 K (1226°C) 24 K 

UFe4B + UFe2 = L 1483 K (1210°C) / / 

UFe4B = L + UFe3B2 + Fe2B / 1410 K (1137°C) / 

UFe4B = L + UFe3B2 + UFe2 
1373 K – 1443 K 

(1100°C – 1170°C) 
/ / 

UFe4B + UFe2 = L 1293 K (1020°C) / / 

UFe4B + UFe2 + Fe (fcc) = L 1253 K (980°C) 1328 K (1055°C) 75 K 

Fe (bcc) = Fe (fcc) 1213 K (940°C) 1183 K (910°C) 40 K 

Tableau 4-22 Comparaison entre les transitions mesurées par [106] et les transitions calculées 

par le modèle pour l’isoplèthe x(U)=16.67 %at.  
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4.3.2.3.3 Données thermodynamiques sur les composés ternaires 

Le Tableau 4-23 présente une comparaison entre les résultats du calcul théorique et le modèle 

CALPHAD. 

 ΔHf° (kj/mol) S°298 (J/mol/K) 

 DFT + QHA Modèle  Différence  Écart relatif DFT + QHA Modèle  Différence  Écart relatif 

UFe4B 
M1 : -111.1164 

-146.647 
-35.5306 32% 

167.69 186.878 19.188 11% 
M2 : -123.3903 -23.2567 19% 

UFe3B2 
M1 : -245.7239 

-241.413 
4.3109 -2% 

136.41 140.086 3.676 3% 
M2 : -245.4788 4.0658 -2% 

UFeB4 
M1 : -320.1867 

-324.130 
-3.9433 1% 

90.17 96.7283 6.5583 7% 
M2 : -308.2745 -15.8555 5% 

UFe2B6 
M1 : -475.6112 

-473.479 
2.1322 0% 

124.92 125.086 0.166 0% 
M2 : -460.1352 -13.3438 3% 

U2Fe21B6 
M1 : -714.1069 

-720.554 
-6.4471 1% 

701.23 701.23 0 0% 
M2 : -720.9919 0.4379 0% 

Tableau 4-23 Comparaison entre les valeurs de ΔHf° (par mol de composé) et de S°298 obtenues 

par le modèle thermodynamique et le calcul ab-initio. Le calcul ab-initio des enthalpies de 

formation des composés ternaires est effectué selon deux méthodes. M1 : à partir de la réaction 

standard de formation. M2 : à partir de la réaction standard de formation à partir des composés 

binaires. 

La prise en compte des données de diagramme de phase dans l’optimisation CALPHAD 

impacte les propriétés thermodynamiques des composés UFe4B, UFe3B2 et en moindre mesure 

du composé UFeB4. Avec des écarts relatifs de 32% et 19% dans la valeur d’enthalpie de 

formation (selon la méthode de calcul ab-initio utilisée) et de 11% dans la valeur d’entropie à 

298 K, les plus gros écarts entre le calcul ab-initio et le modèle final concernent le composé 

UFe4B. Ces écarts significatifs restent raisonnables. En effet, en considérant les enthalpies de 

formation par mole d’atome, la différence calcul/modèle reste proche de la « chemical 

accuracy » communément établie à 1kcal/mol (4.184 kJ/mol) [158].28 Cette comparaison rapide 

montre que l’évaluation des enthalpies libres des composés par la méthode CALPHAD est 

cohérente avec les résultats du calcul ab-initio et de l’approximation quasi-harmonique. 

Il est cependant possible d’envisager une piste d’amélioration. Les propriétés des composés 

UFe4B et U2Fe21B6 ayant été calculées en tenant compte de leur propriété magnétique, l’ajout 

d’une contribution magnétique au modèle d’enthalpie libre pourrait réduire l’écart entre le 

calcul théorique et le modèle. 

Une seconde piste d’amélioration repose sur l’acquisition de données expérimentales. Dans 

ces travaux, l’optimisation de la phase liquide dépend des températures de décomposition des 

trois composés UFe4B, UFe3B2 et UFeB4 et d’une comparaison avec l’estimation de température 

de liquidus proposé par Dias et al. [106]. L’acquisition de données expérimentales de 

température de décomposition des composés U2Fe21B6 et UFe2B6 serait pertinente pour 

améliorer la description du système.  

 

 

 

28 25.104 kJ pour les composés comprenant 6 atomes (UFe4B, UFe3B2 et UFeB4) 
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4.3.2.4 Conclusion  

Le modèle développé dans ces travaux améliore la description thermodynamique du système 

ternaire. Les cinq composés ternaires sont maintenant modélisés et le modèle est en accord 

avec les données expérimentales. Les divergences qui existent entre modèle et expérience 

concernent les équilibres avec les composés U2Fe21B6 et UFe2B6, pour lesquels il existe très peu 

de données expérimentales. Typiquement, dans la zone riche en B, des ajustements sur la 

description de l’énergie libre de UFe2B6 seraient nécessaires pour mieux décrire son domaine 

de stabilité et tous les équilibres associés. Ces travaux ont montré que le calcul ab-initio couplé 

à l’approximation quasi-harmonique permet de construire un modèle d’énergie libre pertinent 

pour la description du système ternaire B – Fe – U.  

Bien que des précisions puissent encore être apportées par des études expérimentales 

spécifiques, ce premier modèle décrit convenablement le système B – Fe – U. Le système peut 

être considéré dans la modélisation de système plus complexe type corium. 
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4.4 TEST DE COMPATIBILITE AVEC LA VERSION 11 DE LA TAF-ID  

Afin d’évaluer l’apport des nouveaux modèles dans la modélisation du corium un test de 

compatibilité entre la TAF-ID et les modèles B – Fe – U et B – Cr – Fe est réalisé.  

La description thermodynamique des systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U développée au cours 

de cette thèse a été construite de sorte à être compatible avec le formalisme utilisé dans la 

base de données TAF-ID. Un test de compatibilité est donc nécessaire avant d’envisager une 

éventuelle intégration des modèles dans la base de données. Les objectifs de ce travail 

sont donc : 

• De vérifier que l’introduction des nouveaux modèles ne soit pas à l’origine de conflits 

avec le reste de la base de données ;  

• D’évaluer l’apport des nouveaux modèles ternaires dans la description des systèmes 

complexes. Ce test s’appuie sur les essais expérimentaux effectués la section 3.1 

« Traitements thermiques à haute température » ; 

 

Des chemins de solidifications ont été calculés afin d’interpréter la microstructure des 

échantillons UO2 – acier – B4C présentés dans le chapitre 3 (Interprétation par le calcul 

thermodynamique). Les chemins de solidification ont été calculés en utilisant la base de 

données TAF-ID seule puis en considérant la description thermodynamique des systèmes B – 

Fe – U et B – Cr – Fe. Dans chaque cas deux compositions de départ ont été choisies :  

• La composition globale du liquide solidifié mesurée expérimentalement par EPMA ; 

• La composition globale théorique après hypothèse de consommation totale du C par 

vaporisation de CO(g) (réaction de carbo-réduction) ;  

 

Les calculs sont effectués à 1 bar. Les compositions ainsi que la base de données utilisées dans 

les calculs de chemin de solidification sont spécifiées dans le Tableau 4-24. Dans la 

nomenclature du nom des calculs, EPMA signifie que la composition de départ est la 

composition mesurée expérimentalement par EPMA. TH signifie que la composition de départ 

est issue du calcul théorique selon une hypothèse de carbo-réduction totale. TAF signifie que 

les calculs sont réalisés avec la TAF-ID, TAF+ signifie que les systèmes ternaires B – Cr – Fe et 

B – Fe – U sont pris en compte en plus de la TAF-ID.  

 

Échantillon Nom du calcul x(Fe) x(B) x(U) x(Cr) x(Ni) x(O) autre 

2173UAB1 

TH – TAF 0.39 0.28 0.07 0.08 0.08 0.07 0.03 

EPMA – TAF 0.47 0.26 0.03 0.12 0.10 / 0.02 

TH – TAF+ 0.39 0.28 0.07 0.08 0.08   0.07   0.03 

EPMA – TAF+ 0.47 0.26 0.03 0.12 0.10 / 0.02 

2173UAB2 

TH – TAF 0.34 0.24 0.10 0.08 0.07 0.14 0.03 

EPMA – TAF 0.36 0.38 0.05 0.08 0.10 / 0.03 

TH – TAF+ 0.34 0.24 0.10 0.08 0.07 0.14 0.03 

EPMA – TAF+ 0.36 0.38 0.05 0.08 0.10 / 0.03 

Tableau 4-24 Compositions des échantillons et bases de données utilisées dans les différents 

calculs de chemin de solidifications. Chacune des compositions se réfère à la composition de 

l’échantillon 2173UAB1 ou 2173UAB2. La colonne « autre » contient les éléments Mo, Ti et Si. 
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La description des équilibres à 2173 K est présentée dans le Tableau 4-25. Le tableau montre 

qu’a 2173 K et 1 bar le couplage de la TAF-ID avec les systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U 

développés dans cette thèse ne modifie pas les résultats. 

Échantillon Calcul 
Phase à 

l’équilibre 
Composition  

  Phase %mol x(Fe) x(B) x(U) x(Cr) x(Ni) x(O) 
Autre 

(Si,Ti,Mo) 

2173UAB1 

TH – TAF 
(U,Fe)O1.96  

Liquide 

11 

89 

0.01 

0.44 

 

0.31 

0.33 

0.04 

 

0.10 

 

0.09 

0.66 

 

/ 

0.02 

TH – TAF+ 
(U,Fe)O1.96  

Liquide 

11 

89 

0.01 

0.44 

 

0.31 

0.33 

0.04 

 

0.10 

 

0.09 

0.66 

 

/ 

0.02 

EPMA – TAF 
(U,Fe)O1.96  

Liquide 

1 

99 

0.01 

0.47 

 

0.26 

0.33 

0.03 

 

0.12 

 

0.10 

0.66 

 

/ 

0.02 

EPMA – TAF+ 
(U,Fe)O1.96  

Liquide 

1 

99 

0.01 

0.47 

 

0.26 

0.33 

0.03 

 

0.12 

 

0.10 

0.66 

 

/ 

0.02 

2173UAB2 

TH – TAF 
(U,Fe)O1.96  

Liquide 

22 

78 

0.01 

0.44 

 

0.31 

0.33 

0.04 

 

0.10 

 

0.09 

0.66 

 

/ 

0.03 

TH – TAF+ 
(U,Fe)O1.96  

Liquide 

22 

78 

0.01 

0.44 

 

0.31 

0.33 

0.04 

 

0.10 

 

0.09 

0.66 

 

/ 

0.03 

EPMA – TAF liquide 100 0.36 0.38 0.05 0.08 0.10  0.03 

EPMA – TAF+ liquide 100 0.36 0.38 0.05 0.08 0.10  0.03 

Tableau 4-25 Résultats de calculs à 2173 k et 1 bar pour les compositions théoriques et mesurées 

et selon la base de données TAF-ID (couplé ou non aux systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U).  

La liste des phases calculées dans les différents chemins de solidifications est présentée dans 

le Tableau 4-26. Les calculs sont effectués à partir du système U – O – B – Fe – Cr – Ni. Chaque 

liste est comparée aux observations expérimentales. Les phases issues d’une transition solide-

solide à basse température (<900 K) ne sont pas présentées dans le tableau, car ce type de 

transition dépend exclusivement de la cinétique de diffusion. Les chemins de solidification 

complets sur l’intervalle de température 300 K – 2500 K sont présentés en annexe « Annexe : 

Chemins de solidification ». 

Les résultats du test de compatibilité montrent une amélioration de la description du système 

UO2 – acier – B4C lorsque l’on considère les systèmes B – Fe – U et B – Cr – Fe. L’introduction 

des solubilités de Fe et Cr dans les borures permet de réduire le nombre de phases calculées 

qui n’étaient pas observées dans l’expérience. La description des borures mixtes est aussi plus 

pertinente. La formation des phases issues du système B – Fe – U (UFe4B, UFe3B2 et UFeB4) et 

observées expérimentalement sous la forme de borures mixtes d’uranium (U(Fe,Ni)4B, 

U(Fe,Ni)3B2 et U(Fe,Cr)B4) est maintenant prédite dans les chemins de solidification.  
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Phases mesurées dans 

l’expérience 
TH – TAF EPMA – TAF TH – TAF+ 

EPMA – 

TAF+ 
2

1
7

3
U

A
B

1
 

(Fe,Cr,Ni)2B Fe2B Fe2B (Fe,Cr)2B (Fe,Cr)2B 

(Fe,Cr,Ni)2B / Cr2B / / 

(Cr,Fe)B CrB CrB (Fe,Cr)B / 

U(Fe,Ni)5 U23Ni77 U23Ni77 U23Ni77 U23Ni77 

U(Fe,Ni)4B / / / UFe4B* 

U(Fe,Ni)3B2 / / UFe3B2 / 

Non mesurée 

expérimentalement 

/ / UFeB4 / 

/ fcc / Fcc 

    

FeB / / / 

UFe2 UFe2 / UFe2 

Cr5B3* Cr5B3* / / 

CrB2 / / / 

2
1

7
3

U
A

B
2

 

(Fe,Cr,Ni)2B Fe2B Fe2B (Fe,Cr)2B (Fe,Cr)2B 

(Fe,Cr)B CrB CrB (Fe,Cr)B (Fe,Cr)B 

U(Fe,Ni)3B2 / / UFe3B2 / 

U(Fe,Cr)B4 / / UFeB4 UFeB4 

U(Fe,Ni)4B / / / / 

U6(Fe,Ni)23 U23Ni77 U23Ni77 U23Ni77 U23Ni77 

U(Fe,Ni)5 / / / / 

Non mesurée 

expérimentalement 

/ / UFe2B6* UFe2B6 

FeB FeB / / 

UFe2 UFe2 UFe2 UFe2 

CrB2 CrB2 / / 

/ CrB4 / / 

Cr5B3* Cr5B3* / / 

Tableau 4-26 Comparaison qualitative entre les phases observées expérimentalement et le calcul 

thermodynamique avant et après prise en compte de la modélisation des systèmes ternaires B – 

Cr – Fe et B – Fe – U. Les compositions de départs choisies pour les calculs sont les compositions 

de liquide mesurées expérimentalement par EPMA et les compositions de liquide théoriques 

considérant une réaction de carbo-réduction totale. Les calculs sont effectués à 1 bar. Le symbole 

« * » signifie que la phase apparaît lors d’une transition à l’état solide. 

Certains désaccords persistent. La phase UFe4B est la phase ternaire majoritaire d’après 

l’expérience mais n’est pas stable dans le calcul. Au contraire les phases UFe2B6 et UFeB4 sont 

anormalement stables par rapport à l’expérience ou UFe2B6 n’apparaît pas et UFeB4 est identifié 

à l’état de trace dans l’échantillon 2173UAB1. Ces écarts pourraient être liés à des phénomènes 

de ségrégation pendant le refroidissement de l’échantillon.  

Les calculs de chemin de solidification selon les hypothèses de Scheil-Gulliver permettent de 

considérer la ségrégation des éléments lors de la solidification.29 La Figure 4-31 présente les 

chemins de solidification selon les hypothèses de Scheil-Gulliver. Les compositions étudiées 

par ces calculs sont les compositions globales mesurées par EPMA pour la phase liquide du 

système UO2 – acier – B4C (expérience 2173UAB1 et 2173UAB2). Le Tableau 4-27 recense les 

 

29 Pour rappel : Les hypothèses de calcul considèrent la diffusion infinie des éléments dans la phase liquide, la diffusion nulle des 

éléments dans les phases solides et un équilibre thermodynamique à l’interface solide-liquide. 
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phases calculées dans les chemins de solidification selon Scheil-Gulliver et les confronte aux 

mesures expérimentales. 

 

 

Figure 4-31 Chemins de solidification des liquides pour les expériences sur système UO2 – acier – 

B4C selon les hypothèses de Scheil-Gulliver. a – échantillon 2173UAB1. b – échantillon 2173UAB1. 

Les compositions du calcul sont issues des mesures EPMA globales de la phase liquide de chaque 

échantillon.  
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Échantillon Expérience 
EPMA – TAF+ 

(selon Scheil-Gulliver) 

2173UAB1 

(Fe,Cr,Ni)2B (Fddd) (Fe,Cr)2B 

(Fe,Cr,Ni)2B (I4/mcm) / 

(Cr,Fe)B (Fe,Cr)B 

U(Fe,Ni)5 U23Ni77 

U(Fe,Ni)4B UFe4B 

U(Fe,Ni)3B2 UFe3B2 

Non observé 

expérimentalement 

Fcc 

UFe2B6 

UFe2 

2173UAB2 

(Fe,Cr,Ni)2B (Fe,Cr)2B 

(Fe,Cr)B (Fe,Cr)B 

U(Fe,Ni)3B2 UFe3B2 

U(Fe,Cr)B4 UFeB4 

U(Fe,Ni)4B UFe4B 

U6(Fe,Ni)23 U23Ni77 

U(Fe,Ni)5 / 

Non observé 

expérimentalement 

Fcc 

UFe2B6 

UFe2 

Tableau 4-27 Comparaison qualitative entre les phases observées expérimentalement et le calcul 

thermodynamique selon Scheil-Gulliver après prise en compte des systèmes ternaires B – Cr – Fe 

et B – Fe – U. Les compositions de départs choisies pour les calculs sont les compositions de liquide 

mesurées expérimentalement par EPMA et les compositions de liquide théoriques considérant 

une réaction de carbo-réduction totale. 

