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Introduction générale

Afin de répondre a la demande mondiale croissante en énergie, le Forum International
de Génération IV (GIF), lancé en 2001, vise a coordonner a I’échelle internationale des
programmes de R&D portant sur la conception de réacteurs nucléaires de quatrieme génération.
En rupture technologique avec les générations précédentes, ces réacteurs doivent remplir des
objectifs plus poussés en termes de sOreté des installations, de recyclage et de gestion des
déchets, de compétitivité économique ainsi que de non-prolifération nucléaire. Forte de son
expérience dans ce domaine, la France est en charge du développement de réacteurs a neutrons

rapides refroidis au sodium (RNR-Na).

Cette étude porte sur les matériaux absorbants utilisés dans les barres de contrdle de ces
réacteurs, congues pour piloter la puissance du réacteur ou stopper la réaction nucléaire en
chaine en cas d’incident. Le matériau choisi comme absorbant neutronique est le carbure de
bore car il possede des propriétés mécaniques et thermiques intéressantes ainsi qu’une section
d’absorption de I’isotope 10 du bore relativement élevée pour les neutrons rapides. Les pastilles
de carbure de bore utilisées dans les réacteurs RNR-Na expérimentaux frangais étaient
élaborées par procédé Hot-Pressing a partir de poudres micrométriques. Celles-ci présentaient
une densité relative de 1’ordre de 95 + 2 %, ainsi que des tailles de grain largement
micrométriques. En réacteur, ces pastilles de carbure de bore sont soumises a des conditions
séveres de température et de pression. En effet, des bulles d’hélium fortement pressurisées se
forment au sein du matériau a la suite des réactions de captures neutroniques. En paralléle, un
gradient thermique élevé s’établit au sein de la pastille en raison du caractére fortement
exothermique de la réaction neutronique et de la conductivité thermique dégradée du matériau
sous irradiation. Il en résulte un endommagement important des pastilles sous la forme de

micro- et macro-fissures des les premiers cycles de fonctionnement.

Dans le cadre de cette these, I’objectif visé consiste a développer des céramiques de
carbure de bore a microstructures optimisées permettant d’améliorer le comportement de
I’absorbant en fonctionnement. La voie d’amélioration principale consiste a réduire la taille de
grains afin de limiter les contraintes intragranulaires générées par la formation des bulles
d’hélium qui génerent & terme une fracturation importante des pastilles. En outre, il s’agit de
favoriser la rétention de 1’hélium dans la pastille par un accroissement de la densité relative,
tout en en augmentant la résistance mécanique et la ténacité du matériau. La conservation d’une
résistance aux chocs thermiques comparable a celle du matériau de référence du CEA est

également recherchée.
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Pour répondre a ces objectifs, la démarche d’élaboration proposée repose sur deux voies
complémentaires a savoir I’emploi de poudres nanométriques ou submicrométriques couplé a
la mise en ceuvre du procédé de frittage Spark Plasma Sintering (SPS). La maitrise du procédé

et son optimisation s’appuieront sur une approche de simulation numérique du procéde.

Le premier chapitre s’attache & définir le contexte industriel de cette étude, ainsi qu’a
détailler les différents mécanismes d’endommagement des pastilles de carbure de bore en
réacteur. Le frittage par SPS qui constitue une voie d’amélioration du matériau est présenté

ainsi que les différents modeles numeriques proposeés dans la littérature pour ce procéde.

Le second chapitre est dédié a la caractérisation de différentes poudres de carbure de
bore commerciales disponibles au debut de cette étude. La détermination de leurs
caractéristiques physico-chimiques a conduit a la sélection de deux lots de poudres
nanometriques et submicroniques. Une étape d’¢laboration de pastilles par frittage SPS a alors
été menée, avec la recherche des conditions de frittage optimales en matiére de densité et de
taille de grains.

Un premier volet de caractérisations des propriétés mécaniques (dureté, élasticité) et
thermiques des matériaux SPS est présenté au troisiéme chapitre. L’influence de la composition
chimique (steechiométrie, phases secondaires) et de la microstructure (densité relative, taille de
grains) sur ces propriétés a pu étre établie. En outre, les matériaux issus du procedé SPS ont été

comparés au matériau de référence utilisé historiqguement par le CEA en RNR-Na.

Le quatriéme chapitre est consacré a la modélisation numérique du procédeé de frittage
SPS afin de faciliter le changement d’échelle nécessaire pour une possible industrialisation des
pastilles d’absorbant par le procédé SPS. Des essais de frittage instrumentés ont €té mis en place
afin de collecter les données électriques et thermiques nécessaires a I’affinement du modele
numérique. Une loi de comportement viscoplastique permettant de décrire le processus de
densification du matériau SPS retenu a été proposée, et les parameétres viscoplastiques associés
(i.e. énergie d’activation apparente et exposant de contrainte) déterminés. Le modéle numérique
ainsi développé sous le logiciel par éléments finis Comsol Multiphysics® est présente et

confronté aux données expérimentales.

La comparaison plus approfondie du matériau SPS sélectionné avec le matériau de
réference CEA, en matiére de tenue mécanique et de résistance aux chocs thermiques, fait
I’objet du cinquieéme chapitre. Ces caractérisations ont permis d’approcher des conditions de

température et de pression pouvant étre rencontrées en RNR-Na. Enfin, le comportement
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thermomécanique du matériau SPS en conditions de températures et de contraintes séveres a

été évalué a travers une étude de fluage a haute température.
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Chapitre I. Contexte de I'étude et synthése bibliographique

I.1. Les réacteurs nucléaires de génération IV
[.1.1. Le forum Génération IV

Le Forum International de Génération IV (GIF) a été lancé en 2001 dans le but
d’¢élaborer et de coordonner les programmes de R&D sur les systémes nucléaires innovants de
quatrieme génération. Cette organisation regroupe, a ce jour, quatorze partenaires : Afrique du
Sud, Argentine, Australie, Brésil, Canada, Corée du Sud, Chine, Etats-Unis, France, Japon,
Royaume-Uni, Russie, Suisse, Australie ainsi qu’Euratom qui représente la Communauté

Européenne de I'énergie atomique.