On obtient un bon accord entre le calcul selon Scheil-Gulliver et l’expérience, particulièrement 

pour la formation des phases B – Fe – U. Les deux calculs prévoient la formation des phases 

UFe4B et UFe3B2 non calculées dans le chemin de solidification thermodynamique et observées 

expérimentalement. L’ordre de la formation des phases lors de la solidification est aussi 

cohérent vis-à-vis des microstructures expérimentales (section 3.1.2.2 « UO2 – Acier – B4C »). 

Les borures (Fe,Cr)Bx solidifient dans un premier temps alors que les composés comportant peu 

de B et le Ni solidifient à basse température. Les températures de solidus sont de l’ordre de 

1200 K dans les deux cas. Le composé UFe2B6 se forme d’après le calcul alors qu’il n’est pas 

observé dans l’expérience. Les transitions de solidus impliquent la formation de phase UFe2 

non observée dans l’expérience. 

On remarque aussi que les températures de liquidus sont plus élevées en prenant en compte 

les deux systèmes ternaires (comparaison par rapport aux calculs effectués dans le chapitre 3 : 

« UO2 – Acier – B4C » « Chemins de solidification »). Le calcul sur la composition de l’échantillon 

2173UAB1 donne une température de liquidus d’environ 1890 K (pour la transition « Liquide 

→ (Fe,Cr)B ») contre 1430 K (pour la transition « Liquide → CrB ») avant introduction des 

systèmes B – Fe – U et B – Cr – Fe. Pour l’échantillon 2173UAB2, une différence moins élevée 

de 150 K est observée (1990 K contre 1840 K avant introduction des systèmes) mais la transition 

est modifiée de « Liquide → UB4 » à « Liquide → (Fe,Cr)2B ». Dans les deux cas les températures 

de solidus sont légèrement plus hautes après introduction des nouveaux systèmes (50 – 100 

K).  
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Deux propositions permettraient d’expliquer les divergences entre les mesures et le calcul. 

Premièrement les composés B – Fe – U sont décrits comme des composés ternaires 

stœchiométriques alors que des solubilités en élément d’alliages existent. Les composés 

U(Fe,Ni)4B et U(Fe,Ni)3B2 contiennent une teneur significative de Ni. Cette teneur a un impact 

non négligeable sur la stabilité des phases en question et sur la formation des phases U23Ni77 

et fcc par le calcul. L’introduction du Ni dans les composés B – Fe – U et la modélisation du 

ternaire Fe – Ni – U sont des pistes à privilégier pour améliorer la base de données. 

Les travaux expérimentaux et de calculs montrent que les éléments Fe, Ni et U forment des 

composés intermétalliques à basse température. La majorité de l’uranium serait présent dans 

ce type de composé après un accident grave. La compréhension du système Fe – Ni – U serait 

un point clé dans la modélisation du corium en réacteur RNR-Na lors de son refroidissement. 

Le système pourrait jouer un rôle dans la réactivité neutronique du corium et impacter 

directement son comportement physico-chimique (transition solidus). Actuellement, il n’existe 

ni donnée expérimentale ni modèle thermodynamique du système Fe – Ni – U. 

Deuxièmement, les descriptions des enthalpies libres peuvent être améliorées. La description 

du composé UFe2B6 repose exclusivement sur le calcul ab-initio montré dans la section 4.3.1. 

« Calcul des propriétés thermodynamiques des composés définis ». Une étude expérimentale 

du composé serait nécessaire pour optimiser sa description thermodynamique. 

En définitive, le test de compatibilité des modèles B – Cr – Fe et B – Fe – U avec la TAF-ID 

montre que ces systèmes ternaires améliorent significativement la description du système UO2 

– acier – B4C. Les borures mixtes appartenant aux systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U mesurés 

dans l’expérience sont décrits par le modèle. L’introduction de l’interaction avec le Ni et la 

description des systèmes U – Fe – Ni permettraient de mieux décrire les phases issues de la 

solidification à basse température, qui reste la principale source de divergence entre le calcul 

et l’expérience. 

4.5 CONCLUSION 

Ce chapitre décrit la modélisation thermodynamique des systèmes B – Cr – Fe et B – Fe – U par 

la méthode CALPHAD. Pour chacun des systèmes, la description des besoins en termes de 

données thermodynamiques a été identifiée par l’étude bibliographique (chapitre 2). Une 

campagne de détermination de données a donc été réalisée pour chacun des systèmes B – Cr 

– Fe et B – Fe – U. 

Les transitions de liquidus et de solidus du système B – Cr – Fe, jusqu’alors peu décrites 

expérimentalement, ont été mesurées par analyse thermique, ce qui permet de proposer une 

projection de liquidus expérimentale. La modélisation CALPHAD réalisée dans ce travail aboutit 

à une description pertinente du système B – Cr – Fe sur une large gamme de composition et 

de température. La description du système à l’état solide et dans l’intervalle 873 – 1353 K est 

en très bon accord avec les résultats de la littérature. Tous les borures mixtes sont décrits 

comme des « line compounds » et la phase liquide est décrite avec un modèle de liquide 

ionique. 

Concernant le système B – Fe – U, le calcul ab-initio couplé à l’approximation quasi-harmonique 

a permis de décrire les propriétés thermodynamiques (capacité calorifique, enthalpie de 

formation et entropie à 298 K) des cinq composés ternaires du système B – Fe – U sans recours 

à l’expérience, ce qui a permis de construire un premier modèle thermodynamique sur ce 

système avec la méthode CALPHAD. Les enthalpies libres des cinq composés ternaires UFeB4, 
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UFe4B, U2Fe21B6, UFe3B2, et UFe2B6 sont maintenant décrites. Cette méthode est 

particulièrement puissante pour décrire des composés pour lesquels seule la structure 

cristallographique est connue. 

Le couplage des modèles B – Cr – Fe + B – Fe – U avec la TAF-ID a considérablement amélioré 

la description thermodynamique du système UO2 – acier – B4C, notamment la nature des 

phases se formant lors de la solidification. Le ternaire Fe – Ni – U est le système prioritaire à 

modéliser pour encore améliorer la description de la solidification du UO2 – acier – B4C.  
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5 INTERACTION MOX/B4C EN CINETIQUE RAPIDE : ESSAI RADES 

Ce chapitre présente une approche expérimentale par chauffage laser pour étudier la réaction 

MOx/B4C dans le dispositif RADES. Ce dispositif permet de collecter et de trier les aérosols 

formés lors de l’essai. Les conditions de cinétique rapide s’approchent de conditions 

accidentelles réelles. L’essai vise à déterminer si la réaction de carbo-réduction étudiée dans le 

chapitre « Étude expérimentale de l’interaction entre combustible, acier et B4C » et dans des 

conditions proches de l’équilibre peut intervenir lors d’une excursion rapide de puissance et 

de température. L’analyse de la distribution en taille et de la composition chimique des aérosols 

est présentée. Des calculs thermodynamiques sont effectués pour aider à l’interprétation des 

résultats. D’après les résultats, la réaction de carbo-réduction se serait bien produite et les 

aérosols formés proviendraient de la condensation des espèces gazeuses. 
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Des données ont été mesurées concernant la réaction de carbo-réduction dans des conditions 

proches de l’équilibre et sur les phases qui se forment dans le système MOx – acier – B4C. 

L’objectif de cette partie est de déterminer si la réaction de carbo-réduction identifiée 

précédemment se produirait en cinétique rapide et ainsi d’évaluer la pertinence de l’utilisation 

de calculs thermodynamiques dans la description des réactions soumises à des cinétiques 

rapides. Cette approche se veut plus réaliste vis-à-vis des transitoires de puissance très rapides 

de certains scénarios [20], [21], notamment lors de scénarios de type TIB (voir section 1.3 

« Accidents graves »). Dans cet essai, ni l’acier ni le fer ne sont pris en compte afin de simplifier 

le système. L’expérience se concentre sur la réaction entre le MOx et le B4C. 

On cherche donc à évaluer si le MOx et le B4C pourraient interagir à très haute température 

dans un temps très court. Pour cela un essai a été réalisé dans le dispositif RADES (RAdioactive 

Dispersion Event Setup) développé au JRC Karlsruhe [159]–[161]. Ce dispositif permet de 

chauffer un échantillon avec un laser entre 3000 et 4000 K pendant environ 40 ms. Les aérosols 

produits lors de la fusion et/ou vaporisation de l’échantillon sont récupérés et triés par taille 

pour être analysés par MEB-EDS après l’essai.  

Dans une première partie, le dispositif RADES et les conditions de l’expérience sont décrits. Les 

analyses MEB des aérosols issus de l’essai sur le système MOx/B4C seront ensuite présentées. 

Puis une discussion basée sur la comparaison entre le calcul thermodynamique et les analyses 

MEB-EDS permettra d’interpréter les résultats. Finalement, une comparaison par le calcul 

permettra d’évaluer l’impact du fer dans le système MOx/Fe/B4C.  

Un seul essai a pu être effectué. La reproductibilité des résultats ne peut donc pas être garantie. 

Des essais supplémentaires pourraient être effectués. Des perspectives d’amélioration du 

protocole expérimental seront également présentées en fin de chapitre. 

5.1 DISPOSITIF RADES 

Le dispositif RADES permet de collecter des aérosols issus de matériaux radioactifs. Un 

échantillon est chauffé par laser sous atmosphère contrôlée (pression et atmosphère plus ou 

moins réductrice ou oxydante). Le dispositif est constitué de trois composants principaux: le 

laser Nd:YAG, l’enceinte de confinement et le collecteur d’aérosols. Le dispositif est unique et 

sa manipulation requiert l’expertise développée à JRC Karlsruhe. Les réglages préalables de 

l’essai ont été effectués par Jean-Yves Colle. 

5.1.1 Le laser Nd:YAG et l’enceinte de confinement 

La Figure 5-1 présente une visualisation des parties « laser » et « enceinte de confinement » du 

dispositif RADES.  
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Figure 5-1 Schéma du dispositif RADES. a – Fenêtre optique du laser au-dessus de la boite à gants. 

b – Porte-échantillon à travers la fenêtre latérale de l’enceinte de confinement. c – Schéma 

simplifié du dispositif (figure extraite de Di Lemma et al. [159]). d – Enceinte de confinement 

ouverte avec aperçu du dispositif de collecte d’aérosols (MOUDI impactor). 

L’enceinte de confinement est placée à l’intérieur d’une boite à gants. Il s’agit d’une cuve 

métallique sphérique d’un diamètre de 30 cm fixée par le bas via un anneau de 25cm de 

diamètre. L’échantillon est disposé au centre de l’enceinte sur un porte-échantillon relié au 

dispositif de collecte d’aérosols placé dans la partie inférieure de l’enceinte de confinement. 

L’enceinte de confinement est équipée de plusieurs fenêtres en quartz de 6.3 cm de diamètre.30 

Elle peut être remplie avec un gaz Ar, N2 ou air selon les besoins. 

Un laser TRUMPF Nd:YAG 1064.5 nm à émission continue est utilisé pour chauffer l’échantillon. 

Il est situé dans une pièce spécifique et est relié par fibre optique au dispositif RADES. Le laser 

est focalisé de sorte à chauffer l’échantillon sur une surface d’environ 3 mm de diamètre. La 

durée du tir peut être calibrée sur des temps de 1 ms à plusieurs secondes en utilisant une 

gamme de puissance de 40 à 4500 W [159]. Les caractéristiques du tir (rampes de puissance, 

durée, etc.) sont pilotées par un logiciel de contrôle-commande. La température à la surface 

de l’échantillon est mesurée par un pyromètre conçu spécifiquement pour cette installation. Le 

pyromètre mesure la radiance à 658.56 nm grâce à une photodiode silicium. Des informations 

plus détaillées sur le dispositif sont décrites dans les travaux de Di Lemma et al. [159].  

5.1.2 Le collecteur d’aérosols – MOUDI  

La Figure 5-2 présente une schématisation du trajet des aérosols depuis l’échantillon vers le 

système MOUDI. Le système de collecte d’aérosols est un système MOUDI (Micro-Orifice 

Uniform Deposition Impactors, MSP Corporation, modèle 110NR) permettant de trier les 

aérosols en fonction de leur diamètre aérodynamique. 31  Il est localisé en dessous de 

l’échantillon et dans l’enceinte de confinement.  

 

30 Une fenêtre similaire est placée sur la boite à gants. 

31 Le diamètre aérodynamique est défini comme le diamètre d'une sphère de densité unitaire ayant la même vitesse de décantation 

que la particule dans un fluide au repos.  
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Avant le tir laser, l’échantillon est placé sur un porte-échantillon au centre de l’enceinte de 

confinement et au-dessus du système MOUDI. Un gaz (Ar dans notre cas) circule depuis 

l’enceinte de confinement et à travers le système MOUDI grâce à une pompe située en partie 

basse du dispositif. Lors du tir laser, des aérosols sont formés et le flux de gaz permet 

d’entraîner les aérosols vers le bas à travers le système MOUDI.  

 

Figure 5-2 Schéma du principe de fonctionnement du système MOUDI dans le dispositif RADES. 

Image extraite des travaux de Maris et al. [161].  

La Figure 5-3 présente une description du dispositif MOUDI. Le système est constitué d’une 

série d’impacteurs permettant de collecter les aérosols transportés par le flux de gaz. Le 

système est construit de sorte que le flux de gaz chargé en aérosols soit perpendiculaire aux 

impacteurs. Au niveau d’un impacteur, alors que le flux de gaz contourne l’impacteur, les 

aérosols transportés par le gaz et dont l’inertie est trop importante (typiquement les gros 

aérosols) se fixent sur l’impacteur. En revanche, les petits aérosols dont l’inertie est plus faible 

suivent le flux de gaz et sont dirigés vers l’impacteur suivant. Des orifices permettent aux 

aérosols de circuler entre les impacteurs. Entre chaque impacteur la taille et le nombre d’orifices 

sont réduits, ce qui a pour effet d’accélérer le gaz et donc d’augmenter l’inertie des aérosols 

encore entraînés par le gaz. Les aérosols stoppés à chaque impacteur ont un diamètre 

aérodynamique de plus en plus petit à mesure qu’ils traversent le système.  

Les impacteurs sur lesquels se fixent les aérosols lors de l’essai sont de fines plaques en 

aluminium. Un impacteur individuel et sa structure de maintien sont appelés « étage ». Neuf 

étages sont disposés de sorte que les aérosols avec les plus grands diamètres aérodynamiques 

soient collectés par le premier étage et les plus petits par le dernier. Chaque étage est 

démontable pour que les aérosols recueillis puissent être analysés.  
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Figure 5-3 a – Photo de 4 étages du système MOUDI. La partie supérieure est une feuille 

d’aluminium servant d’impacteur. Le cercle rouge est un anneau de serrage. b – Schéma du 

système (coupe selon le diamètre). Image adaptée de Kwon et al. [162].  

Le tri des aérosols selon leur diamètre aérodynamique repose donc sur la circulation d’un gaz 

au sein de l’appareil et de l’inertie des aérosols se déplaçant avec le gaz. Cette inertie dépend 

de plusieurs paramètres dont notamment la densité des aérosols, leur diamètre et la vitesse 

d’écoulement du gaz [163]. Après le dernier étage, un filtre en papier permet de collecter les 

aérosols ne s’étant pas fixés sur un impacteur et de protéger la pompe. 

5.1.3 Conditions expérimentales 

L’échantillon MOx/B4C est une pastille de 4 mm de hauteur et de 4.8 mm de diamètre. La 

pastille a été fabriquée à partir d’un mélange de poudres : 184 mg de MOx et 38 mg de B4C. 

Pour cela, un mélange de poudres de MOx de ratio Pu/(U+Pu)= 0.307 ± 0.003 et de B4.02C a 

été finement broyé au mortier32 avant d’être mélangé et pressé pour obtenir une pastille. Le 

ratio molaire MOx/B4C est de 1.01. La pastille n’a pas été frittée pour éviter toute interaction 

chimique avant l’essai.  