La quatrieme génération de réacteurs a pour objectif d’étre en rupture technologique
avec les générations précédentes qui sont présentées a la Figure 1-1. Ces nouveaux réacteurs
doivent répondre a un certain nombre de critéres établis par le GIF tels qu’une meilleure
utilisation des ressources en uranium naturel, une sOreté renforcée, une compétitivité
économique par rapport aux autres sources d’énergie, une adaptation a la non-prolifération
nucléaire! et une production de déchets réduite. Six concepts ont été retenus par le GIF et
répartis entre les différents pays-membres selon leur expertise (Tableau I-1). Un nombre plus
consequent de ressources est dédié aux projets de réacteurs a neutrons rapides (RNR) et hautes

températures, dont les technologies ont fait I’objet par le passé de nombreuses recherches [1].

Ces projets se déroulent en trois phases : i) une phase de viabilité, durant laquelle les
verrous technologiques sont levés et les concepts testés dans des conditions de service, ii) une
phase de performances au cours de laquelle les processus et les dispositifs de sécurité sont testés
a échelle réelle, iii) une phase de démonstration d’au moins dix ans comprenant la construction

et la mise en route d’un prototype en partenariat avec 1’industrie.

! Prolifération nucléaire : détournement du plutonium ou d’autres matiéres fissibles a des fins militaires.
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G4 - durabilité

-

GENERATION 3
G3 - optimisation

-

G2 - déploiement

-

GENERATION 1
(démonstration du potentiel de la puissance

Enjeux: faisabilité technique et industrielle
atomique au service de [énergie civile]

| G1 - faisabilité industrielle

Figure 1-1: Les différentes générations de réacteurs [2].
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Chapitre I. Contexte de I'étude et synthése bibliographique

Tableau I-1 :Les différents systemes retenus par le GIF [3]

Systéeme

Spectre
neutronique

Caloporteur

Puissance (Méga
watt électrique
MWe)

Membres actifs participant aux
projets de recherche 2

Réacteur a gaz
trés haute
température

Réacteur rapide a
caloporteur
sodium

Réacteur a eau
supercritique

Réacteur a sels
fondus

Réacteur rapide a
caloporteur
plomb

Réacteur rapide a
caloporteur gaz

Thermique

Rapide
Thermique/
rapide
Thermique/

rapide

Rapide

Rapide

Hélium

Sodium

Eau

Sels de
fluorure

Plomb

Hélium

250-300

50-150
300-1500
600-1500

300-700
1000-1500

1000

20-180
300-1200
600-1000

1200

Euratom, France, Japon, Chine,
Corée du Sud, Suisse, Etats-
Unis, Canada

Euratom, France, Japon, Chine,
Corée du Sud, Russie, Etats-Unis

Canada, Euratom, Japon, Chine,
Russie

Euratom, France, Russie, Suisse

Euratom, Japon, Corée du Sud,
Russie

Euratom, France, Japon, Suisse

[.1.2. Les réacteurs a neutrons rapides refroidis au sodium

La France s’est positionnée sur la conception des réacteurs a neutrons rapides refroidis

au sodium (RNR-Na) en raison de son expérience des réacteurs Phénix et Superphénix [1]. Un

schéma type de réacteur de cette filiére est présenté a la Figure 1-2.

Collecteur chaud

Collecteur froid

u‘Sodium

Barres

de controle

primaire | | {1~
(chaud) r;

-

I

‘ Echangeur de chaleur

/.

! Générateur
de vapeur

—
k

~
o
D —

Générateur

Puissance électrique

Condenseur

-

L ————
Source froide

e

%

=

=
an

Pompe

Sodium primaire (froid)

Sodium secondaire

Figure 1-2 : Schéma d’'un réacteur a neutrons rapides a caloporteur sodium [4].

2 Le Royaume-Uni participe aux activités du GIF a travers Euratom.
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Chapitre I. Contexte de I'étude et synthése bibliographique

Afin de produire de 1’¢lectricité, les réacteurs nucléaires entretiennent et contrdlent une
réaction de fission en chaine de I’uranium et du plutonium [5]. Les neutrons libérés lors de la
fission sont qualifiés de rapides car ils possedent une énergie de plusieurs MeV. Cependant,
comme le montre la Figure 1-3, les sections efficaces®, représentant la probabilité de fission
des isotopes fissiles de I"uranium et du plutonium, sont beaucoup plus élevées aux faibles
énergies qu’en spectre rapide. C’est pourquoi dans les réacteurs a eau pressurisée (REP) du parc
actuel, ces neutrons sont ralentis par collisions élastiques successives avec le milieu
modérateur®. Leur énergie est alors considérablement réduite (eV), ils sont appelés neutrons
thermiques ou thermalisés. Les ressources en matiére fissiles étant limitées lors du
développement de ces réacteurs, 1’utilisation d’un modérateur a permis d’augmenter les

probabilités de fission et ainsi de réduire les quantités de maticres fissiles au cceur du réacteur.

10

S - S S— el el

104 0.01 1 7100 10° 10°

0.01

Energy (eV)
Figure 1-3 : Evolution de la section efficace macroscopique d’absorption neutronique d’éléments
fissiles typiques dans le combustible [6].

Contrairement aux REP, le fonctionnement des réacteurs a neutrons rapides est
incompatible avec la présence d’¢léments modérateurs au cceur du réacteur. Le fluide
caloporteur choisi pour le RNR étudié en France est le sodium liquide car, en plus de ne pas
ralentir les neutrons, il respecte d’autres critéres importants tels qu’une faible inertie thermique
et une large plage de température d’utilisation (entre 97,8 et 881,5°C) [7]. Il est en outre peu
colteux et disponible en grandes quantités. Cependant, la forte réactivité du sodium avec I’eau

ou ’oxygene présent dans 1’air impose la conception de systémes de conversion d’énergie

8 Section efficace : aire équivalente d’interaction qui caractérise la probabilité que se produise une interaction
entre une particule incidente et une particule cible, généralement exprimée en barns (1 barn = 102 cm?).

4 Modérateur : élément formé de noyaux légers permettant de ralentir les neutrons libérés lors de la fission
nucléaire.
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adaptés afin d’éviter ce type d’interactions lors du fonctionnement du réacteur ou des opérations

de maintenance et de démantélement [8].