La pastille a ensuite été chauffée par un tir laser de 2500 W pendant 40 ms sous 1 atm d’argon 

de qualité 5.0 (H2O < 3 ppm, O2 < 2 ppm). La Figure 5-4 montre le profil de la puissance du 

laser et de la température mesurée à la surface de l’échantillon en fonction du temps pendant 

le tir. La température atteint son maximum (environ 3300 K) quelques millisecondes après le 

début du tir, puis oscille autour de 3100 K pendant 40 ms.33 À l’arrêt du tir (t=45 ms sur la 

figure), la température de l’échantillon chute brutalement d’environ 1000 K avant de débuter 

un refroidissement plus lent.  

 

32 Sans granulométrie 

33 Dans notre cas la mesure de température n’est qu’indicative, car les émissivités des produits de réactions sont inconnues. 
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Figure 5-4 Puissance du laser et températures mesurées par pyrométrie sur l’échantillon en 

fonction du temps pendant l’essai RADES  

La pastille fondue et les neuf plaques contenant les aérosols sont ensuite récupérées. Les 

échantillons ont été observés avec un MEB Philips XL 40. Le détecteur BSE du MEB étant hors 

service, seules des images en « électron secondaire » (SE) ont été obtenues. Les analyses EDS 

ont été effectuées par le laboratoire de microanalyse de JRC Karlsruhe avec un détecteur de 

marque EDAX. Les éléments légers n’étant pas quantifiables par EDS, seule la teneur Pu/(U+Pu) 

est déterminée. La mesure de la composition des aérosols est délicate puisque les échantillons 

sont très petits et sphériques. De plus il est connu que l’analyse des actinides émetteurs alpha 

peut induire des artefacts de mesure sur les raies L [164]. La quantification est donc effectuée 

sur les raies M pour l’U et le Pu.  

5.2 RESULTATS 

5.2.1 Observation de la pastille fondue  

La Figure 5-5 montre l’état de la pastille MOx/B4C après le tir laser. L’aspect de l’échantillon 

montre qu’il y a eu une réaction pendant le tir. La surface s’est creusée au centre pendant la 

fusion du mélange. L’aspect irrégulier de la surface de l’échantillon pourrait être dû à un très 

fort dégagement gazeux le pendant le tir. 

La tenue mécanique de l’échantillon étant très mauvaise après l’essai, celui-ci s’est brisé en 

plusieurs fragments lors de son transport vers le MEB. La Figure 5-5b présente une image MEB-

SE de l’état de l’échantillon tel qu’il a été introduit dans le MEB. Malheureusement, les 

fragments ne correspondent pas à la zone fondue, qui n’a donc pas pu être observée, ni 

analysée.  
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Figure 5-5 a – Photo de l’échantillon sur le porte échantillon après essai (diamètre de 

l’échantillon : 4.8 mm) b – Image MEB-SE d’un fragment d’échantillon introduit dans le MEB. 

5.2.2 Observation des aérosols par MEB 

La Figure 5-6 montre une image MEB-SE à faible grossissement (diamètre de la plaque : environ 

1 cm) des impacteurs de chaque étage du système MOUDI.  

 

Figure 5-6 Image MEB-SE à faible grandissement des impacteurs des différents étages du système 

MOUDI 
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Comme prévu, l’étage 0 contient les aérosols les plus gros alors que l’étage 8 contient les 

aérosols les plus petits. Sur l’ensemble de l’essai, le diamètre moyen des aérosols est de l’ordre 

du µm. Par conséquent aucun aérosol n’est visible à l’échelle de la Figure 5-6. Les taches claires 

visibles sur les impacteurs des images MEB-SE sont des agrégats d’aérosols. La figure montre 

que plus les aérosols sont petits, plus ils ont tendance à s’agglomérer. Afin de visualiser l’aspect 

des aérosols, la Figure 5-7 présente des images MEB-SE des exemples d’aérosols fixés sur 

chaque étage du système MOUDI.  

 

Figure 5-7 Images MEB-SE des aérosols récoltés sur les différents étages du système MOUDI 

Les plus gros aérosols de l’ordre de 10 µm ont été récupérés sur l’étage 0. Les aérosols des 

étages 0 à 2 ne s’agglomèrent pas entre eux. Ils ont une surface et une forme irrégulières. Les 

aérosols s’homogénéisent et s’agglomèrent à partir de l’étage 3. Les aérosols des étages 7 et 

8 forment des agglomérats dans lesquels il est difficile d’identifier les aérosols individuellement. 

Dans ce travail, bien que certains aérosols ne soient pas parfaitement sphériques, aucun 

aérosol ne présente de bordure saillante évoquant un fragment de solide. De même, aucune 

coalescence entre aérosols n’a été observée dans cet essai. 

Certains aérosols présents sur les étages 0 et 1 présentent des microstructures suggérant la 

présence de plusieurs phases. La Figure 5-8 présente les images MEB-SE de 5 de ces aérosols.  
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Figure 5-8 Image MEB-SE d’aérosols présentant des microstructures montrant la présence de 

plusieurs phases. Les aérosols sont issus des étages 0 et 1 du système MOUDI. 

La Figure 5-8a montre un aérosol sphérique dans lequel on peut distinguer nettement au 

moins deux phases différentes à partir du contraste chimique.34 Une microstructure similaire 

est observée sur les aérosols de la Figure 5-8b et de la Figure 5-8c, qui ne sont pas parfaitement 

sphériques. La Figure 5-8d montre la présence de deux aérosols dont l’un n’est pas sphérique 

et présente un aspect qui évoque une cristallisation. Le deuxième aérosol, plus petit, est 

sphérique et montrerait aussi la présence de plusieurs phases. Ainsi les aérosols de large 

diamètre présentent plusieurs phases dont certaines seraient cristallines. Une autre phase 

(phase sombre sur la Figure 5-8a) serait potentiellement vitreuse. 

5.2.3 Distribution en taille des aérosols 

Le décompte et la mesure des diamètres des aérosols des étages 0 à 3 (inclus) ont été effectués 

automatiquement avec le logiciel imageJ. L’agglomération des aérosols à partir de l’étage 4 ne 

permet pas au logiciel de dissocier les aérosols entre eux. Par conséquent, pour les étages 4, 5 

et 6, le décompte et la mesure du diamètre des aérosols ont été réalisés manuellement sur des 

zones plus restreintes. Les aérosols des étages 7 et 8 n’ont pas pu être analysés à cause de leur 

trop petite taille. 

La Figure 5-9 montre le diamètre moyen et le nombre des aérosols en fonction de l’étage où 

ils ont été prélevés pour les étages 0 à 6 (inclus). 

 

34 Bien que l’image soit issue d’une mesure en électron secondaire, la composition chimique peut impacter le contraste de l’image. 
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Figure 5-9 Diamètre moyen des aérosols en fonction de l’étage de fixation dans le système 

MOUDI. La barre noire correspond à l’écart type des mesures et le chiffre correspond au nombre 

d’aérosols mesurés. 

La figure montre la diminution du diamètre des aérosols en fonction du numéro de l’étage. 

Ceci confirme le bon déroulement de l’expérience. Les tailles mesurées dans ce travail sont du 

même ordre de grandeur que les diamètres des aérosols reportés par Colle et al. [160] dans 

leurs travaux sur le MOx.  

5.2.4 Composition chimique des aérosols 

Au total, 181 analyses MEB-EDS ont été effectuées sur les aérosols des différents étages et sur 

le fragment de pastille. La Figure 5-10 montre la distribution du ratio Pu/(U+Pu) en fonction 

de l’étage dans le système MOUDI. Des mesures EDS ont été réalisées sur le résidu de pastille 

sans pouvoir certifier si la zone analysée est représentative d’une zone où la réaction a eu lieu 

ou non lors de l’essai.  
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Figure 5-10 Distribution des ratios Pu/(U+Pu) (%at) des aérosols en fonction de leur étage de 

fixation dans le système MOUDI. Pour chaque distribution : La barre centrale est la médiane des 

mesures. 75% des mesures sont dans le rectangle coloré. 95% des mesures sont entre les barres 

extérieures. Les losanges sont des points limites n’appartenant pas à la plage de 95% des mesures. 

Au minium 12 analyses sont effectuées par étage. La ligne rouge représente le ratio Pu/(U+Pu) 

du MOx initial. 

Pour tous les aérosols, la figure montre un ratio Pu/(U+Pu) médian plus élevé que la teneur en 

Pu initiale du MOx (ligne en pointillé rouge). En moyenne, le ratio Pu/(U+Pu) des aérosols (tous 

étages confondus) est de 0.40 avec un écart type de 0.07. Aucune corrélation entre la taille des 

aérosols et la teneur en Pu ne peut donc être déduite de ces analyses. Cet enrichissement en 

Pu diffère des travaux de Colle et al. [160] sur le MOx sous air dans lesquels les auteurs ont 

observé un enrichissement en U dans les aérosols. Les analyses réalisées sur la pastille montrent 

un ratio médian de 0.31 similaire à celui du MOx initial 0.307.  

5.3 DISCUSSION  

5.3.1 Formation des aérosols 

Plusieurs hypothèses doivent être posées pour interpréter les observations expérimentales. Ces 

hypothèses seront discutées à l’aide de calculs thermodynamiques. Le point de départ sera le 

calcul thermodynamique avec la composition initiale de l’échantillon à 3000 K et 1 bar 

représentant l’état du système lors de l’essai dans l’hypothèse qu’un équilibre soit atteint. Les 

calculs aident à proposer une interprétation relativement robuste des résultats expérimentaux. 

La pertinence de l’hypothèse d’un équilibre thermodynamique sera discutée par la suite. 
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5.3.1.1 Équilibre à 3000 K et 1 bar  

Le calcul a été effectué avec la composition initiale de l’échantillon à 3000 K et 1 bar (184 mg 

de MOx et 38 mg de B4C). Le Tableau 5-1 présente les résultats du calcul. 

Phase à l’équilibre Gaz – 41.80 %mol Liquide – 58.20 %mol 

Espèces 

CO – 64.5 %at 

BO – 17.8 %at 

B2O2 – 16.3 %at 

B2O3 – 0.5 %at 

PuO – 0.3 %at 

UO – 0.3 %at 

UO2 – 0.2 %at 

/ 

Éléments Composition %at Composition %at 

B 22.03 70.55 

C 27.54 1.75 

U 0.20 14.67 

Pu 0.13 6.33 

O 50.10 6.69 

Tableau 5-1 Calcul thermodynamique à 3000K et 1 bar pour la composition de départ MOx-B4C 

(184 mg de MOx et 38 mg de B4C) 

À 3000K, le système est constitué d’une phase liquide en équilibre avec un gaz, essentiellement 

composé de CO, BO et de B2O2. Ce gaz contient très peu d’U et de Pu. Son ratio Pu/(U+Pu) est 

de 0.39. La phase liquide est riche en B, U, Pu et O et contient peu de C. Son ratio Pu/(U+Pu) 

est de 0.30. Les éléments U et Pu issus du combustible sont principalement localisés dans la 

phase liquide.  

La forte teneur en CO(g) du calcul à 3000 K à 1 bar est cohérente avec la réduction de l’oxyde 

(U,Pu)O2 par une réaction de carbo-réduction. La forte teneur en B dans le gaz, suggère que 

celui-ci participe aussi à la réduction du MOx par la formation des composés BO et B2O2., 

majoritairement. 

Il est pertinent de supposer que les aérosols collectés dans l’expérience puissent provenir de 

phases gazeuses ou liquides de compositions proches de celles calculées à l’équilibre à 3000 K 

et 1 bar. Selon Harper et al. [165] et Di Lemma et al. [159] la solidification de gouttelettes 

liquides pourrait amener à la formation de gros aérosols alors que la condensation rapide d’une 

vapeur sursaturée formerait des agglomérats d’aérosols de petite taille. En tenant compte de 

ces résultats, trois hypothèses peuvent être proposées pour expliquer l’origine des aérosols 

dans notre essai : 

1- Certains aérosols se formeraient à partir de la solidification à l’équilibre ou hors 

équilibre de gouttelettes de phase liquide éjectées lors du tir (hypothèse d’Harper et al. 

[165] et de Di Lemma et al. [159]). Les autres seraient issus de la condensation du gaz 

tel que proposé par les hypothèses 2 ou 3 ; 

2- Tous les aérosols sont issus de la condensation de la phase gazeuse à l’équilibre 

thermodynamique ; 

3- Tous les aérosols sont issus de la condensation hors équilibre de la phase gazeuse ; 
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L’espèce CO(g) étant non condensable, il ne peut pas participer à la formation d’aérosols. Les 

aérosols issus de la phase gazeuse sont nécessairement formés à partir des espèces 

condensables. 

5.3.1.2 Hypothèse 1 : Solidification à partir d’une phase liquide  

Les aérosols récoltés sur les premiers étages pourraient être issus de la solidification de 

gouttelettes de liquide éjectées lors de l’essai. Ces gouttelettes seraient a priori d’une 

composition proche du liquide à l’équilibre à 3000 K et 1 bar. Un calcul de chemin de 

solidification de la phase liquide à l’équilibre à 3000 K (Figure 5-11) permet de proposer une 

identification des phases présentes dans les aérosols les plus gros.  

 

Figure 5-11 Chemin de solidification de la phase liquide à l’équilibre à 3000 K et 1 bar. (Tableau 

5-1) 

Le calcul montre la solidification d’une faible fraction d’(U,Pu)O2-x à 2690 K. À plus basse 

température, 2620 K, une fraction très élevée de borure (U,Pu)B4 solidifie. Le calcul prédit aussi 

la formation d’une faible fraction molaire de gaz CO(g) à 2500 K lors du refroidissement. La 

température de solidus est calculée à environ 2300 K avec la formation d’environ 2 %at de 

UB2C et de C. Les transitions de phase à plus basse température à l’état solide ne sont pas 

considérées. 

On peut donc considérer qu’une fois la solidification terminée à environ 2300 K, les phases 

majoritaires seraient (U,Pu)B4 à environ 87 %at et (U,Pu)O2-x à 11% at. 

À partir de ces calculs, une tentative d’identification des phases dans les aérosols (Figure 5-8) 

peut être proposée. On observe dans la Figure 5-8a une phase claire (a priori de numéro 

atomique moyen élevé) qui solidifie au sein d’une phase sombre (numéro atomique moyen 

plus faible). La phase claire pourrait être (U,Pu)O2-x (masse atomique moyenne de 90 g.mol-1) 

et la phase sombre pourrait correspondre au borure (U,Pu)B4 (masse atomique moyenne 56 

g.mol-1). Ces suppositions pourraient être vérifiées par des mesures par EPMA.  
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Cependant le ratio Pu/(U+Pu) calculé pour la phase liquide est de 0.30. Cette valeur est proche 

de la teneur initiale 0.307, ce qui est en désaccord avec les résultats expérimentaux montrant 

un enrichissement en Pu pour tous les aérosols (Pu/(U+Pu) = 0.39), y compris ceux observés 

dans les étages 0, 1 et 2 potentiellement issus de la solidification de gouttelettes. Cette 

hypothèse de solidification depuis la phase liquide supposerait une corrélation entre la taille 

des aérosols et leur teneur en Pu qui n’est pas observée expérimentalement. Par conséquent, 

cette hypothèse semble peu réaliste. 

5.3.1.3 Hypothèse 2 : Condensation à partir de la phase gazeuse à l’équilibre 

Cette hypothèse consiste à supposer que tous les aérosols sont issus de la condensation de la 

phase gazeuse produite lors de l’essai. Le chemin de solidification suivrait l’équilibre 

thermodynamique lors du refroidissement. La Figure 5-12 présente le chemin de 

condensation/solidification de la phase gazeuse calculé à l’équilibre à 3000 K et 1 Bar dans le 

Tableau 5-1 sans CO(g), non condensable.  

 

Figure 5-12 Chemin de solidification de la phase gazeuse à l’équilibre à 3000 K et 1 Bar (Tableau 

5-1). La composition du gaz correspond à la composition du gaz à l’équilibre à 3000 K et 1 bar 

dans laquelle le CO(g) non condensable n’a pas été pris en compte. 

Le calcul montre que le gaz se condenserait en phase liquide à 2250 K. Ce liquide se solidifierait 

ensuite selon une phase (U,Pu)B12 à partir de 1780 K, PuB66 à 1440 K, puis B2O3 à 760 K. Le 

système final serait constitué de 83 %mol de B2O3, de 9 %mol de PuB66 et de 8 %mol de 

(U,Pu)B12. Tout le Pu et l’U seraient sous la forme de borures. Le ratio Pu/(U+Pu) de la phase 

gazeuse serait conservé à 0.39. 

Selon cette hypothèse, les aérosols contiendraient donc les phases B2O3, (U,Pu)B12 et PuB66 

après solidification.  
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Cette hypothèse est cohérente avec la teneur en Pu constante de tous les aérosols en moyenne. 

Elle expliquerait également la présence de plusieurs phases dans les aérosols. Toutefois elle 

repose sur l’hypothèse d’une solidification à l’équilibre, ce qui est incertain. 

5.3.1.4 Hypothèse 3 : Condensation à partir de la phase gazeuse hors équilibre 

Cette dernière hypothèse considère que la phase gazeuse suivrait un chemin de solidification 

hors équilibre par trempe. Ainsi les aérosols seraient issus d’une condensation directe des 

espèces gazeuses sans interaction entre elles. En moyenne, le ratio Pu/(U+Pu) du gaz serait 

conservé à 0.39. 

Les espèces gazeuses majoritaires et condensables à l’équilibre à 3000 K sont le BO, B2O2, B2O3, 

PuO, UO et UO2. Les espèces BO, B2O2, PuO et UO n’existent pas à l’état liquide ou solide. 

Théoriquement elles formeraient les composés B, B2O3, Pu, U, Pu2O3 et UO2 lors de leur 

refroidissement depuis l’état gazeux. Ces composés se formeraient alors dans les aérosols.  

Dans les conditions de l’expérience, on pourrait considérer que les concentrations en O2 et H2O 

résiduelles dans l’argon seraient suffisantes pour oxyder le Pu, l’U et le Pu2O3 en PuO2 et UO2. 

En effet, une mesure par sonde à oxygène du gaz dans une autre installation montre que la 

pO2 est d’environ de 1x10-6 bar. Dans ces conditions, le calcul à pO2=1x10-6 bar montre que le 

Pu2O3, le Pu et l’U devraient s’oxyder en PuO2 et UO2 sur toute la plage de température de 

l’expérience. La Figure 5-13 montre le ratio O/M des phases à l’équilibre en fonction de la 

température dans les systèmes U – O (a) et Pu – O (b) lorsque la pression partielle en O2 est 

fixée à pO2=1x10-6
 bar. Ces calculs montrent que les aérosols collectés dans l’expérience 

pourraient être constitués uniquement d’oxydes.  

 

Figure 5-13 Ratio O/M des oxydes à l’équilibre avec la phase gazeuse à pO2=1x10-6 bar et en 

fonction de la température. Les calculs considèrent une oxydation à partir d’uranium métal (a) et 

de plutonium métal (b). 

Cette hypothèse est vraisemblable mais n’est toutefois pas vérifiable sans la quantification 

précise de la composition des phases dans les aérosols. Elle permettrait d’expliquer 

l’enrichissement en Pu dans tous les aérosols. La microstructure des aérosols pourrait 

s’expliquer par la solidification de phase primaire d’oxyde PuO2-x et/ou UO2-x à haute 

température (phase claire) puis de B2O3 (phase majoritaire sombre) qui se formerait à plus 
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basse température. De plus la matrice sombre sur les micrographies des aérosols a l’aspect 

d’une phase vitreuse ce qui serait tout à fait cohérent avec la présence de B2O3. 

La composition des aérosols serait fortement dépendante de la variation locale de composition 

du gaz. Cela permettrait d’expliquer la forte variabilité observée dans le ratio Pu/(U+Pu) des 

aérosols (en moyenne Pu/(U+Pu) = 0.40 avec un écart type de 0.07). 

5.3.1.5 Conclusion  

Trois hypothèses ont été proposées pour expliquer la formation des aérosols :  

• L’hypothèse 1 propose que les aérosols retrouvés dans les étages 0, 1 et 2 soient issus 

de la solidification de gouttelettes de liquide qui se solidifieraient en deux phases 

(U,Pu)O2-x et (U,Pu)B4. Cette hypothèse ne permet pas d’expliquer l’enrichissement en 

Pu dans les aérosols de large diamètre collecté sur les premiers étages du système 

MOUDI. Elle impliquerait que toutes les phases constituant les aérosols soient 

cristallines.  

• L’hypothèse 2 suppose que tous les aérosols sont issus de la condensation à l’équilibre 

de la phase gazeuse. Elles s’accordent avec les mesures de ratio Pu/(U+Pu) sur tous les 

aérosols. Les aérosols seraient alors composés de B2O3, (U,Pu)B12 et PuB66. Cette 

hypothèse suppose un équilibre thermodynamique à toute température lors du 

refroidissement de la phase gazeuse, ce qui est vraisemblable en pour des températures 

élevées (>1500 K) [166]. 

• L’hypothèse 3 considère la condensation hors équilibre de la phase gazeuse. Elle 

s’accorde avec la mesure homogène du ratio Pu/(U+Pu) dans les aérosols. En 

considérant la pO2 d’environ 10-6 bar dans l’Ar, et en supposant la condensation de 

chaque espèce gazeuse séparément, elle suppose que les aérosols soient composés 

majoritairement d’oxydes UO2 et PuO2 dans une matrice de B2O3.  

Les hypothèses 2 et 3 sont les plus crédibles puisque qu’elles expliquent l’enrichissement en 

Pu de tous les aérosols en moyenne. Dans les deux cas, les aérosols seraient constitués 

majoritairement d’oxyde de bore. Ils contiendraient de l’uranium et du plutonium, soit sous 

forme de borures, soit sous forme d’oxyde. Il est aussi envisageable que les deux hypothèses 

de formation coexistent : l’hypothèse 2 pourrait expliquer la formation des phases dans les 

aérosols à haute température tandis que l’hypothèse 3 serait en accord avec la condensation 

hors équilibre à plus basse température.  

Une analyse de la structure et de la composition des phases permettrait de préciser le 

processus de formation des aérosols. La quantification du bore, particulièrement délicate, serait 

nécessaire et réalisable par une analyse EELS (MET) ou EPMA par exemple. L’analyse de la zone 

fondue de la pastille permettrait également de consolider notre interprétation. 

Le calcul d’équilibre à 3000 K et 1 bar montre que le B4C aurait réduit le MOx et formé une 

phase gazeuse contenant majoritairement du CO(g) et des oxydes de bore B2O2 et BO. Les 

espèces gazeuses condensables formeraient les aérosols avec une teneur moyenne Pu/(U+Pu) 

≈ 0.4.  

5.3.2 Réaction MOx/B4C  

5.3.2.1 Etat d’avancement de la réaction 

L’état d’avancement de la réaction après le tir n’est pas connu. Les hypothèses effectuées 

précédemment se basent sur l’hypothèse que tout le MOx et le B4C aient totalement réagi et 
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que le système soit à l’équilibre à 3000 K.  

Il est possible d’approximer l’état d’avancement de la réaction par un calcul thermodynamique 

où l’on fait varier la quantité de l’un des réactifs. La Figure 5-14 présente les résultats de calcul 

thermodynamique où une quantité croissante de B4C est introduite dans le système MOx – B4C. 

Afin de pouvoir comparer les résultats de calcul avec l’expérience, la figure présente le ratio 

Pu/(U+Pu) dans le gaz calculé à l’équilibre à 3000 K et 1 bar en fonction du ratio molaire 

B4C/MOx du système. La ligne pointillée horizontale représente le ratio Pu/(U+Pu) mesuré dans 

les aérosols. 

 

Figure 5-14 Ratio atomique Pu/(U+Pu) dans la phase gazeuse en fonction de la masse de B4C 

introduite dans le système. La couleur de la courbe indique quelles phases sont à l’équilibre 

avec la phase gazeuse. Les pointillés horizontaux correspondent à la mesure du ratio Pu/(U+Pu) 

moyenne dans les aérosols, la zone grise correspond à l’écart type des mesures. Les lignes en 

pointillés verticales correspondent à l’intersection entre la courbe et les mesures 

expérimentales. Les calculs sont effectués à 1 bar et 3000 K.  

Si l’on compare les résultats du calcul à la moyenne des ratios Pu/(U+Pu) mesurée dans les 

aérosols, on constate que le ratio mesuré correspond à deux ratios B4C/MOx selon le calcul : ≈ 

0.06 et ≈ 1. Ainsi, d’après le calcul, le ratio mesuré serait en accord avec soit une réaction 

B4C/MOx très peu avancée, soit correspondant au ratio molaire B4C/MOx = 1 de notre 

échantillon. Le bon accord entre la composition de l’échantillon, le ratio Pu/(U+Pu) mesuré 

dans les aérosols et les résultats de calcul thermodynamique suggère que l’échantillon ait réagi 

en proportion similaire à sa composition. La description de la réaction serait donc bien 

approchée par le calcul à l’équilibre thermodynamique à 3000 K et 1 bar. 

Le calcul montre que pour un système ne contenant que du MOx (B4C/MOx = 0), le gaz a un 

ratio Pu/(U+Pu) très faible. Ce résultat s’accorde avec les résultats de Colle et al. [160] où les 

aérosols ont une teneur en plutonium inférieure à la teneur initiale du MOx. Colle et al. [160] 
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expliquent ces résultats par la volatilité des espèces riches en uranium (UO3, UO2) qui est plus 

élevée que celle des espèces riches en plutonium (PuO2) lorsque le MOx est chauffé dans des 

conditions oxydantes. Le calcul montre que le ratio Pu/(U+Pu) dans le gaz augmente avec la 

réduction imposée par l’introduction de B4C dans le système. 

D’après les calculs, la teneur Pu/(U+Pu) est fortement corrélée à la nature des phases 

condensées en équilibre avec le gaz. Sur l’intervalle considéré, la phase liquide oxyde est 

principalement constituée des éléments combustibles U, Pu et O, alors que la phase liquide 

métallique est majoritairement constituée de B.  

La figure montre que la teneur Pu/(U+Pu) atteint un maximum local à B4C/MOx = 0.4 à partir 

duquel une phase liquide métallique en équilibre avec une phase liquide oxyde. À la disparition 

du liquide oxyde pour B4C/MOx = 1, la teneur Pu/(U+Pu) dans le gaz augmente. Le ratio 

Pu/(U+Pu) du gaz serait corrélé à l’état de la phase liquide à l’équilibre avec ce gaz. Ainsi, avant 

B4C/MOx = 0.4, le ratio Pu/U+Pu dans le gaz dépendrait exclusivement de la vaporisation du 

liquide oxyde. Entre B4C/MOx = 0.4 et B4C/MOx = 1, il dépendrait des fractions molaires des 

phases liquides à l’équilibre. Puis à B4C/MOx = 1, il serait exclusivement lié à la vaporisation du 

liquide métallique. 

Entre B4C/MOx = 0 et B4C/MOx = 0.4 le rapport O/M des phases oxydes diminuerait avec l’ajout 

de B4C ce qui tendrait à favoriser la vaporisation de Pu. La limite de phase du liquide (U,Pu) 

serait atteinte à B4C/MOx = 0.4. Entre B4C/MOx = 0.4 et B4C/MOx = 1, la réaction de réduction 

du système conduirait à la formation d’une lacune de miscibilité à l‘état liquide et à la 

dissolution de Pu et U dans le liquide métallique. Une partie de l’oxygène serait dissout dans 

le liquide métallique. Au-delà du ratio B4C/MOx = 1, le liquide oxyde ne serait plus stable, 

l’ajout de B4C consommerait l’oxygène dissout dans le liquide métallique en formant du gaz 

CO. Ceci tendrait à favoriser la vaporisation du Pu dissout par rapport à l’U dissout (à l’état 

métallique le Pu est plus volatil que l’U, son point d’ébullition est plus faible35). 

L’enrichissement en Pu dans le gaz dépendrait donc de l’état d’oxydation des phases 

condensées à l’équilibre avec le gaz. De manière générale, plus les phases condensées seraient 

réduites, plus la pression partielle des espèces contenant du plutonium serait grande par 

rapport à celle des espèces contenant de l’uranium. Gotcu-Freis et al. [135] ont montré cette 

tendance pour différents MOx solides par des essais de SMHT et des calculs de pression de 

vapeur en fonction du ratio O/M de différents MOx. Le calcul thermodynamique semble 

montrer cette même tendance pour le système MOx – B4C.  

Le calcul du ratio (Pu/U+Pu) à 3000 K et 1 bar étant cohérent avec les mesures, il conforte 

l’hypothèse que les aérosols sont issus de la condensation de la phase gazeuse (ratio 

(Pu/U+Pu)=0.4). Il donne une approximation pertinente de l’état du système à haute 

température. Cela suggère que le B4C aurait réagi avec le MOx dans des proportions proches 

de celles de l’échantillon selon une réaction de carbo-réduction malgré la durée très courte de 

l’essai.  

En cas d’accident, on s’attend à ce que le Fe participe au système (représentant l’acier qui est 

utilisé comme matériau de gainage pour le B4C). Les phases condensées à l’équilibre jouant un 

rôle dans la vaporisation des éléments U et Pu, il est intéressant d’évaluer l’influence du fer 

dans le phénomène. Il est pertinent d’examiner l’impact que pourrait avoir le fer sur la réaction 

 

35 4404 K pour l’uranium et 3505 K pour le plutonium 
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MOx/B4C par le calcul et dans des conditions similaires. 

5.3.2.2 Comparaison avec la réaction MOx/Fe/B4C  

On considère l’ajout de Fe en tant que simulant de l’acier dans l’échantillon. La quantité de 

MOx et de B4C est conservée selon le ratio 1/1 étudié précédemment. Un premier calcul à 

3000 K et 1 bar pour un échantillon de 184 mg de MOx, 38 mg de B4C et 276 mg de Fe est 

présenté dans le Tableau 5-2. Le ratio molaire Fe/B4C est égal à 8.25 (équivalent aux 

expériences réalisées dans le chapitre « Étude expérimentale de l’interaction entre 

combustible, acier et B4C ») 

Phase à 

l’équilibre 

Gaz – 

19.21 %mol 

Liquide métallique – 

77.13 %mol 

Liquide oxyde – 

3.65 %mol 

Espèces 

CO – 55.41 %at 

Fe – 31.82 %at 

BO – 7.64 %at 

B2O2 – 3.00 %at 

PuO – 1.02 %at 

UO2 – 0.45 %at 

UO – 0.27 %at 

B2O3 – 0.18 %at 

/ / 

Éléments Composition %at Composition %at Composition %at 

B 8.05 29.75 4.15 

C 31.63 0.10 0.04 

U 0.41 4.29 22.96 

Pu 0.63 1.65 12.05 

O 41.11 2.73 59.82 

Fe 18.16 61.50 0.10 

Tableau 5-2 Calcul thermodynamique à 3000 K et 1 bar pour la composition MOx-Fe-B4C : 184 

mg de MOx, 38 mg de B4C et 276 mg de Fe).  

Avec l’ajout de Fe, le gaz reste constitué majoritairement de CO, ce qui montre le maintien de 

la réaction de carbo-réduction en présence de Fe selon le calcul et en accord avec les résultats 

obtenus dans le chapitre « Étude expérimentale de l’interaction entre combustible, acier et 

B4C ». Plusieurs différences sont observées par rapport à l’équilibre sans le Fe (Tableau 5-1) : 

• Deux phases liquides (métallique et oxyde) sont stables. Le liquide métallique est 

constitué en majorité de Fe et de B (Pu/(U+Pu) = 0.28), le liquide oxyde contient 

majoritairement les éléments U, Pu et O (ratio Pu/(U+Pu) = 0.34) ; 

• Le gaz contient une fraction de B moins importante que dans le calcul sans le Fe ; 

• Le ratio Pu/(U+Pu) du gaz est plus élevé (Pu/(U+Pu) = 0.61) par rapport au calcul sans 

le Fe (où Pu/(U+Pu) = 0.4) ; 

La présence de Fe semble favoriser la vaporisation de sous la forme PuO et diminuer la 

vaporisation des oxydes de B. La formation d’une quantité importante liquide métallique 

stabiliserait le B. Le B s’oxyderait moins facilement lorsqu’il est dissout dans le Fe, ce qui 

impacterait son comportement à la vaporisation en tant qu’oxyde volatile. 

Puisque la solubilité du B dans le Fe impact l’état du système, il est pertinent de s’intéresser à 



Interaction MOx/B4C en cinétique rapide : Essai RADES

 

 

 

170 

l’avancement de la réaction par ajout progressif de Fe dans un mélange B4C/MOx ≈ 1. Un calcul 

permet d’évaluer l’influence de l’ajout de Fe dans la réaction de réduction entre le MOx et le 

B4C. Le calcul présenté en Figure 5-15 montre l’influence du Fe sur la composition de la phase 

gazeuse.  

 

Figure 5-15 Calcul à 3000 K et 1 bar avec mMOx=184 mg et mB4C=38 mg. a – Ratio Pu/(U+Pu) de 

la phase gazeuse en fonction de la masse de Fe introduite dans le système. b – Fraction atomique 

des éléments dans la phase gazeuse en fonction de la masse de Fe introduite. Le ratio de 

Fe/B4C=8.25 est approximativement le ratio dans les essais du chapitre 3.  

La Figure 5-15a montre que la quantité de Fe introduite dans le système participe à 

l’augmentation du ratio Pu/(U+Pu) de la phase gazeuse. Un maximum à 0.7 est atteint pour un 

ratio molaire Fe/B4C≈3.6). Le ratio Pu/(U+Pu) diminue pour les quantités de Fe plus élevées. 