En outre, ce type de réacteur, couplé & un cycle fermé du combustible, permet une
optimisation durable des ressources (Figure 1-4) par 1’utilisation en quasi-totalité de I’uranium
[4] et de tous les isotopes du plutonium [9]. Ceci permet alors un recyclage multiple du
combustible et I’utilisation du plutonium produit par les centrales actuelles suite aux captures
neutroniques successives sur I’'uranium. Un autre intérét de ce type de réacteur est sa capacité
a transmuter® les éléments radioactifs a vie longue tels que les actinides mineurs®, ce qui
présente 1’avantage d’une forte réduction de la quantité, de la radiotoxicité et de la durée de vie

des déchets de haute activité et a vie longue [9].

Combustible RNR

455t
RNR usé
455t
U appauvri
_—
50t
t
. Uranium 310t
Actinides mineurs 5t
Déchets HA
(PF etAM)
50t
U : uranium ‘ ‘
RNR : réacteur a neutrons rapides
PF : produits de fission
AM : actinides mineurs

Déchets ultimes
50t

Figure 1-4 : Le cycle des matiéres nucléaires dans un parc RNR en mode isogénérateur (égalité entre
la production et la consommation de matiére fissile) [7].

5 Transmutation : transformation d’un nucléide en un autre nucléide par une réaction nucléaire.
6 Noyaux lourds autres que le plutonium et I"uranium (neptunium, américium, curium) formés dans un réacteur
par captures successives de neutrons par les noyaux d’uranium de métal lourd de tout type dans le combustible.
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I.2. Le carbure de bore en tant qu’absorbant neutronique
1.2.1. Eléments de maitrise de la réactivité

L’absence de modérateur au coeur du réacteur impose cependant la mise en ceuvre d’un
absorbant neutronique extrémement performant. Celui-ci permet d’assurer le contrdle de la
réaction de fission et d’assurer une bonne protection neutronique sur les faces latérales et
supérieures du cceur. A titre d’exemple, les barres de contrdle qui le contiennent sont mobiles
dans le cceur du réacteur et permettent de piloter sa puissance en s’abaissant ou en remontant.
En cas d’incident, la chute de ces barres dans le cceur stoppe instantanément la réaction en

chaine.

Le choix des matériaux absorbants s’oriente selon les principaux critéres de sélection
suivants [10] :

* une section efficace d’absorption des neutrons d’au moins quelques barns pour les
neutrons rapides ;

= laradiotoxicité des matériaux et celle des déchets générés suite a leur utilisation ;
= leurs propriétés mécaniques et thermiques ainsi que leur évolution sous irradiation ;

» leur compatibilité chimique avec 1’ensemble des éléments environnants comme le
matériau constitutif de la gaine ou du caloporteur.

Dans le domaine des neutrons rapides, seul le bore, le hafnium et certaines terres rares

présentent une efficacité d’absorption neutronique significative (Figure 1-5) [10].
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Figure 1-5 : Evolution des sections efficaces macroscopiques d’absorption neutronique
en fonction de 1’énergie des neutrons incidents pour les matériaux les plus courants [10].
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L’utilisation des terres rares est envisagée sous leur forme oxyde Er,Oz ou Dy,03
souvent combinée a TiO». Cependant, 1’utilisation des oxydes d’europium et de dysprosium est
limitée par leurs colts élevés. En outre, excepté pour le dysprosium, les terres rares génerent
des déchets nucléaires de forte activité [11]. Concernant les RNR-Na, ¢’est le bore qui est retenu
et introduit dans les gaines absorbantes sous la forme de pastilles frittées de carbure de bore
denses a 95 £ 2 %, telles que celle présentée a la Figure 1-6. Ces dernieres sont élaborées par
frittage sous charge a haute température (2000 °C [10]), appelé Hot Pressing, avec un diamétre
de I’ordre de 20 mm et une hauteur d’environ 30 mm. Les microstructures ainsi obtenues étaient
largement micrométriques [12]. C’est 1’isotope °B présent dans le matériau qui posséde la
section d’absorption neutronique la plus intéressante, de 3850 barns pour 0,025 eV a quelques
barns pour les neutrons rapides [13]. L’isotope 1°B est présent a 20 % dans le bore naturel, mais
un enrichissement a 90 % peut étre envisagé pour augmenter les performances de 1’absorbant
en utilisant une poudre d’oxyde de bore enrichie en °B lors de la fabrication du carbure de

bore.

lcm

Figure 1-6 : Pastille type en carbure de bore frittée pour les RNR-Na.

Le carbure de bore fait partie des matériaux céramiques présentant une des duretés les
plus élevées a température ambiante (=~ 35 GPa [14]), apres le diamant et le nitrure de bore
cubique. Il présente un module de Young éleve (= 450 GPa), un faible coefficient d’expansion
thermique (= 5.10 °C™?) et il est relativement léger [14]. En effet, sans enrichissement en 1°B,
la masse volumique théorique du carbure de bore est de 2,52 g.cm™. Selon sa steechiométrie,

elle augmente linéairement avec le taux de carbone suivant la relation [15] :
D = 2,422 + 0,0048 [C] %at. (11)

En outre, il présente I’avantage de posséder un large domaine d’existence en fonction
du rapport atomique B/C [10], ce qui favorise la stabilité de ses propriéteés physico-chimiques
sous des conditions variables de température et de pression. Sa steechiométrie en carbone peut

en effet varier d’environ 8,8 %at., la limite dite « riche en bore » B14C, a environ 20 %at., la
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limite dite «riche en carbone » B4C [16-18]. Cependant, la difficulté a analyser plusieurs
¢léments 1égers au sein d’un méme échantillon a conduit & des imprécisions sur la détermination
du domaine d’existence de cette phase. Dans ce contexte, en 1991, Schwetz et al. [19] ont
évalue la composition de la phase carbure de bore a 18,8 %at. en carbone, correspondant a la
formule B43C. Cette analyse de la composition a été menée par microsonde électronique dite
« de Castaing » et par analyses chimiques globales. Saengdeejing et al. [20] ont propose, sur la
base d’une modélisation thermodynamique de type CALPHAD (CAlculation of PHAse
Diagram), un diagramme de phases bore-carbone calculé (Figure 1-7) en accord avec la plupart
des résultats expérimentaux de la littérature [16,17,19,21]. Par ailleurs, il a été montré
expérimentalement [21] et par modélisation thermodynamique [20] que le carbure de bore
possede une fusion congruente a 2450 °C et forme un eutectique avec le graphite.
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B,C B,C + Graphite
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Bore-p + B,C

1000 T T T T
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Fraction molaire de carbone

Figure 1-7 : Diagramme de phases Bore-Carbone [20].