Jusqu’à Fe/B4C≈0.6 le Fe est stable en phase liquide oxyde. À partir d’un rapport Fe/B4C≈0.6, 

une démixtion du liquide menant à la formation d’une lacune de miscibilité entre un liquide 

métallique et un liquide oxyde se produit. 

La Figure 5-15b montre que les fractions de B et O dans le gaz diminuent en fonction de la 

quantité de Fe ajoutée dans le système. Au contraire la fraction de C augmente. La fraction 

atomique d’U croit faiblement en fonction de la quantité de Fe dans le système et reste 

inférieure à 1%at. Similairement au ratio Pu/(U+Pu) dans le gaz, la fraction molaire de Pu admet 

un maximum dans le liquide à Fe/B4C ≈ 4 (non visible avec l’échelle de la Figure 5-15b).  

D’après les calculs à l’équilibre, le Fe stabilise le B dans le liquide métallique, favorise la 

vaporisation du C par rapport au B et impacte la teneur en Pu du gaz. L’ajout de fer jusqu’au 

ratio Fe/B4C = 9 participe à l’augmentation de la teneur Pu/(U+Pu) dans le gaz par rapport à 

la réaction MOx/B4C sans fer. La présence de fer tendrait à favoriser la carbo-réduction par le 

C plutôt que par le B en stabilisant le B en phase liquide métallique. 

Une étude RADES sur un échantillon contenant du fer permettrait de montrer cette tendance 

par la mesure d’un enrichissement en Pu des aérosols par rapport à l’essai sans le Fe. La 

microstructure des aérosols serait a priori différente, car ceux-ci contiendraient une quantité 

importante de Fe.  
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5.4 CONCLUSION  

Le dispositif RADES est un dispositif unique pour l’étude expérimentale du comportement de 

matériaux radioactifs à très haute température. Ce dispositif mis à disposition par JRC Karlsruhe 

s’est montré pertinent pour l’étude des interactions MOx – B4C. 

Dans ce travail, l’essai d’interaction en cinétique rapide d’un mélange MOx – B4C suggère 

qu’une réaction entre le MOx et le B4C s’est produite en 40 ms à environ 3000 K. Les analyses 

des échantillons après essai montrent que des aérosols formés ont une composition enrichie 

en Pu par rapport à la teneur initiale du MOx. Ce résultat est différent de l’étude de Colle et al. 

[160] sur le MOx seul et sous air. Cette différence s’expliquerait notamment par la réduction 

du MOx par le B4C en U et Pu métal. Le Pu métal étant plus volatil que l’U métal, la phase 

gazeuse s’enrichirait en Pu. Alors que dans des conditions oxydantes, l’U serait plus volatil 

notamment sous la forme d’UO3(g) que le Pu. Cette information est potentiellement importante 

pour la gestion d’un accident puisque l’introduction de B4C dans du combustible fondu 

pourrait provoquer la vaporisation préférentielle du Pu par rapport à l’U. Il serait alors très 

intéressant d’étudier l’influence des conditions réductrices sur le potentiel d’oxygène du MOx, 

sans introduction de B4C. Ce type d’étude permettrait de mieux comprendre l’effet du potentiel 

d’oxygène du combustible sur le déroulement d’un accident en réacteur RNR-Na. 

À 3000 K et 1 bar le calcul thermodynamique prédit la réduction du MOx par une réaction de 

carbo-réduction qui induirait la formation d’une phase liquide et de gaz riche en CO(g) et BO(g). 

Le bon accord entre le calcul à haute température et les résultats expérimentaux montre que 

la démarche par le calcul thermodynamique est pertinente pour évaluer la composition d’un 

système même en cinétique rapide. Le calcul ne permet pas de proposer un mécanisme de 

refroidissement des aérosols unique, mais il permet de proposer plusieurs interprétations 

pertinentes à partir du calcul à haute température. Ainsi, les aérosols recueillis par le système 

MOUDI seraient exclusivement formés à partir de la condensation des espèces gazeuses et 

pourraient être constitués majoritairement d’oxyde de bore. Le Pu et l’U présents dans les 

aérosols se condenseraient soit sous la forme de borures ou d’oxydes.  

Le calcul avec le fer montre qu’il impacterait significativement l’état du système à 3000 K et 1 

bar. Il participerait à la formation d’une phase liquide métallique qui stabiliserait le bore et la 

réduction de l’oxyde s’effectuerait préférentiellement par le carbone. Des essais RADES sur le 

système MOx – Fe – B4C sont nécessaires pour confirmer ces résultats.  

Des perspectives d’amélioration du protocole expérimental sont toutefois envisageables. Le 

frittage de la pastille permettrait de la rendre plus facile à manipuler et à analyser après l’essai. 

Cependant ce frittage pourrait induire des interactions chimiques qu’il serait nécessaire 

d’étudier en amont de l’essai pour bien connaître l’état initial de l’échantillon. Des analyses 

complémentaires en MET-EELS et avec une microsonde électronique permettraient de mesurer 

la teneur en B dans les aérosols. Le dosage précis des éléments dans les aérosols donnerait des 

informations fondamentales dans la description des interactions. La teneur moyenne des 

aérosols sur chacun des étages pourrait également être obtenue par ICP-MS [160], ce qui 

permettrait de corréler précisément la composition chimique à la taille des aérosols. Enfin, il 

est envisagé de placer un détecteur de gaz en sortie du système MOUDI pour identifier les 

espèces gazeuses non condensables produites lors de la réaction (principalement CO(g)). Ces 

essais permettraient d’identifier plus précisément le mécanisme de carbo-réduction en 

cinétique rapide.   
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6 SYNTHESE ET CONCLUSION  

Une synthèse des résultats obtenus dans ce travail sur l’étude de l’interaction chimique entre 

le combustible MOx, l’absorbant neutronique B4C et la gaine en acier dans le contexte des 

accidents graves pour le réacteur RNR-Na est proposée. Les avancées réalisées dans la 

compréhension de la réaction de carbo-réduction du combustible MOx sont présentées. Un 

bilan sur l’état d’avancement de la modélisation thermodynamique du corium pour les 

réacteurs RNR-Na est également proposé. L’intérêt de la démarche couplant des essais 

expérimentaux à des calculs thermodynamiques est montré. Finalement des perspectives sont 

proposées. 

  



Conclusion  

 

 

173 

Synthèse des travaux de recherche 

Les interactions chimiques à haute température entre les matériaux de cœur peuvent avoir des 

conséquences importantes sur les modes de dégradation et la perte de géométrie des 

composants du réacteur et sur les phénomènes de criticité pouvant intervenir lors d’un 

accident. En effet, la compréhension des mécanismes d’interaction chimiques permet de 

décrire la composition et les quantités de phases solides, liquides et gazeuses pouvant se 

former localement dans le cœur lors d’une excursion de puissance à haute température et ainsi 

de mettre en place des procédures de mitigation pour limiter les conséquences de l’accident. 

Pourtant, si cette thématique est largement étudiée pour les réacteurs à eau pressurisée, ce 

n’est pas le cas pour les réacteurs RNR-Na. L’objectif de ce travail, qui s’inscrit dans le cadre 

des études de sûreté pour les réacteurs RNR-Na, est de pallier ce manque de connaissances 

en apportant des éléments compréhension sur l’interaction chimique entre les principaux 

composants de cœur RNR-Na : le combustible MOx, l’absorbant neutronique B4C et la gaine 

en acier.  

Les travaux réalisés dans cette thèse proposent une approche innovante. D’une part, une étude 

expérimentale sur l’interaction à haute température entre le MOx, l’acier et le B4C, a été menée 

pour la première fois dans le domaine des RNR-Na. D’autre part, la modélisation 

thermodynamique du corium a été effectuée. Ce qui offre l’opportunité de disposer d’un outil 

de calcul, développé avec la méthode CALPHAD, pour prédire la thermochimie du système 

complexe que représente le corium.  Le point de départ pour les calculs est la base de données 

TAF-ID (Version V11). La Figure 6-1 présente la démarche et une synthèse des résultats acquis 

au cours de la thèse. 

Les travaux ont été réalisés autour de quatre axes principaux :  

• Une étude bibliographique pour évaluer l’état des connaissances et ainsi définir les 

besoins expérimentaux et de modélisation ; 

• Des traitements thermiques, des essais de spectrométrie de masse à haute 

température pour étudier la réaction entre le MOx, l’acier et le B4C à haute 

température ; la caractérisation des échantillons après les essais a été effectuée pour 

déterminer les phases formées lors de la réaction. Ces travaux ont permis de mettre en 

évidence des manques au niveau de la modélisation de certains systèmes ternaires ; 

• La modélisation thermodynamique des systèmes ternaires B – Cr – Fe et B – Fe – U à 

partir de nouvelles données (soit mesurées soit calculées par DFT+QHA) et l’impact de 

la prise en compte de ces modèles sur la modélisation du corium; 

• L’étude d’interaction MOx – B4C par chauffage laser pour se rapprocher des conditions 

de cinétique réelles et déterminer si la réaction de carbo-réduction a lieu dans ces 

conditions qui pourraient s’écarter a priori de l’équilibre thermodynamique. 

La comparaison des résultats expérimentaux avec les calculs de la TAF-ID a été 

systématiquement réalisée pour aider à interpréter les résultats expérimentaux et également 

tester la validité de la version 11 de la TAF-ID. 
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Figure 6-1 Schéma de synthèse des travaux réalisés au cours de la thèse.  
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Interaction MOx – acier – B4C à haute température 

Après réaction à 1923 K et 2173 K, le système MOx – acier – B4C est constitué de l’oxyde solide 

UO2 ou MOx en contact avec un liquide métallique constitué principalement de B, Fe, Cr et Ni 

avec une faible teneur en U et/ou Pu. Les essais de SMHT ont montré que la chauffe des 

systèmes MOx – Fe – B4C et PuO2 – Fe – B4C s’accompagne d’un relâchement important de 

CO(g) mais aussi de CO2(g), d’oxydes de bores gazeux (BO) et de Fe. Lors de la réaction, le C 

provenant du B4C est donc consommé par vaporisation de CO(g). Le B provenant du B4C est 

quasi intégralement dissout dans le liquide métallique. L’ensemble des résultats issus des 

traitements thermiques et de SMHT montre donc qu’une réaction de carbo-réduction du 

combustible par le mélange acier/B4C a lieu. Au niveau des mécanismes réactionnels, une fois 

le mélange acier/B4C devenu liquide, la carbo-réduction de l’oxyde s’effectuerait à partir du 

carbone dissout dans le liquide métallique. Le bon mouillage du liquide sur le combustible 

permettrait d’entretenir la réaction et la formation du gaz (principalement CO(g)) se produirait 

à l’interface entre le liquide et l’oxyde. Les deux étapes principales seraient les suivantes :  

Étape 1 – Réduction du MOx solide par le C dissout dans le liquide induisant la réduction de 

l’oxyde:  

(𝑈, 𝑃𝑢)𝑂2  +  [𝐶]𝑙  =  (𝑈, 𝑃𝑢)𝑂2−𝑥  +  𝐶𝑂𝑔 

Étape 2 – Lorsque la limite de phase avec l’U/Pu liquide est atteinte : dissolution de Pu et/ou U 

métal dans la phase liquide métallique riche en (B, Fe, Cr, Ni) :  

(𝑈, 𝑃𝑢)𝑂2−𝑥𝑚𝑎𝑥  +  [𝐶]𝑙  =  [𝑈]𝑙  + [𝑃𝑢]𝑙  +  𝐶𝑂𝑔 

L’essai RADES sur un échantillon MOx – B4C a permis de montrer que la réaction de carbo-

réduction, identifiée préalablement dans des conditions expérimentales proches de l’équilibre 

thermodynamique, se déroule aussi en cinétique rapide. En effet, cette étude expérimentale, 

menée à JRC Karlsruhe a montré qu’une carbo-réduction du MOx par le B4C se produit en 

environ 40 ms lorsque la température est supérieure à 3000 K. Ces essais ont également montré 

que les conditions réductrices imposées par la présence de B4C favoriseraient la vaporisation 

de Pu par rapport à celle de l’U en accord avec le calcul thermodynamique. 

L’influence de la présence du plutonium dans l’oxyde sur la réaction du carbo-réduction a été 

étudiée grâce à la complémentarité des analyses réalisées en collaboration avec JRC Karlsruhe 

et le CEA-LMAT (Atalante). Les différents essais expérimentaux et les calculs 

thermodynamiques montrent qu’une hausse de la teneur en Pu dans le combustible contribue 

à accroître son potentiel d’oxygène et favorise donc le relâchement d’oxygène sous forme de 

CO(g) lors de la carbo-réduction. 

La reproductibilité des résultats n’a pas pu être vérifiée dans ce travail. Une étude plus 

approfondie de l’influence de la teneur en Pu dans le combustible sur la réaction de carbo-

réduction pourrait être menée dans la continuité de cette thèse, en utilisant la même approche 

sur des échantillons avec plusieurs teneurs en Pu.  

Peu d’installations dans le monde possèdent l’infrastructure et l’expertise nécessaires à la 

manipulation de MOx et/ou de PuO2 à très haute température. Même si le nombre d’essais 

effectués dans ce travail reste limité, ces résultats obtenus sur le MOx constituent une avancée 

significative dans la compréhension des mécanismes de formation du corium lors 

d’un accident grave dans le réacteur RNR-Na.  
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Modélisation thermodynamique du corium 

Les prédictions par le calcul thermodynamique sur le système (Pu – U – O – Fe – Cr – Ni – B – 

C) et la TAF-ID (V11) sont en général en bon accord avec les résultats expérimentaux obtenus 

à haute température. Le calcul prédit bien la réaction de carbo-réduction avec un équilibre 

entre la phase oxyde solide et un liquide métallique à l’équilibre. Les interactions à haute 

température sont donc bien décrites par les calculs. Ces calculs ont ainsi aidé à l’interprétation 

des résultats expérimentaux. Les faibles écarts sont probablement dus à la cinétique de la 

réaction. En effet, la composition du système évolue lors de l’essai et le degré d’avancement 

de la réaction n’est pas connu.  

La présence des phases borures du type (Fe,Cr)Bx et U(Fe,Ni,Cr)yBx dans la microstructure des 

phases liquides métalliques solidifiées a montré le besoin de modéliser les systèmes ternaires 

B – Cr – Fe et B – Fe – U absents de la base de données TAF-ID. Ces systèmes ont alors été 

évalués par la méthode CALPHAD.  

Pour ces deux systèmes, des données thermodynamiques pour B – Fe – U et de diagramme de 

phase pour B – Cr – Fe s’est avérée nécessaire pour alimenter le processus d’optimisation 

thermodynamique.  

Des analyses thermiques et des traitements thermiques ont permis d’acquérir des données de 

digramme de phase sur le système B – Cr – Fe. Ces données, combinées aux données de la 

littérature, ont permis d’obtenir un modèle décrivant bien les solubilités réciproques de Fe et 

de Cr dans les borures (Fe,Cr)xBy et la surface du liquidus. 

Les propriétés thermodynamiques (Cp(T), ΔHf° et S°298) des composés définis du système B – 

Fe – U (U2Fe21B6, UFe4B, UFeB4, UFe3B2 et UFe2B6) ont été déterminées par des calculs de DFT 

couplés à un modèle quasi-harmonique. Ces données ont permis de consolider la modélisation 

du ternaire où seules des données de diagramme existent dans la littérature. 

Les modèles B – Cr – Fe et B – Fe – U développés dans ce travail sont compatibles avec les 

modèles utilisés dans la TAF-ID. Les chemins de solidification calculés sont en très bon accord 

avec la microstructure des échantillons. La prise en compte de ces modèles améliore donc 

significativement la description thermodynamique du corium. L’approche menée dans ce 

travail qui consiste à effectuer des essais sur un système complexe s’est montrée 

particulièrement adaptée pour tester la validité de la TAF-ID et sélectionner judicieusement les 

systèmes ternaires à modéliser parmi les 43 systèmes ternaires non modélisés dans la TAF-ID 

(V11) qui composent le système (Pu – U – O – Fe – Cr – Ni – B – C). Cette démarche pourrait 

être systématiquement appliquée à d’autres systèmes complexes (d’autres compositions de 

corium, combustible MOx avec des produits de fission…) pour prioriser le choix des systèmes 

ternaires à modéliser. 

Il est important de souligner l’importance et le bénéfice des collaborations mises en place dans 

ce travail entre notre laboratoire, le CEA/LMAT (ATALANTE), le CEA/LMAC, JRC Karlsruhe et 

L’UMET de l’université de Lille, sans lesquelles ce travail n’aurait pas pu être mené à bien.  

Perspectives 

Les essais réalisés dans ce travail ont ouvert plusieurs perspectives d’étude : 

• Des phases métalliques appartenant au système U – Ni – Fe – (Si) ont été détectées lors 

des traitements thermiques. La modélisation de ce système pour lequel aucune donnée 

expérimentale ni modèle n’existe permettrait d’améliorer la description des phases 



Conclusion  

 

 

177 

métalliques qui se forment lors de sa solidification du corium. Aussi, le système Pu – Ni 

est le seul système binaire appartenant au système prototypique (Pu – U – O – Fe – Cr 

– Ni – B – C), non modélisé dans la TAF-ID. Une description de ce système permettrait 

d’améliorer, par le calcul, la description du comportement chimique du Pu métal lors 

de la solidification du corium. Les systèmes B – Cr – U et B – Ni – U seraient également 

pertinents à étudier, car ils permettraient d’améliorer la description des borures mixtes 

d’uranium U(Fe,Ni,Cr)xBy présents dans les échantillons après essai.  

 

• La description du système B – Pu – U repose sur peu de données expérimentales et 

uniquement sur des données de diagramme de phase. Les données thermodynamiques 

ont été calculées par DFT. La synthèse et la mesure de données thermodynamiques de 

borures de plutonium et d’uranium permettraient de consolider la description 

thermodynamique de ce système. La synthèse de ce type de composé par une réaction 

entre chlorures d’actinides (PuCl3, UCl4) et borure de magnésium (MgB2) à environ 

800°C est une piste prometteuse qui avait été envisagée en début de thèse et qu’il 

serait intéressant de mettre en œuvre pour de futures études.  

 

• Les résultats de ce travail ont été obtenus dans un domaine de composition limité, ce 

qui motive la réalisation d’un travail similaire sur une gamme de composition de corium 

plus large. Cela permettrait d’évaluer l’effet de la carbo-réduction sur plusieurs types 

de corium et d’en estimer l’influence sur les scénarios accidentels. Dans une optique 

similaire, l’intégration de simulants de produits de fission au système permettrait 

également d’évaluer le comportement chimique du corium pour différents taux de 

combustion. En effet, au vu des interactions Y2O3 – MOx observées expérimentalement, 

certains produits de fission pourraient stabiliser la phase oxyde et ainsi avoir une 

influence sur la réaction de carbo-réduction. 

  

• Une étude de la cinétique de la réaction de carbo-réduction permettrait d’identifier plus 

précisément l’écart par rapport à l’équilibre thermodynamique. Pour se rapprocher des 

conditions accidentelles, le dispositif RADES pourrait être utilisé sur différents mélanges 

MOx – B4C afin de compléter les données sur ce système et sur des échantillons MOx – 

acier – B4C. Une analyse plus fine des aérosols et de la zone fondue permettrait 

d’approfondir les mécanismes mis en jeu. La SMHT très complémentaire pourrait 

également être utilisée. La reproductibilité des essais doit être vérifiée et les conditions 

expérimentales (creuset, réglages du spectromètre de masse …) pourraient être 

améliorées pour obtenir des résultats plus quantitatifs.  

Du point de vue de la sûreté, nos résultats montrent que lors d’un accident, la formation de 

CO(g) pourrait induire une surpression dans l’enceinte du réacteur qui pourrait avoir des 

conséquences sur l’intégrité mécanique des composants.  

De plus, les résultats de ce travail ont montré l’association du bore et de l’U et/ou du Pu en 

phase liquide et en phase solide suite à la réaction de carbo-réduction, ce qui est favorable du 

point de vue de la criticité. 

Enfin, un couplage entre les codes de calculs de simulation d’accident tel que SIMMER et le 

code Open Calphad et la base de données TAF-ID permettrait d’intégrer ces aspects 

« thermochimie » dans la simulation, et d’évaluer leur impact sur le déroulement d’un accident 

pour différents scénarios.  
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A ANNEXE : DESCRIPTION DES ECHANTILLONS  

Les tableaux présentés dans cette section récapitulent la composition des échantillons et les 

matériaux utilisés pour leur élaboration. 

A.1 MATERIAUX 

Éléments purs 

Matière Forme  
Pureté 

(%wt) 
Impureté  Origine 

Fe Tige  99.9 Non spécifié Balzers  

Cr Copeaux 99.996 Non spécifié Aldricht 

B Copeaux  99.7 Métaux non spécifiés Sigma-Aldricht 

Tableau A-1 Métaux utilisés dans la thèse  

Tableau A-2 Acier utilisé dans la thèse 

Céramique 

Matière Forme Stœchiométrie 
Ratio Pu/(Pu+U) 

(Masse) 
Impureté Origine 

UO2 Pastille UO2.02 0% / CEA 

MOx Pastille (U,Pu)O2.00 30.68% / JRC 

PuO2 Pastille PuO2.00 100% / JRC 

B4C 
Fragments de bloc 

hexagonal 
B4.02C / N < 1% CEA 

Tableau A-3 Céramiques utilisées dans la thèse 

  

Acier 

Acier  Forme  Éléments (wt%) Origine 

AIM1 copeaux 
C Fe Cr Ni Mo Ti Si autres 

CEA 
0.08 66.18 14.29 15.06 1.50 0.39 0.79 1.81 
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A.2 ÉCHANTILLONS POUR LES TRAITEMENTS THERMIQUES ET LES ESSAIS DE 

SPECTROMETRIE DE MASSE A HAUTE TEMPERATURE 

Échantillons 

Nom  
Masse simulant 

structure (mg) 
Masse B4C (mg) 

Masse simulant 

combustible (mg) 

Pertes de masse 

après synthèse (%) 

Simulant 

structure – 

Simulant 

combustible 

Essai 

2173UFB 276.7 ± 0.1 32.9 ± 0.1 168.8 ± 0.1 1.29 ± 0.1 Fe – UO2 TT – 2173 ± 21 K 

2173UAB0 568.4 ± 0.1 71.3 ± 0.1 341.6 ± 0.1 49.4 ± 0.1 Acier – UO2 / 

2173UAB1 279.4 ± 0.1 33.1 ± 0.1 168.5 ± 0.1 8.2 ± 0.1 Acier – UO2 TT – 2173 ± 21 K 

2173UAB2 306.2 ± 0.1 36.3 ± 0.1 300.3 ± 0.1 1.0 ± 0.1 Acier – UO2 TT – 2173 ± 21 K 

1923UAB 270.7 ± 0.1 32.1 ± 0.1 165.2 ± 0.1 12.1 ± 0.1 Acier – UO2 TT – 1923 ± 5 K 

1923MAB 286.2 ± 0.1 34.1 ± 0.1 178 ± 1 4.8 ± 0.1 Acier – MOx TT – 1923 ± 20 K 

MFB 243.7 ± 0.1 29.6 ± 0.1 150 ± 1 / Fe – MOx SMHT 

PFB 85.5 ± 0.1 10.1 ± 0.1 48.5 ± 0.1 / Fe – PuO2 SMHT 

Tableau A-4 Composition des échantillons pour les traitements thermiques et les essais de 

spectrométrie de masse à haute température. TT - Traitement Thermique, SMHT - Spectrométrie 

de Masse à Haute Température. 
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A.3 ÉCHANTILLONS B – CR – FE 

Échantillons B – Cr – Fe 

Nom  
Masse initiale Masse totale 

après fusion 

Perte de 

masse % 
Cr at% Fe at% B at% Expérience 

Cr (mg) Fe (mg) B (mg) 

B80Cr10 

136.2 149.4 222.8 484 4.8 0.101 0.103 0.796 ATS 

32.67 35.25 50.36 109.87 7.11 0.106 0.107 0.787 ATD 

23.8 27.6 46.7 91.1 7.14 0.087 0.094 0.819 TT 

B75Cr20 

245.2 68.4 189 485.2 3.46 0.201 0.052 0.746 ATS 

61.52 15.07 46.3 114.75 6.62 0.206 0.047 0.747 ATD 

58.2 15.6 43.9 113.7 3.40 0.205 0.051 0.744 TT 

B70Cr05 

55.4 287.1 157.8 455.3 8.99 0.051 0.247 0.702 ATS 

15.7 68.41 37.31 115 5.29 0.061 0.246 0.693 ATD 

12.6 71.6 36.1 112 6.90 0.050 0.264 0.687 TT 

B57Cr16 

145.7 255.4 105 487.4 3.69 0.164 0.268 0.568 ATS 

29.03 62.71 27.21 110.05 7.48 0.133 0.267 0.600 ATD 

32.5 61.9 24.7 111.3 6.55 0.156 0.276 0.569 TT 

B50Cr25 200.8 215.3 84.2 467.7 6.52 0.249 0.249 0.502 ATS 

B33Cr17 103.1 346 42.4 488.7 0.57 0.164 0.512 0.324 ATS 

B33Cr50 332.6 119.3 46.6 495.6 0.58 0.498 0.166 0.336 ATS 

B15Cr10 50.5 428.9 16.6 494.9 0.22 0.095 0.754 0.151 ATS 

B15Cr43 234.4 250.3 17.4 501.4 0.14 0.425 0.423 0.152 ATS 

B15Cr75 424 61.1 18 503 0.02 0.747 0.100 0.153 ATS 

B12Cr20 22.14 85.12 2.85 109.83 0.25 0.192 0.689 0.119 ATD 

Tableau A-5 Composition et masse des échantillons. Les proportions atomiques sont calculées à 

partir des masses initiales. Acronymes des expériences : ATS - Analyse Thermique Simple, ATD - 

Analyse Thermique Différentielle, TT - Traitement Thermique. 
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A.4 SYNTHESE ET CARACTERISATION DU PUO2  

Les fragments de PuO2 utilisés dans les analyses SMHT sont issus du frittage de poudre de 

PuO2. La poudre a été pressée sous forme de pastilles de 5.2 mm de diamètre avant d’être 

frittée selon le protocole présenté dans le Tableau A-6. (Four de frittage métallique de marque 

Degussa) 

Description Rampe 
Température 

cible 

Temps de 

plateau 
Atmosphère  

Chauffage 200°C/min 600°C 1h Ar + H2 

Chauffage 200°C/min 1650°C 6h Ar + H2 + 3000ppm H2O 

Refroidissement 50°C/min 600°C 2h Ar + H2 + 3000ppm H2O 

Refroidissement 200°C/min 20°C / Ar + H2 

Tableau A-6 Protocole de frittage du PuO2. L’atmosphère à 3000ppm de H2O permet d’éviter la 

réduction de l’oxyde. L’incertitude de température est estimée à ± 30°C. 

Environ 10 mg de PuO2 ont été broyés dans un mortier pour la mesure DRX. Un diffractomètre 

Brucker D8 Advance (rayonnement Cu Kα, 40 kV, et 40 mA) à configuration Bragg-Brentano 

θ/2θ, placé en boîte à gants, a été utilisé pour les analyses. Ce diffractomètre est équipé d'un 

monochromateur Ge incurvé (111) et d'un détecteur « Lynxeye ». Les diagrammes de poudre 

ont été enregistrés en utilisant un pas de 0,01° sur la plage angulaire 10° ≤ 2θ ≤ 120°. Les 

analyses structurelles ont été réalisées par la méthode de Rietveld en utilisant le logiciel 

Jana2006. La Figure A-1 présente les résultats de la mesure DRX sur poudre des pastilles de 

PuO2 frittée, le paramètre de maille est a = 5.399 Å.  

L’analyse DRX ayant été tardive (164 jours après le frittage) il est nécessaire de prendre en 

compte le gonflement induit par auto-irradiation alpha pour accéder au ratio O/Pu. En 

appliquant la relation déterminée par Kato et al. [167] : 

∆𝑎

𝑎0
= 𝐴(1 − 𝑒𝐵𝜆𝑡) 

Avec 𝑎0 le paramètre de maille initiale ∆𝑎 l’écart au paramètre de maille initiale en Å. 𝐴 et 𝐵 

des constantes telles que 𝐴 = 2.90𝐸−3 et 𝐵 =  −12000. 𝜆 la constante de désintégration liée à 

l’isotopie de l’actinide considéré et 𝑡 le temps. Pour l’isotopie du plutonium utilisé dans cette 

étude (isotopie présentée dans la Figure A-1), la valeur λ moyenne calculée est de 9.74x10-13 s-

1.  

Ainsi, on obtient, pour une analyse DRX effectuée 164 jours après le frittage, un gonflement du 

paramètre de maille de ∆𝑎 = 0.002 ± 0.001 Å. Après correction, le paramètre de maille initial 

était 5.397 ± 0.001 Å. Ce qui s’accorde avec un PuO2 stœchiométrique [168], [169]. 
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Figure A-1 Mesures DRX de l'échantillon PuO2, 164 jours après frittage de la poudre. Le tableau 

précise l’isotopie du Pu. 

 

  

Isotope Isotopie (%wt) λ (1/s)

Pu238 0.0039 2.51E-10

Pu239 98.3260 9.12E-13

Pu240 1.6261 3.35E-12

Pu241 0.0213 6.87E-14

Pu242 0.0228 5.89E-11
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B ANNEXES : COMPLEMENTS D’INFORMATION POUR LES ESSAIS DE 

SPECTROMETRIE DE MASSE A HAUTE TEMPERATURE 

B.1 MESURE DU BRUIT DE FOND SMHT 

La mesure du bruit de fond des analyses SMHT a été réalisée selon une rampe de chauffage à 

30K/min et avec une énergie d’électron de 32.8 eV sans échantillon. La Figure B-1 présente 

l’intensité ionique à la masse CO + N2 et la pression dans le spectromètre de masse en fonction 

de la température. 

 

Figure B-1 Intensité ionique pour la masse 28 (CO+N2) et pression dans le spectromètre de 

masse en fonction de la température sans échantillon. 

La Figure B-2 présente l’intensité ionique mesurée pour les espèces Fe, CO2 et CO. Aucun signal 

n’est mesuré pour les espèces U, Pu, PuO2, UO2 et PuO. 

 

Figure B-2 Intensités ioniques mesurées pour les espèces Fe, CO+N2 et CO2 par SMHT au 
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chauffage avec une vitesse de 30K/min (sans échantillon).  

La pression et les intensités ioniques aux masses (CO+N2) et Fe sont stables tout au long de 

l’essai (respectivement à 2x10-6 A et 2x10-10 A). L’intensité ionique du CO2 croît avec la 

température. Une fuite a été repérée lors de la mesure du bruit de fond. Ce qui amplifie la 

quantité de N2 et de CO2 dans l’enceinte du four lors de cette mesure. Il n’est pas possible de 

soustraire ces courbes aux mesures MFB et PFB. L’analyse des tendances reste pertinente.  

B.2 CARACTERISTIQUES DES CELLULES DE KNUDSEN – SMHT 

Lors des essais SMHT, deux géométries de creuset ont été utilisées. L’insertion d’un creuset 

Y2O3-x capable d’accueillir l’échantillon MFB a nécessité l’usinage d’une cellule en W. Le rayon 

interne de la cellule de Knudsen a été élargi pour pouvoir accueillir le creuset Y2O3-x. L’utilisation 

d’un creuset plus fin pour l’échantillon PFB a permis de conserver la cellule de Knudsen 

d’origine. La Figure B-3 présente les systèmes de creuset utilisés dans chaque essai. Dans les 

deux cas, la cellule comporte une partie supérieure percée d’un trou central de 0.5 mm qui 

n’est pas représenté dans la figure.  

 

Figure B-3 Schéma de la partie inférieure de la cellule de Knudsen et des creusets Y2O3-x utilisés 

pour chaque essai : a – échantillon MFB, b – échantillon PFB. Les figures ne sont pas à l’échelle.  
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C ANNEXE : MESURES EPMA ET RAMAN  

C.1 MESURES EPMA 

Une microsonde électronique (ou EPMA : Electron Probe Micro Analyser) est un microscope 

électronique à balayage équipé de spectromètres à dispersion de longueur d'onde (WDS : 

Wavelength Dispersive Spectroscopy). Cet appareillage est dédié à la microanalyse X de 

matériaux solides. Cela consiste à bombarder un échantillon avec un faisceau focalisé 

d’électrons accélérés à une énergie donnée et à analyser le spectre des rayons X émis par 

l'échantillon sous cette sollicitation. Il s'agit d'une technique non destructive qui permet de 

déterminer les es éléments chimiques présents et leurs teneurs dans un volume de l'ordre de 

1 µm3. Contrairement à un MEB classique pour lequel on cherche plutôt à affiner le faisceau 

quitte à baisser le courant, la colonne électronique d’une microsonde est optimisée pour avoir 

un faisceau à courant élevé (10-200 nA) et stable. Trois laboratoires ont participé à ces travaux 

et ont réalisé des analyses EPMA : 

• LMAT (CEA Marcoule – ATALANTE) ;  

• LMAC (CEA Marcoule) ; 

• UMET (université de Lille) ; 

L’instrumentation était identique dans les trois laboratoires. Certains étalons peuvent varier 

entre les laboratoires.  