Le carbure de bore est isostructural du bore-a [22]. 11 cristallise dans un groupe d’espace
rhomboédrique R-3m n°166 [15] et posséde une maille élémentaire composée d’icosaédres B12
et/ou B11C reliés par des chaines triatomiques C-B-C et/ou C-B-B selon I’axe (111) du
rhomboedre. Des arrangements bore-lacune-bore, notés « BCIB », ont également été évoqués
dans la littérature [23]. L’importance de la plage de concentration en lacunes permet d’expliquer
le large domaine de composition chimique de la phase carbure de bore [24]. Ainsi, la
composition Bs3C peut étre expliquée par une structure contenant majoritairement des

octaedres de B11C, composés de chaines C-B-C et d’éléments « BB » [23].
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De par les relations de symétrie qu’il existe entre les deux systemes cristallins, cette
structure peut aussi étre décrite selon une maille hexagonale, I’axe [0001] du réseau

correspondant a la direction [111] du rhomboedre, comme illustré a la Figure 1-8.

polar sites
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Figure 1-8 : Réseau cristallin du carbure de bore
(en rouge la maille rhomboédrique et en bleu la maille hexagonale) [25].

De nombreuses études ont mis en évidence la corrélation représentée a la Figure 1-9,
entre la teneur en carbone du carbure de bore et les parametres de maille [23]. Les parametres
de maille hexagonaux a et ¢ décroissent linéairement avec 1’augmentation de la teneur en
carbone, a partir de 13,3 %at. pour le parameétre c. Ceci peut étre expliqué d’une part, par la
formation d’un composé intermédiaire BesC pour cette teneur en carbone et, d’autre part, par
le changement de mécanismes d’incorporation des atomes de carbone dans le réseau [25]. Un
des modeéles issu de la littérature [26,27] propose les changements structuraux qui suivent,
comme illustré a la Figure 1-10. Quand le ratio en carbone décroit, le nombre d’icosaédres B12
augmente progressivement jusqu’a un taux de carbone de 13,3 %, ratio pour lequel se forme le
composé BesC dont la composition structurale estimée est (B12)C-B-C. Pour des teneurs en
carbone plus faibles, les atomes de carbone des chaines C-B-C sont substitués par des atomes
de bore dont les rayons atomiques sont supérieurs a ceux des atomes de carbone, respectivement
85 et 70 pm, conduisant a des chaines C-B-B [25].
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Figure 1-9 : Evolution des paramétres de maille (a et ¢) avec le taux de carbone [23]

Léna Roumiguier | Thése de doctorat | Université de Limoges | 2019
Licence CC BY-NC-ND 3.0



Chapitre I. Contexte de I'étude et synthése bibliographique

a) 1,0 v ’ v ’ v T 0,0
(4] 0,2
©
£ |
]
(]
c 04 o
5 .
& 3
0 - 4 c
£ [g 8
.E % 06 @
© 2 o
-5 \—LIS_| .
—
@
2 o2 : : 0.8
- e 1
R Ra CBB i
i I
Si d?ped ~
0.0 } % S 1.0
0,08 0,10 0,12 0.14 0,16 0,18 0,20
Carbon content
r T
b) [T .
0 1
i ﬁ
! !
i ]
0.8 : ;
| !
B“C o . J
s 6T E
5 =
2 g z
S 044— @ o
8
o B, T
0.2 1
!
g
0.0 , %
(:'S’" T T T T il
0.08 0.10 0.12 0.14 0.16 0.18 0.20

Carbon content
Figure 1-10 : Evolution a) de la nature des chaines et b) de la nature des icosaédres au sein de la
phase carbure de bore en fonction du taux de carbone [22].

[.2.2. Synthése du carbure de bore sous forme pulvérulente

La poudre de carbure de bore est généralement préparée par réduction d’oxyde de bore
obtenu a partir d’acide borique de formule chimique HzBOs. Les syntheses se font le plus
souvent par carbothermie ou magnésiothermie. Les procédés associés sont décrits plus en
détails dans les paragraphes ci-dessous.
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[.2.2.1. Voie carbothermique

La synth¢se carbothermique peut étre résumée par 1’équation de réaction globale [28] :
4 H3B03(5)+7C) > ByC(sy) +6C0 gy + 6 H0(y)  (12)

Cette réaction globale traduit une succession de trois étapes :

4 H3BO3 - 2 B,03 5y + 6 H,0 4 (13)

Le bore et le carbone peuvent étre utilisés comme matiéres premiéres pour une synthese
directe [29], mais il est plus économique d’utiliser comme produits de 1’oxyde de bore (B203),
de I’acide borique (H3BOg), du borax (Na2B4Oy), du charbon actif ou du coke de pétrole [30—
32]. Les réactifs, dont les ratios influent directement sur la qualité du produit obtenu, sont
soumis a des températures supérieures a 2000 °C. Des étapes de purification sont alors réalisées
sur le produit obtenu [30,32]. Le produit de réaction est concassé et broyé pour obtenir une
poudre a la granulométrie désirée. Par cette méthode, des poudres micrométriques ou
submicrométriques peuvent étre obtenues, mais contiennent généralement des traces de carbone

libre.

Le faible colt des matieres premiéres et des équipements nécessaires font de cette voie
de synthese celle qui est actuellement privilégiée dans I’industrie. Cependant, cette réaction
nécessite des températures de traitement trés élevées. De plus, les étapes finales de concassage
et broyage peuvent étre colteuses, imposer des délais de fabrication supplémentaires et

entrainer de la contamination du carbure de bore par les corps broyant.

Certaines voies d’optimisation ont également été étudiées. Ainsi, afin d’abaisser la
température de synthese, 1’utilisation de polyol parmi les réactifs permet la création d’un ester
de borate qui va faciliter la dispersion du bore et des sources de carbone. L’emploi d’acide
citrique [33,34], d’éthyléne glycol [35], de mannitol [36] ou d’alcool polyvinylique [37] ont
permis d’obtenir du carbure de bore pour des températures de fabrication plus faibles, de 1’ordre
de 1450 °C.

Léna Roumiguier | Thése de doctorat | Université de Limoges | 2019
Licence CC BY-NC-ND 3.0 33



Chapitre I. Contexte de I'étude et synthése bibliographique

[.2.2.2. Voie magnésiothermique
Une alternative a la production de carbure de bore par carbothermie est la voie

magnésiothermique, dont la réaction-bilan est la suivante [28] :
2B305(5)+ 6 Mg )+ C(s) = BuCs) + 6 MgO (5 (L6)

Cette réaction peut étre décomposée en deux étapes SUCCessives :
2B,03(+6Mg ) 2> 4B +6Mgo s (17)
4B+ Cs) = BiCos) (18)

Dans ce cas, le carbure de bore est généralement produit a partir de 930 °C dans un four
tubulaire en graphite [15,38,39], en utilisant des réactifs similaires a la synthése par
carboréduction ainsi qu’une source de magnésium. C’est ce procédé qui a été employé en
France pour I’approvisionnement des éléments absorbants des réacteurs a neutrons rapides
Phénix et Superphénix. La réaction d’oxydation du magnésium étant trés exothermique, celle-
ci va s’auto-propager une fois la température d’initiation atteinte. Les produits obtenus sont
lavés a 1’eau chaude pour éliminer 1’excés d’oxyde de bore, puis a I’acide sulfurique ou
chlorhydrique pour retirer la magnésie formée ou les autres impuretés. Cette méthode permet
d’obtenir des poudres trés fines [40]. Cependant, la réaction magnésiothermique est
difficilement contr6lable. Les tailles et formes des particules obtenues sont relativement
hétérogénes. De plus, le rendement de la synthése reste faible du fait de la formation d’oxyde

et de borate de magnésium en tant que sous-produits de réaction.

Des travaux récents ont permis d’obtenir par cette voie des nanoparticules de carbure de
bore. En effet, Sharifi et al. [41] ont obtenu des particules dont le diamétre moyen est compris
entre 10 et 80 nm par combustion auto-propagée apres 80 h de broyage planétaire d’un mélange
de poudres d’oxyde de bore, de magnésium et de carbone. Les équipes de Asgarian [42] et
Farzaneh [43] ont obtenu des tailles moyennes de particules de carbure de bore de I’ordre de 20
a 40 nm a 750 °C en utilisant du carbone mésoporeux comme source de carbone. Cependant,
ce procédé est difficile a adapter a plus grande échelle tout en conservant des compositions
chimiques et des tailles de particules homogénes. Il existe également un risque d’emballement
de la réaction de combustion auto-propagée pour la production de volumes de poudre plus

importants.
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[.2.2.3. Autres voies de synthese

Plusieurs autres méthodes de synthése du carbure de bore ont fait I’objet de travaux
spécifiques dans la littérature. Par exemple, Chen et al. [44] ont synthétisé des nanoparticules
de steechiométrie B4C avec une granulométrie de 80 nm par dépdt chimique en phase vapeur
sur des nanotubes de carbone. Par ailleurs, Han et al. [45] ont obtenu des nano-filaments de
carbure de bore ainsi que des nanotubes BxC (x > 0,10) par réaction de vapeur d’oxyde de bore
avec des nanotubes de carbone. Le carbure de bore peut également tre obtenu a 1’aide d’une
torche a plasma. Ainsi, Mishra et al. [46] ont synthétisé une poudre de carbure de bore par
traitement plasma de dix minutes d’un mélange de poudres d’acide borique et de carbone. Par
ce procédé, il est également possible d’obtenir une poudre nanométrique par évaporation-

condensation [47].

[.2.3. Frittage du carbure de bore

Afin de réaliser des pieces denses de carbure de bore, une étape de frittage a haute
température est nécessaire. Aprés une rapide description du phénoméne de frittage, la
consolidation d’un compact granulaire de carbure de bore par frittage Hot Pressing sera
détaillée puisqu’il s’agit de la voie de mise en forme et de densification de référence des

matériaux utilisés pour les réacteurs nucléaires Phénix et Superphénix [1].

1.2.3.1. Définition et généralités sur le frittage

Le phénomene de frittage correspond a la consolidation d’un milieu pulvérulent par
I’application d’une température inférieure a sa température de fusion afin de lui conférer une
cohésion mécanique suffisante. Ce mécanisme tend a minimiser 1’énergie de surface du milieu
dispersé par une redistribution de la matiére [48]. Le frittage peut s’effectuer sans charge
appliquée (frittage naturel) ou sous 1’application d’une pression extérieure (uniaxiale ou

isostatique).

Dans le cas du frittage a 1’état solide, la diffusion de la matic¢re peut étre surfacique
(intergranulaire) ou volumique (intragranulaire). Les mécanismes de diffusion de surface sont
activés a plus basse température et, plus particulierement, pour des particules de petites tailles.
Ce mécanisme s’accompagne de la croissance du pont formé entre deux grains initialement en
contact. A plus haute température, les mécanismes de diffusion en volume se produisent par
diffusion des atomes a travers le réseau cristallin. Si I’apport de mati¢re au joint de grain
provient de la surface des grains, c’est-a-dire de A vers B sur la Figure I-11, trois chemins de

diffusion interviennent : par voie gazeuse (1), par diffusion surfacique (2) ou volumique (3).
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Dans ce cas, il s’agit d’un processus de consolidation sans qu’il n’y ait densification. D’autre
part, si I’apport de matiére provient du point de contact entre les deux grains, de C vers B sur
la Figure 1-11, la diffusion s’effectue le long du joint de grain (4) ou en volume (5) ; ce sont

des mécanismes densifiants.

Figure I-11 : Les différentes voies de diffusion de la matiére au cours du frittage a [’état solide [48].

Au final, le frittage d’un compact de poudre peut étre décrit en trois grandes étapes (Figure
1-11) :

i. Formation et croissance des ponts entre les grains par diffusion de matiére, les
grains peuvent également grossir pendant cette période ;

ii. Elimination de la porosité ouverte (i.e. porosité débouchant vers 1’atmosphére de
frittage), ce qui conduit a la densification du matériau ;

iii. Elimination de la porosité fermée (qui n’est pas en contact avec I’atmosphére de

frittage).
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Figure 1-12 : Evolution de la densité relative au cours des étapes de densification [49]

[.2.3.2. Frittage naturel ou sous charge du carbure de bore

Les liaisons atomiques du carbure de bore présentant un caractere fortement covalent,
la diffusion des atomes dans son réseau cristallin est difficile a des températures modérées. 1l
est par conséquent difficile d’obtenir une céramique dense par frittage naturel [50-53].
Différentes approches ont donc été envisagées pour ameliorer la cinétique de densification de
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cette phase céramique : I’emploi de températures proches de son point de fusion, I’application
d’une charge mécanique lors du traitement thermique ainsi que la mise en ceuvre d’ajouts de

frittage.