Les résultats EPMA ont été acquis sur microsonde électronique CAMECA SX100 équipée d’un 

filament de tungstène. Toutes les mesures ont été réalisées à 20 kV (avec un courant de sonde 

entre 30 et 200 nA). Les cartographies et profils de mesures quantitatives ont été réalisés avec 

un faisceau fixe par déplacement de la platine porte-échantillon. Les cristaux et les étalons 

utilisés pour doser les éléments ainsi que les raies choisies pour chaque élément sont spécifiés 

dans le Tableau C-1.  

Caractéristiques des mesures EPMA 

Élément U Pu O B C Fe Cr Ni Mo Ti Mn Si Y 

Étalon  UO2 PuO2 UO2 B 
C 

TiC1 
Fe Cr Ni Mo Ti Mn 

CaSiO3 

(Wollastonite) 

Ca3Fe2Si3O12 

(Andratite)1 

Y 

Raies  Ma Mb Ka Ka Ka Ka Ka Ka La Kb Ka Ka La 

Cristal 
L -

PET 

L - 

PET 
PC2 PC2 PC2 

LiF ou 

L-TAP 
LiF 

LiF ou 

L-TAP 

L - 

PET 

L - 

PET 
LiF L - TAP LiF 

Tableau C-1 Cristaux, étalons et raies utilisés pour la quantification des éléments par microsondes. 

Les LiF, PET et TAP sont des monocristaux, le PC2 est un pseudo-cristal obtenu par couches minces 

successives. 1 réfère aux étalons utilisés par le LMAC et l’UMET. 

  



Mesures Raman  

 

 

213 

C.2 MESURES RAMAN 

La spectroscopie Raman est une méthode de caractérisation de la composition moléculaire 

basée sur l’interaction photon-matière et la vibration des liaisons chimiques. La spectroscopie 

Raman consiste à envoyer une lumière monochromatique sur l’échantillon et à analyser la 

lumière diffusée. Les informations obtenues par la mesure et l'analyse du décalage de 

fréquence permettent de remonter à différentes propriétés du milieu. La description exhaustive 

de la méthode Raman ne sera pas explicitée dans ce document. 

Les analyses ont été réalisées à ATALANTE au CEA Marcoule. Le dispositif consiste en un 

microscope optique installé en boite à gants et couplé par fibres optiques aux lasers et au un 

spectromètre Raman iHR-320 commercialisé par la société Horiba. Le spectromètre est équipé 

de deux lasers : un vert à 532 nm et un rouge à 660 nm. Les mesures ont été réalisées avec le 

laser vert. Trois réseaux optiques sont disponibles : 1200 t/mm, 1800 t/mm et 2400 t/mm, le 

1200 t/mm a été utilisé pour les mesures. Le spectromètre est calibré pour que la bande 

principale du silicium soit positionnée à 520.5 cm-1. L’incertitude instrumentale est estimée à ± 

1 cm-1. Le microscope est équipé d’objectifs 5x, 20x, 50x et 100x. La taille du faisceau pour 

l’objectif 100x est de 0,8 x 0,8 µm2.   

Dans nos travaux, le but de l’analyse Raman est d’identifier la présence de carbone dans 

l’échantillon et de déterminer l’état de réduction de l’oxyde (U,Pu)O2-x après essai. La recherche 

de carbone se base sur l’identification de la signature Raman du C-graphite dans l’échantillon. 

La signature Raman du C-graphite présente notamment deux bandes (ou une bande large en 

fonction de sa cristallinité) entre 1300 cm-1 et 1600 cm-1 [170].  

La mesure de la stœchiométrie de l’oxyde se base quant à elle sur une méthode spécifique 

développée par Medyk et al.[138], [171]. Une brève description de la méthode est présentée.  

Le composé (U,Pu)O2 adopte une structure fluorine (Fm3̅m) sur toute la plage de composition 

de la solution solide PuO2 – UO2. En spectroscopie Raman, la structure de la fluorine est 

caractérisée par un mode Raman de premier ordre appartenant à la représentation irréductible 

T2g. Dans les spectres de (U,Pu)O2.00, la position de la bande T2g varie de 445 cm-1 pour UO2.00 à 

environ 478 cm-1 pour PuO2.00. Plus la teneur Pu/(U + Pu) est importante, plus la position de la 

bande T2g dans le spectre Raman se déplace vers des fréquences élevées [172]. La position de 

la bande est aussi impactée par la stœchiométrie en oxygène du composé. Ainsi, Medyk et al. 

[138] proposent une relation entre la position de bande T2g dans le spectre Raman, la teneur 

en Pu de l’oxyde et sa stœchiométrie en oxygène telle que :  

𝜔 =  𝛼 +  𝛽 + %𝑃𝑢 +  𝛾𝑥 +  𝛿(%𝑃𝑢)2 + 휀𝑥2 + 휁(%𝑃𝑢)𝑥 

Avec : 

• 𝜔 la position de la bande T2g dans le spectre Raman en cm-1 

• %𝑃𝑢 la teneur Pu/(U+Pu) 

• 𝑥 la variation de stœchiométrie en oxygène dans (U,Pu)O2-x 

• 𝛼 = 445.20 cm-1 

• 𝛽 = 0.48327 cm-1 

• 𝛾 =  −208.98 cm-1 

• 𝛿 =  −1.5814𝐸−3 cm-1 

• 휀 =  −295.67 cm-1 

• 휁 = 1.3675 cm-1 
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Il est alors possible connaissant la teneur en Pu du MOx d’accéder la stœchiométrie de l’oxyde 

par une analyse de la position de la bande T2g dans le spectre Raman. Un couplage entre 

l’analyse EPMA et l’analyse Raman permet de caractériser la teneur en Pu et la stœchiométrie 

en oxygène d’un MOx. 

Dans la pratique les analyses Raman se réalisent sous forme de cartographie. Une zone 

(généralement rectangulaire) de plusieurs dizaines de µm de côté est sélectionnée pour 

l’analyse. Un spectre Raman est alors réalisé à chaque pas choisi en x et y de la zone 

sélectionnée. Les zones dont la stœchiométrie est différente au sein de l’échantillon 

apparaissent alors en fonction du positionnement de la bande T2g. L’analyse de la distribution 

de la position de la bande T2g parmi tous les spectres permet d’évaluer la stœchiométrie de 

l’oxyde et de sa dispersion.  
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D ANNEXE : ANALYSES COMPLEMENTAIRES 

D.1 ANALYSES EPMA ET RAMAN DE L’ECHANTILLON MFB (SMHT) 

D.1.1 EPMA 

La Figure D-2 présente les mesures EPMA effectuées sur l’un des fragments de MOx de 

l’échantillon MFB. La cartographie présente la concentration massique en élément U, Pu, Y et 

Fe, en échelles en niveaux de gris arbitraires. La teneur en Pu est quantifiée par une échelle de 

couleur sur l’image en bas à gauche de la Figure D-2. Cette pseudo-quantification est obtenue 

en combinant les résultats obtenus dans les profils de mesure quantitative et celui de la 

cartographie en plutonium. Le fragment d’oxyde est globalement homogène. Des 

enrichissements en U ou Pu sont observés localement. Aucune trace significative de Fe ou de 

contamination en Y n’a été détectée dans ce fragment de MOx. Néanmoins, certains fragments 

de MOx montrent la diffusion d’Y aux joints de grains, ce qui souligne une interaction entre le 

creuset Y2O3-x et l’échantillon (Figure D-3). La valeur moyenne de la teneur en Pu est issue du 

profil de concentration sur 250 µm (Figure D-1). Le profil se situe au centre de la cartographie 

(ligne rouge sur la Figure D-2). Le profil de concentration (Figure D-1) du fragment de MOx 

montre que la teneur en Pu/(U+Pu) moyenne est de 30.2 %at (écart type 1.8 %at), en ayant 

retiré les porosités du calcul. Elle est donc identique/cohérente avec la teneur initiale avant 

essai (30.7%at). 

 

 

Figure D-1 Mesure EPMA sur fragment de MOx après essai SMHT. Profil de composition du MOx 

sur 250 µm (%wt). La localisation du profil dans l’échantillon est présentée dans la Figure D-2. 
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Figure D-2 Mesure EPMA sur fragment de MOx après essai SMHT de l’échantillon MFB. 

Cartographie élémentaire du fragment de MOx (500 µm x 500 µm). La ligne rouge permet de 

visualiser l’emplacement du profil présenté dans la Figure D-1. 

 

Figure D-3 Mesure EPMA sur fragment de MOx après essai SMHT de l’échantillon MFB. 

Cartographie élémentaire d’un fragment de MOx (500 µm x 500 µm) ayant interagi avec le 

creuset Y2O3-x. 
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D.1.2 Raman 

Les analyses Raman ont été effectuées sur une zone de 70 µm x 80 µm au cœur du fragment 

de MOx n’ayant pas interagi avec le creuset (Figure D-2). La Figure D-4 montre les résultats de 

la cartographie Raman de la zone considérée. La Figure D-4a attribue chaque pixel à un spectre 

Raman dont le code couleur indique la position de la bande T2g dans ce spectre Raman. La Figure 

D-4b montre la distribution des positions des bandes T2g dans la cartographie complète. Cette 

distribution a été décomposée selon trois gaussiennes dont les sommets sont positionnés à 

451.6 ± 4.7 cm-1, 453.2 ± 2.6 cm-1 et 454.1 ± 1.6 cm-1. 36 

Connaissant la teneur moyenne en Pu/(U+Pu) = 0.302 grâce aux mesures EPMA, la relation de 

Medyk et al. [138] permet de montrer que les ces bandes correspondraient à des zones de 

stœchiométrie 1.962 ± 0.025, 1.971 ± 0.014 et 1.975 ± 0.009, respectivement. Ces valeurs 

inférieures à 2.00 confirmeraient que le MOx a été réduit lors de l’essai.  

Si on émet l’hypothèse que le MOx n’a pas été réduit lors de l’essai les mesures indiqueraient 

des zones dont la teneur Pu/(U+Pu) serait de 0.15, 0.19 et 0.21 (pour les positions de T2g de 

451.6 ± 4.7 cm-1, 453.2 ± 2.6 cm-1 et 454.1 ± 1.6 cm-1, respectivement). Ce qui impliquerait que 

l’analyse Raman ait été réalisée dans une zone très pauvre en Pu. La probabilité que la zone 

d’intérêt entière soit une zone très pauvre en Pu étant très faible, il est raisonnable d’estimer 

que le MOx ait effectivement été réduit lors de l’essai. L’hétérogénéité locale de la teneur en 

Pu expliquerait toutefois la variabilité dans la distribution des positions de bande T2g.  

 

36 Après correction de calibration 
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a  

b  

Figure D-4 Cartographie Raman d'un fragment de MOx. a – Cartographie sur le plan de la 

position du pic T2g. Chaque pixel correspond à un spectre Raman. b – Distribution des spectres 

Raman en fonction de la position du pic T2g. La position réelle des pics nécessite une soustraction 

de 1.1 cm-1 (calibration de l’appareil). Les zones bleues foncées correspondent à des porosités sur 

la surface de l’échantillon 
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D.2 ANALYSES RAMAN DE L’ECHANTILLON PFB (SMHT) 

Les analyses Raman ont été réalisées selon un protocole similaire à l’échantillon MFB. La 

signature Raman spécifique au carbone a été identifiée dans l’échantillon PFB. La Figure D-5 

présente le signal moyen du C-graphite mesuré dans l’échantillon. Le signal est décomposé 

selon 4 composantes, dont les deux principales à 1346.1 cm-1 et 1587.1 cm-1. Ce signal a été 

identifié comme du C-graphite par comparaison avec les travaux J. Dennison et al. [170].  

La Figure D-6 présente la cartographie de l’intensité de la composante C-graphite (bande la 

plus intense entre 1200 et 1700 cm-1). Chaque pixel correspond à un spectre Raman. Le 

composé (Pu,Y)Ox et le liquide solidifié ne possède pas de mode Raman dans la plage de 

nombre d’ondes sélectionnées. La cartographie permet de localiser le C-graphite 

spécifiquement à l’interface entre l’oxyde (Pu,Y)Ox et liquide solidifié.  

 

Figure D-5 Spectre Raman moyen du C-graphite identifié dans la cartographie à l’interface 

oxyde/métal.  
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Figure D-6 Cartographie Raman de l’intensité des pics de la composante C-graphite (normalisée) 

pour chaque spectre.  

Le PuO2 et le creuset en Y2O3-x ont fortement interagi. Le Pu est présent dans la quasi-totalité 

de l’épaisseur du creuset. Un petit fragment d’oxyde (Y,Pu)Ox a été interprété comme issu du 

PuO2 initialement introduit dans l’essai. Le spectre Raman moyen du composé (Y,Pu)Ox est 

présenté dans la Figure D-7. La structure n’étant pas fluorine, on ne peut pas utiliser la méthode 

de Medyk et al. [138] pour mesurer la stœchiométrie en oxygène de ce composé. 

Par comparaison avec les travaux de Villa-Aleman et al. [173] et de Husson et al. [174], le spectre 

du composé (Y,Pu)Ox ne semble ni correspondre au spectre de Y2O3 ni à celui de PuO2. Donc 

le composé n’est ni une structure fluorine ni une structure Y2O3. Un composé type (Pu,Y)2O3 est 

une éventualité.  
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Figure D-7 Spectre Raman moyen de la phase oxyde (Y,Pu)Ox à l’interface avec le liquide solidifié. 
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D.3 INTERACTION AVEC LE CREUSET Y2O3-X 

Des interactions avec le creuset sont observées dans chacun des essais réalisés en creuset Y2O3-

x. Une brève description des interactions observées est présentée ci-après.  

De la diffusion d’U et Pu à la surface du creuset et la formation de phase (U,Y)Ox en périphérie 

de pastille combustible ont été observées. Dans les essais UO2 – Fe – B4C et UO2 – acier – B4C 

2173UAB(1-2), une fine couche d'oxyde (Y,U)Ox et une diffusion intergranulaire de l'uranium 

dans l’Y2O3-x ont été observées à l'interface avec le creuset (Figure D-8). La littérature décrit un 

comportement similaire sur un système U – Y2O3 [175], [176]. Dans nos essais, la faible 

concentration d’U en phase liquide et les conditions réductrices peuvent limiter cette 

interaction. L’analyse de l’échantillon PFB (après SMHT) a montré une importante diffusion de 

Pu dans le creuset Y2O3-x (plusieurs centaines de µm). 

 

Figure D-8 Interface entre le liquide solidifié et le creuset Y2O3-X dans l’échantillon 2173UAB1, les 

pointillés délimitent une zone ou Y et U sont mesurés. 

La Figure D-9 présente une cartographie élémentaire à la périphérie d’un fragment d’UO2 après 

traitement thermique de l’essai UO2 – Fe – B4C. Tous les essais sur UO2 ont conduit à la 

formation de (U,Y)Ox proche du fragment d’UO2. Alors que les grains d’oxyde proches du 

fragment d’UO2 contiennent une quantité importante d’Y, le fragment principal d'UO2 ne 

contient aucune trace d'Y, dans aucun des échantillons UO2.  
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Figure D-9 Cartographie élémentaire MEB-EDS post-mortem de l'essai UO2-Fe-B4C à 2173K/1h . 

La localisation des éléments U, Y et Fe est présentée. 

Wilhelm et al. [177] ont observé que lors d’un essai de réduction d'UO2, les creusets de (Th,Y)Ox 

étaient également réduits. Dans nos conditions, la solubilisation d'une petite quantité de Y à 

haute température dans le liquide serait possible. De plus, la thermodynamique montre que la 

phase (U,Y)O2 est une solution solide stable sur un important domaine de composition dans le 

diagramme UO2 – Y2O3 (Figure D-10). Il serait donc possible d’observer une solubilité 

conséquente d’Y dans l’UO2. Ainsi, les traces d'yttrium dissoutes dans le liquide se seraient 

réoxydées à partir des grains d'UO2 pour former une phase (Y,U)O2-x stable.  
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Figure D-10 Isoplèthe UO2 – Y2O3 selon la description de Brese et al. [178]. C1 est le nom donné 

à la phase (U,Y)O2 

De l’Y a été identifié dans la majorité des phases oxydes des essais contenant du MOx ou du 

PuO2. Les observations montrent que l’interaction avec le creuset a été accrue lors des essais 

sur MOx et PuO2 par rapport à ceux sur UO2. La présence Pu dans le système pourrait affecter 

les mécanismes d’interactions. Les résultats de notre étude montrent que l’utilisation de 

creuset en Y2O3-x est pertinente pour contenir une solution métallique à haute température 

tout en limitant les interactions entre l’échantillon et le creuset. L’utilisation d’oxyde UO2 génère 

de faibles interactions qui peuvent être négligées. En revanche l’utilisation d’un creuset Y2O3-x 

n’est pas recommandée lorsque l’échantillon contient du plutonium. 
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E ANNEXE : CALCUL AB-INITIO ET APPROXIMATION QUASI-HARMONIQUE  

E.1 METHODE  

L’objectif est de calculer les fonctions thermodynamiques dans les conditions standards des 

composés définis UFe3B2, UFeB4, U2Fe21B6, UFe2B6 et UFe4B : enthalpie de formation Hf
0 et 

entropie S0 à 298.15 K, ainsi que la chaleur spécifique à pression constante en fonction de la 

température Cp(T). 