En outre, les poudres commerciales de carbure de bore contiennent des traces de
silicium, de fer et de chlore avec des teneurs massiques variant entre 0,15 et 0,05 % [54-57].
Ces impuretés mineures peuvent provenir des matiéres premieres, ou dans le cas du chlore,
d’une étape de lavage a 1’acide chlorhydrique destinée a éliminer le carbone résiduel. Le carbure
de bore contient en effet des phases secondaires de carbone libre et d’oxyde de bore, qui
proviennent du procédé de fabrication et de sa réactivité vis-a-vis de 1’oxygene. Le carbone
libre est présent sous sa forme structurale de type graphite, avec une teneur pouvant atteindre
jusgqu’a 2,3 % mass. dans certaines poudres commerciales [58]. Le taux d’oxygéne mesuré dans
les poudres commerciales, principalement liés a la présence d’oxyde de bore, varie de 0,35 a

2,75 % mass. pour des poudres micrométriques et submicroniques [51,59].

Il est communément admis que les espéces de type oxyde de bore sont localisées a la
surface des particules élémentaires de carbure de bore [51,53,60]. Récemment, Réjasse et al.
[59] ont confirmé ce phénomene par des observations microstructurales, menées par
Microscopie Electronique en Transmission (MET), présentées en Figure 1-13. Sur celle-ci, on
peut apercevoir une couche amorphe en périphérie du grain observé, repérée par des fleches
noires. Cette couche superficielle a été associée a une hydroxylation de la surface des

cristallites, par corrélation avec des analyses chimiques [59].

Figure 1-13 : Micrographie MET d’une particule de poudre de carbure de bore fournie par Réjasse et
al. [59]. Les fleches blanches indiquent du carbone libre sous forme graphite et les fleches noires une
couche amorphe associée a une couche d’hydroxyle de bore (ou encore appelé acide borique, HsBOs).
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Au cours du traitement thermique, la décomposition de 1’acide borique fait appel a des
mécanismes complexes. D’aprés Lee et Speyer [53], celui-ci se déshydrate pour former de
I’oxyde de bore B203, en passant par les composés intermédiaires HBO2 a 170 °C et H4B20s

vers 236 °C, ce qui, selon ces auteurs, donnerait des réactions de type :

H3B03 2 HBO: + H20 (1.9)
HBO2 + H3B03 & H4B205 (110)
H4B205 2 B203 + 2 H20 (111)

Par ailleurs, Slutskii et al. [61] proposent un mécanisme réactionnel différent, la

décomposition de 1’acide borique passant selon eux par la formation d’un complexe

(HBO: - HBOy) :

H3B03; 2 HBO: + H20 (112)
2HBO: 2 (HBO: - HBO2) (113)
(HBO:z - HBO2) 2 B203 + Hz0 (1.14)

En paralléle a ce schéma réactionnel, le complexe (HBOz - HBO) se transforme en un

dimére comparativement stable :
(HBO:z - HBO2) = (HBO2)2 (1.15)

Ensuite, la volatilisation de 1’oxyde de bore se produit, a une température estimée a

900 °C sous pression atmosphérique [62] :
B203 (s,1) 2 B203 (g) (1.16)

Cette couche d’oxyde présente a la surface des particules de carbure de bore constitue
un obstacle au frittage en empéchant le contact direct entre les grains [53]. De plus, sa présence
provoque le grossissement des grains car, a 1’état liquide ou gazeux, 1I’oxyde fournit un chemin
de diffusion rapide et non-densifiant a la surface des particules [63]. L’oxyde de bore peut étre
éliminé de la poudre de départ par lavage au méthanol [64,65] ou au cours du frittage, par

réaction avec du carbone [60] selon la réaction :

Le carbone libre peut étre ajouté a la poudre de départ mais les poudres commerciales
en contiennent déja en tant qu’impuretés. Selon le ratio C/B203 présent, I’oxyde de bore et le

carbone libre vont étre consommeés partiellement ou completement. Cependant, la production
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d’espéces gazeuses lors de cette réaction peut étre un frein a la densification. Asadikiya et al.

[60] ont estimé par modélisation thermodynamique, selon la démarche de type CALPHAD, le

ratio idéal C/B20s a 3,5 pour lequel tout I’oxyde de bore et le carbone seraient consommeés. Un

déficit en carbone entraine la formation de nouvelles espéces gazeuses comme (BO)2() ou

B203() au détriment de la densification du matériau. Un exces en carbone provoque la

diminution des propriétés mecaniques du fritté telles que le module de Young [19]. Il est donc

conseillé de se placer a un ratio trés 1égérement supérieur a 3,5 afin d’éviter le déficit en carbone

tout en limitant 1’altération des propriétés mécaniques [60].

Pour obtenir des matériaux denses a base de carbure de bore par frittage naturel, il faut

généralement employer des températures proches de la température de fusion, selon la

composition et la granulométrie des poudres initiales (Tableau I-2).

Tableau I-2 : Principales expériences et résultats sur le frittage naturel du carbure de bore.

Légende : (-) pas d’additifs, (n. r.) non renseigne.

Température Temps de Vitesse de Densité Taille de
de frittage palier chauffe Additif relative (%) grains Auteurs
(°C) (min) (°C/min) 0 (um)
2250 n.r. 30 - 92 2,8 Lee [53]
carbone 99 2,3
2250 30 30 - 65 1-5 Dole [51]
2300 30 30 - 73 5-10
300 - 83 5-20
30 carbone 97 3

2275 60 n.r. - 81 2-20 Roy [52]
2300 85
2375 90
2250 120 30 - 95,5 n.r Zorzi [66]

4 %mass. 98

carbone
2200 120 15 5 % mass. TiC 95 18 Sigl [67]
9 % mass. TiC 96,5 12
16 % mass. 98,5 5
TiC
2050 60 n.r - 73,5 n.r Saeedi
5% vol. TiO; 84 Heydari [68]
15 % vol. 96
TiO;
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Lee et al. [53] ont étudié la densification de compacts de poudre de carbure de bore par
dilatométrie. Apres un début de densification vers 1800 °C, la vitesse de densification augmente
entre 1870 et 2010 °C. Au-dela de 2130 °C, la vitesse de densification est plus conséquente. En
effet, méme si la fusion du carbure de bore se situe vers 2450 °C, la présence d’impuretés dans
les poudres initiales conduit a I’apparition d’une phase liquide a plus basse température

favorisant la cinétique des mécanismes de transport de matiére densifiants.

Dole et al. [51] ont densifié des massifs de carbure de bore par frittage naturel & 2250 °C
présentant une densite relative de 65 %. L’augmentation de la température de frittage a 2300 °C,
sous les mémes conditions, a permis d’obtenir une meilleure densité (73 %), mais au détriment
de la taille des grains qui a été multipliée par deux, de 5 a 10 um. De méme, Roy et al. [52] ont
étudié le frittage naturel du carbure de bore en utilisant plusieurs granulométries de poudres
(0,5 ; 0,8 et 2 um). En-dessous de 2300 °C, quelle que soit la granulométrie de départ, les
densités relatives des massifs sont inférieures a 85 %. Pour des températures plus élevées, les
massifs densifiés a partir des poudres les plus fines présentent, sous les mémes conditions de
frittage, de meilleures densités. Des matériaux de densités relatives de 1’ordre de 90 % ont été

obtenus par frittage des poudres dont les particules sont inférieures au micrometre.

Par ailleurs, un résumé des différentes études de frittage sous charge uniaxiale (i.e. Hot
Pressing) est présenté au Tableau I-3. Ainsi, Angers et al. [69] ont étudié le comportement en
frittage sous charge (ou Hot Pressing) de plusieurs lots de poudres de carbure de bore provenant
de différents fournisseurs. Dans chaque cas, une température de maintien isotherme supérieure
ou égale a 2000 °C (pour une contrainte de 35 MPa) est requise pour obtenir des échantillons
denses. Des échantillons frittés a 2200 °C par Angers et al. [69] sous une contrainte de 35 MPa
présentent des densités relatives nettement supérieures a ceux qui ont été frittés a 1900 °C
(respectivement 99 et 80 %). En outre, les microstructures ont relativement peu évolué, avec

des tailles de grains moyennes respectives de 16 et 12 um.

Enfin, plus la contrainte appliquée est importante, plus les densités relatives obtenues
sont élevées pour une méme température. Ainsi, Angers et al. [69] ont fritté des échantillons a
1900 °C sous différentes charges. Une contrainte appliqueée trois fois plus importante, de 20,7

4 68,9 MPa, a permis d’augmenter la densité relative des frittés de 77 a 85 %.

Lors d’essais de frittage naturel (Tableau 1-2) ou sous charge (Tableau I-3),
I’augmentation de la température de frittage ou de la rampe de chauffage permet d’obtenir des

échantillons plus denses. D’apres Lee et al. [53], des rampes de chauffage rapides permettent
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d’une part, une sublimation/vaporisation accélérée de B2Os et, d’autre part, de minimiser la
durée liée au grossissement des grains. En augmentant la vitesse de montée en température d’un
facteur 10 dans un four de frittage naturel adapté, Dole et al. [51] ont obtenu des massifs plus

denses : de 73 % pour une vitesse de 30 °C.min* contre 83 % pour 300 °C.min™.

L’emploi d’ajouts de frittage dans les poudres initiales constitue une autre approche
pour abaisser la température de frittage, et peut également permettre de limiter la croissance des
grains et obtenir des propriétés mécaniques majorées. Un des additifs les plus courants est le
carbone. Le frittage s’initie a plus basse température (1350 °C), en raison du contact direct entre
les particules suite a la formation de gaz CO(g), issu de la réaction entre le carbone et B2Os [53].
De nombreux autres additifs ont fait 1’objet d’études sur le frittage de carbure de bore, comme
TiB2[66], SiC [66,70], Ni [71], Al.O3 [72], Al [73], Si [73], Fe [74], TiO [68], TiC [67], ZrO2
[75].
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Tableau I-3 : Principales expériences et résultats sur le frittage Hot Pressing du carbure de bore.
Légende : (-) pas d additifs, (n. r.) non renseigné.

Température Temps Vlteesse Contrainte Densité Talelle
. i iqué iti i Auteurs
de frittage de pa.lller chauffe appliquée Additif relative grains
°C min oot MPa %
C/min pum
2400 45 3,3 34,4 - 95 n.r. Angers
20 >99 [69]
1900 45 20 34,4 - 80 12 Angers
2050 98.5 14 [69]
2200 >99 16
1900 45 20 20,7 - 77 n.r. Angers
34,4 80 [69]
68,9 85
2000 60 20 30 - 88 n.r. Kim
1 % vol. Al,O3 95 [72]
2,5 % vol. Al,O3 98,5
5 % vol. Al,Os 99
2150 65 n.r. 35 - 95,0 6-10 Deng
1850 50 10 % mass. 98,5 1-2 [76]
40 (W,Ti)C 99,2 0,5-1,5
30 30 % mass. 99,5 <1
(W,Ti)C
50 % mass.
(W,Ti)C
1850 60 10 30 - 85 1,7 Du
1900 90 1,9 [77]
1950 99 31
1950 60 10 20 - 92 2,0 Du
25 97 24 [77]
30 99 31
1900 30 20 75 - 97,3 1,85 Zhang
40 98,0 1,94 [78]
60 98,5 2,18
1900 30 20 100 - 99,7 1,96 Zhang
40 99,8 2,07 [78]
60 99,8 2,29
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[.2.4. Mécanismes de dégradation sous irradiation

La Figure 1-14 représente la coupe d’un échantillon de carbure aprés irradiation en
réacteur Phénix pour 657 jours équivalents pleine puissance’ (JEPP), présentant une

fracturation importante [79].

Figure 1-14 : Coupe d’un crayon absorbant irradié dans le réacteur Phénix pour un burnup® de 10 %
des atomes de bore, soit 5.10%captures/cm?® [80].