La méthode se base sur le calcul de l’énergie libre d’un solide et de ses dérivés à 

l’approximation quasi harmonique qui suppose que les fréquences de vibration dépendent 

uniquement du volume. Les paramètres du modèle sont le volume d’équilibre V0, le module de 

compression B0 et sa dérivée par rapport à la pression B0’. Ils sont calculés par ajustement à 

une équation d’état (ici équation d’état de Vinet) de l’énergie totale du cristal en fonction du 

volume (de la pression statique) E(V) obtenue par calcul ab initio DFT. Pour tous les composés 

le coefficient de Poisson   à pression statique nulle est pris égal à 0.286. Les fréquences de 

vibration optiques 0 sont calculées à pression statique nulle (pour le volume V0) uniquement 

et au centre de la première zone de Brillouin exclusivement. 

La méthode utilisée pour calculer les fonctions thermodynamiques est brièvement décrite ci-

après. Une description plus exhaustive est décrite par Fleche [154]. 

Cette méthode ne nécessite comme données uniquement les paramètres de maille du cristal 

et la position des atomes dans la maille. Les trois approximations suivantes sont utilisées pour 

calculer l'énergie libre d'un cristal contenant N mailles avec n atomes par maille: 

1-  L'approximation adiabatique pour calculer l'énergie totale du cristal E(V) en fonction 

de la pression statique (du volume). E(V) est l'énergie totale du réseau statique dans 

lequel chaque atome occupe sa position moyenne. 

2- L’approximation harmonique pour calculer les 3n fréquences de vibration j(�⃗�) (j=1,3n) 

pour N valeurs du vecteur d’onde �⃗� de la première zone de Brillouin. Ces 3n fréquences 

sont divisées en trois branches acoustiques et (3n-3) branches optiques. Afin de 

diminuer l’ampleur des calculs ab-initio ces 3n fréquences de vibration sont calculées 

au point  seulement ( �⃗� = 0 ). Pour �⃗� ≠ 0  nous utilisons le modèle Debye pour 

déterminer les fréquences de vibrations acoustiques et le modèle d'Einstein pour les 

fréquences de vibrations optiques. Connaissant E(V) et les fréquences de vibration 

j(�⃗� = 0)(j=1,3n) il est possible de construire la fonction de partition du cristal et d’en 

déduire l’énergie libre à la température T en utilisant les lois de la thermodynamique 

statistique :  

𝐹(𝑇, 𝑉) = 𝐸(𝑉) + Nk𝐵𝑇 [
9

8
𝑥𝐷 + 3ln(1 − 𝑒−𝑥𝐷) − 𝐷(𝑥𝐷) + ∑ (

𝑥𝑗

2
+ ln(1 − 𝑒−𝑥𝑗))3n

𝑗=4 ] (1) 

Où xj=hj(0)/kBT. 

D(xD) est la fonction de Debye avec xD=D/T et D est la température de Debye.  

kB et h sont les constants de Boltzmann et de Planck. Pour un cristal isotrope D est 

donné par [154] : 

𝛩𝐷 =
ℎ

𝑘𝐵
(

9

4π𝑉
)

1 3⁄
(3

𝐵

𝜌
)

1 2⁄
(

1−𝜎0

1+𝜎0)
1 2⁄

(1 + 2 (
2−2σ

0

1−2σ
0)

3 2⁄

)

−
1

3

  (2) 
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B est le module de compression. 

 la densité 

0 le coefficient de Poisson (pris égal à 0.286). 

3- Pour calculer la dilatation thermique tout en conservant la simplicité du modèle 

harmonique, nous utilisons l’approximation quasi-harmonique qui suppose que les 

fréquences de vibration changent avec le volume de la maille : 

PV = −𝑉
dE(𝑉)

dV
+ Nk𝐵𝑇 [𝛾acoustique (

9

8
𝑥𝐷 + 3D(𝑥𝐷)) + 𝛾optique ∑ (

𝑥𝑗

2
+

𝑥𝑗

𝑒
𝑥𝑗−1

)3n
𝑗=4 ] (3) 

Où acoustique et  optique sont les coefficients de Gruneïsen. Pour un cristal “isotrope” ces 

coefficients de Gruneïsen sont donnés par [154] : 

𝛾acoustique = −
2

3
−

1

2
𝑉

𝑑

dV
ln (

𝑑2𝐸(𝑉)

dV
2 ) =

𝐵′(𝑉)

2
−

1

6
   (4) 

𝛾optique =
1

2
𝑉

𝑑

dV
ln (

𝑑2𝐸(𝑉)

dV
2 3⁄ ) =

𝐵(𝑉)

2
 

(3 𝐵′(𝑉)−2)

(3 𝐵(𝑉)−2 𝑃𝑠𝑡𝑎𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒(𝑉))
−

1

6
 (5) 

Le volume V est calculé itérativement pour une pression P et une température T données 

(équation 3), connaissant E(V) et les fréquences de vibration au point  ainsi que le coefficient 

à pression statique nulle 0. 

Toutes les fonctions thermodynamiques sont calculées à partir de F(T,V) and PV : 

• L’entropie S = − (
∂F

dT
)

𝑉
  

• L’énergie interne U = F + TS 

• La chaleur spécifique isochore cv = (
∂U

dT
)

𝑉
 

• Le module de compression B = −V (
∂P

dV
)

𝑇
 

• Le coefficient de dilatation thermique isobare ∝P =  −
1

𝐵
(

∂P

dT
)

𝑉
 

À partir de ces fonctions, nous pouvons calculer la chaleur spécifique isobare : cp = cv +

𝑇𝑉𝐵 ∝𝑃
2   

Cp = Cv acoustique +  Cv optique + T (γ
acoustique

Cv acoustique + γ
optique

Cv optique)
2

(B𝑉)⁄  

 Où : 

BV = V²
d²E(V)

dV²
+ (γ²acoustique + γ

acoustique
− V

dγ
acoustique

dV
) Uacoustique − Tγ²acoutiqueCv acoustique

+ (γ²optique + γ
optique

− V
dγ

optique

dV
) Uoptique − Tγ²optiqueCv optique 

Avec : 

Cv acoustique = NkB (12D(xD) − 9
 xD

exD − 1
) 

Cv optique = NkB ∑ xi²

3n

i = 4

 exi

exi − 1
 

Uv acoustique = NkBT (
9

8
xD + 3D(xD)) 
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Uv optique = NkBT ∑
xi

2

3n

i = 4

+
 xi

exi − 1
 

L’entropie théorique est obtenue par :  

S = NkB (4D(xD) − 3ln(1. −e−xD) + ∑
 xi

exi − 1

3n

i = 4

− ln(1. −e−xD)) 

  



Annexe : Calcul ab-initio et approximation quasi-harmonique 

 

 

228 

E.2 RESULTATS  

Les calculs ab initio (E(V) et les fréquences de vibration au point (Γ)) ont été effectués avec le 

code CASTEP [155]. Ce code de calcul résout l'équation de Schrödinger électronique pour un 

cristal avec un réseau périodique dans le cadre de la théorie de la fonctionnelle de densité 

électronique (DFT). Les énergies d'échange/corrélation sont calculées à l'approximation de 

gradient généralisé (GGA) en utilisant la forme de Perdew et al. (PBE) [179]. La première zone 

de Brillouin est décrite avec un échantillonnage fini de k-points en utilisant le schéma de 

Monkhorst-Pack. [180]. De plus, lorsque les spins électroniques des ions ne sont pas appariés, 

les calculs sont effectués à l'aide de spins polarisés. 

Les calculs des enthalpies de formation à 298.15 K des composés définis ternaires UFe3B2, UFeB4, 

U2Fe21B6 (M), UFe2B6 et UFe4B (M) (M = magnétique) sont effectués à partir de l’enthalpie de 

formation à 298.15K tabulées des composés binaires suivants : BFe (M), BFe2 (M), B2U, B4U, Fe2U 

(M), _U, _B, _Fe (M) et de l’enthalpie H à 298.15 K de ces composés obtenus aussi avec le 

modèle combinant des calculs ab initio et le modèle quasi harmonique. Deux méthodes ont 

été utilisées :  

• M1 : à partir de la réaction de formation standard ;  

• M2 : à partir de la réaction de formation standard des composés binaires complétée de 

l’enthalpie de réaction des réactions suivantes : 

o UFe4B :  

▪ BFe2 + Fe2U = UFe4B  

▪ Hf(UFe4B) = Hf(BFe2) + Hf(Fe2U) + H(UFe4B) - H(BFe2) - H(Fe2U) 

o UFe3B2 : 

▪ 2 BFe2 + Fe2U + B2U = 2 UFe3B2  

▪ 2 Hf (UFe3B2) = 2 Hf(BFe2) + Hf(Fe2U) + Hf(B2U) + H(UFe3B2) – 2 

H(BFe2) - H(Fe2U) - H(B2U) 

o UFeB4 

▪ 2 BFe + B2U + B4U = 2 UFeB4  

▪ 2 Hf (UFeB4) = 2 Hf(BFe) + Hf(B2U) + Hf(B4U) + H(UFeB4) – 2 H(BFe) 

- H(B2U) - H(B4U) 

o UFe2B6 

▪ 2 BFe + B4U = UFe2B6 

▪ Hf (UFe2B6) = 2 Hf(BFe) + Hf(B4U) + H(UFe2B6) – 2 H(BFe) - H(B4U) 

o U2Fe21B6 

▪ 6 BFe2 + 2 Fe2U + 5Fe  => U2Fe21B6  

▪ Hf (U2Fe21B6) = 6 Hf(BFe2) + 2 Hf(Fe2U) + H(U2Fe21B6) – 6 H(BFe2) – 2 

H(Fe2U) – 5 H(Fe)  

Les résultats en gras présentés dans le tableau suivant ont été obtenus avec le modèle quasi 

harmonique à 298.15 K. 
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1 atm 

298.15 K 
Groupe ΔHf (kJ.mol-1) [réf] S (J.K-1.mol-1) [réf] Cp (J.K-1.mol-1) [réf] 

FeB 62: Pnma -72.50 [181] 31.08 [181] 41.01[182] 

Fe2B 140: I4/mcm -102.5 [181] 51.64 [181] 66.59 [182] 

UB2 191: P6/mmm − 164.43 [183] 55.10 [183] 55.76 [184] 

UB4 127: P4/mbm − 245.60 [183] 71.13 [183] 80 [185] 

UFe2 227: Fd-3m -35.50 [186] 124.20 [186] 76.52 [186] 

Tableau E-1 Données thermodynamiques pour les composés binaires du système B – Fe – U à 

298.15 K et 1 atm. Données issues de tables de valeurs.  

1 atm 
298.15 K 

Groupe ΔHf (kJ.mol-1) S (J.K-1.mol-1) Cp (J.K-1.mol-1) H (kJ.mol-1) 

UFe4B (M) 191 : P6/mmm 
M1 : -111.1164 

M2 : -123.3903 
167.69 131.28 -505616 

UFe3B2 191: P6/mmm 
M1 : -245.7239 

M2 : -245.4788 
136.41 117.06 -440323 

UFeB4 55 : Pbam 
M1 : -320.1867 

M2 : -308.2745 
90.17 100.17 -309542 

UFe2B6 71 : Immm 
M1: -475.6112 

M2 : -460.1352 
124.92 145.70 -399434 

U2Fe21B6 (M) 225 : Fm-3m 
M1 : -714.1069 

M2 : -720.9919 
701.23 622.04 -2000038 

Tableau E-2 Résultats des calculs ab-initio et de la méthode quasi-harmonique à 298.15 K et 1 

atm. (M) signifie qu’une contribution magnétique a été prise en compte dans le calcul. M1 et M2 

spécifient la méthode de calcul utilisée pour accéder à l’enthalpie de formation (M1 : à partir de 

la réaction de formation standard. M2 : à partir de la réaction de formation standard des 

composés binaires complétée de l’enthalpie de réaction) 

Pour ajuster la capacité calorifique théorique à pression constante au formalisme du modèle 

thermodynamique, il convient d'utiliser la loi de régression suivante valable à partir de 298 K : 

Cp (J K-1 mol-1) = −𝑐 − 2𝑑𝑇 − 6𝑒𝑇² − 2𝑓𝑇−2 

Le Tableau E-3 retranscrit les valeurs retenues pour chaque coefficient. 

Composé  c d e F 

UFe4B -144.97327 -0.00506 -2.307780E-07 695733.769 

UFe3B2 -137.069836 -0.00928626 2.935531E-07 1028864.93 

UFeB4 -126.171529 -0.01486828 9.008342E-07 1338430.38 

UFe2B6 -185.160376 -0.02426567 1.454486E-06 2122163.15 

U2Fe21B6 -704.54659 -0.02203457 -1.109223E-06 4079916.22 

Tableau E-3 Coefficients retenus dans la description des capacités calorifiques des cinq composés 

ternaires. Cp (J K-1 mol-1) = - c - 2dT - 6eT² - 2fT-2  
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F ANNEXE : CHEMINS DE SOLIDIFICATION  

F.1 ÉCHANTILLONS 2173UAB1 ET 2173UAB2 – HYPOTHESES DE SCHEIL-

GULLIVER  

Les chemins de solidification calculés avec la méthode de Scheil-Gulliver discutés dans la 

section 3.1.4.5 « Écart à l’équilibre thermodynamique » sont présentés ci-après (Figure F-1).  

 

       

Figure F-1 Chemins de solidification avec la composition du liquide solidifié mesurée par EPMA 

avec la méthode de Scheil-Gulliver. a – échantillon 2173UAB1. b – échantillon 2173UAB2  
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F.2 CHEMINS DE SOLIDIFICATION – TEST DE COMPATIBILITE  

Les chemins de solidification discutés dans la section 4.4 « Test de compatibilité avec la version 

11 de la TAF-ID » sont présentés dans cette section. La nomenclature utilisée est spécifique à 

la base de données TAF-ID. Le Tableau F-1 précise la formule chimique des phases 

correspondant aux noms donnés dans la TAF-ID.  

Nomenclature 

Abréviation Description 

Conditions 

B Masse (g) 

N Quantité (mol) 

P Pression (Pa) 

Phases 

C1_MO2 (U,Fe)O2±x 

MB_B27 
FeB 

(Fe,Cr)B 

CRB_B33 
CrB 

(Cr,Fe)B 

M2B_TETR 
(Fe,Ni)2B 

(Fe,Cr,Ni)2B 

CR2B_ORTH 
Cr2B 

(Cr,Fe)2B 

UNI_DELTA U23Ni77 

UNI_EPSILON U22Ni78 

U5Ni7 U5Ni7 

MB2_C32 (Cr,U)B2 

C15_LAVES (Fe,Ni)2(Cr,Fe,U) 

C14_LAVES (Cr,Fe)2(Cr,Fe,U) 

CR5B3 
Cr5B3 

(Cr,Fe)5B3 

FCC_A1 (B,Cr,Fe,Ni,U)(C,O) 

BCC_A2 (B,Cr,Fe,Ni,U)(C,O)3 

UFEB4 UFeB4 

UFE4B UFe4B 

UFE3B2 UFe3B2 

UFE2B6 UFe2B6 

Tableau F-1 Nomenclature utilisée dans les chemins de solidification.  
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Figure F-2 Chemin de solidification à 1 bar pour l’échantillon 2173UAB1 selon le calcul TH – TAF. 
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Figure F-3 Chemin de solidification à 1 bar pour l’échantillon 2173UAB1 selon le calcul EPMA – 

TAF. 
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Figure F-4 Chemin de solidification à 1 bar pour l’échantillon 2173UAB2 selon le calcul TH – TAF 
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Figure F-5 Chemin de solidification à 1 bar pour l’échantillon 2173UAB2 selon le calcul EPMA – 

TAF 
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Figure F-6 Chemin de solidification à 1 bar pour l’échantillon 2173UAB1 selon le calcul TH – 

TAF+ 
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Figure F-7 Chemin de solidification à 1 bar pour l’échantillon 2173UAB1 selon le calcul EPMA – 

TAF+ 
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Figure F-8 Chemin de solidification à 1 bar pour l’échantillon 2173UAB2 selon le calcul TH – 

TAF+ 
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Figure F-9 Chemin de solidification à 1 bar pour l’échantillon 2173UAB2 selon le calcul EPMA – 

TAF+  