En effet, en condition de fonctionnement dans le réacteur, le carbure de bore subit des

phénomeénes de dégradation mécanique et thermomécaniques importants liés aux réactions de

capture neutronique suivantes :

1B + 1n - 7Li (0,83MeV) + *He (1,48MeV) (118)
105 + 1y — 7L (1,01MeV) + *He (1,79MeV) (119)
B +1n - 2*He +3H  (réaction secondaire) (1.20)

Ces réactions ont pour conséquence un fort dégagement volumique de chaleur (8 1.1.2.4.1) ainsi
que la production d’hélium in situ (8 1.1.2.4.2). La formation de lithium et de tritium, en trés
faibles quantités, ne semble pas jouer un réle dans la dégradation des pastilles de carbure de
bore [13,81-85].

7 Jour équivalent pleine puissance (JEPP) : équivalence de I'énergie électrique effectivement produite sur la
période d’essai par rapport a 1'énergie qu'elle aurait produite si elle avait fonctionné a sa puissance nominale
durant une journée.

8 Burnup : densités de captures neutroniques, correspond au nombre d’atomes ayant subi la fission pour un
volume donné du matériau.
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1.2.4.1. Evolution de la conductivité thermique et macrofissuration

La conductivité thermique de la phase carbure de bore est relativement faible, de 1’ordre
de 30 W.m.K* & température ambiante. Elle décroit Iégérement avec la température, jusqu’a
15-20 W.m™.K1 4 1700 °C [14].

Différentes études font état de 1’évolution de la conductivité thermique du carbure de
bore avec la tempeérature et sous irradiation [86,12,87]. Sous irradiation, les différentes études
mettent en évidence une chute de la conductivité thermique, qui atteint 2 8 4 W.m™.K . En
effet, comme le montrent la Figure 1-15 et la Figure 1-16, la perte de conductivité thermique
intervient trés rapidement, pour un burnupd’environ 5.10%° captures/cm®. La formation de
défauts d’irradiation au sein du matériau agit comme des centres de diffusion de phonons et
limite la propagation du flux de chaleur. Ce phénomeéne est ultérieurement amplifié par les

mécanismes de fissuration a 1’échelle granulaire, qui seront décrits au paragraphe § 1.2.4.2.

30

B4C carbothermigue
- densité relative 96 %
- enrichi en **B 48 at.%

20

avant irradiation

apreés irradiation

Conductivité thermique (W.m1.K)

0 T T T | T T T | T T T | T T T I T T T
0 200 400 600 800 1000
Tempeérature (°C)

Début de Fin de
Pirradiation Pirradiation
Conductivité thermique
(WK 15,75 2,80
Température au centre
des pastilles (°C) 495 657

Figure 1-15 : Evolution de la conductivité thermique avec la température d ‘une pastille de carbure de
bore carbothermique de densité relative 96% et 48% de °B , avant et aprés irradiation dans le RNR
Phénix (*°B burnup = 24.10% captures/cm®) ,figure adaptée de [12].
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Figure 1-16 : Influence de [’exposition a ['irradiation sur la conductivité relative (ratio entre
conductivité irradiée sur non-irradiée) pour différentes températures d’irradiation, figure adaptée
de [86].

La combinaison entre les réactions de capture neutronique et la conductivité thermique
dégradée du matériau sous irradiation engendre au sein du matériau un fort gradient thermique
pouvant aller jusqu’a 1000 °C.cm™ [11]. Les contraintes engendrées par la différence de
dilatation entre le cceur et la périphérie des pastilles peuvent excéder la résistance du matériau,
et provoquer une macrofissuration de la pastille comme I’illustre la Figure 1-17. Cette

macrofissuration apparait le plus souvent dées la premiére utilisation.

\

Figure 1-17 : Fissuration radiale macroscopique d’une pastille de carbure de bore irradiée [88].
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[.2.4.2. Formation d’hélium et conséquences engendrées

En outre, la formation d’hélium constitue une cause majeure d’endommagement
progressif du matériau. De nombreuses études ont été réalisées sur ce sujet [81,89-97]. Elles
concernent des matériaux irradiés en réacteurs, ou des échantillons céramiques de carbure de

bore avec de I’hélium implanté qui ont ensuite subi un traitement thermique, dit de recuit.

L’hélium formé a la suite des réactions de fission s’accumule dans le matériau sous
forme de bulles lenticulaires fortement pressurisées. Dans chaque grain, les bulles d’hélium
sont orientées principalement selon le plan (111) de la structure rhomboédrique du carbure de
bore (Figure 1-18).

Figure 1-18 : Micrographie obtenue par Microscopie Electronique en Transmission (MET) mettant en
evidence des bulles d’hélium dans une pastille de carbure de bore irradiée en réacteur Phénix, bulles
orientées selon le plan d’indexation (111) et générant un champ de contraintes [81].

La Figure 1-19 représente 1’évolution de la taille des bulles, ainsi que celle de leur
densité au sein du matériau, en fonction de la température d’irradiation (les barres d’erreur
correspondant a la dispersion des valeurs). Pour des températures d’irradiation faibles,
inférieures a 1000 °C, les bulles d’hélium sont relativement petites et dispersées de fagon
homogeéne, excepté sur des zones localisées autour des joints de grains, appelées zones
dénudées [94]. Leur diametre étant proche de la limite de résolution basse du microscope, il est
possible que des bulles de diamétres plus petits soient présentes. Jusqu’a 1500 °C, le diamétre
moyen des bulles augmente progressivement avec la formation par coalescence de bulles de
plus grandes dimensions [94]. Leurs formes évoluent également, jusqu’a devenir facettées pour
des températures supérieures a 1500 °C. Elles sont alors regroupées sous forme d’amas et leur

distribution au sein du matériau est hétérogéne [94].
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Figure 1-19 : (4) Evolution de la taille des bulles d’hélium et (B) et de la densité de bulles dans les
pastilles irradiées en réacteur EBR-11 (Experimental Breeder Reactor-II, réacteur RNR d’étude
américain) pour différentes températures d ‘irradiation [94].

Par ailleurs, I’hélium situé a proximité des joints de grains migre et s’y accumule sous
forme de bulles également lenticulaires, paralléles a leur direction (Figure 1-20). L’hélium y
reste piégé jusqu’a des températures de 1’ordre de 1200 °C [96]. Des zones exemptes de bulles
d’hélium, appelées « zones dénudées », apparaissent alors en périphérie des grains, sur une
épaisseur d’environ 25 nm [91]. Motte et al. [96] ont démontré que les joints de grains
apparaissent comme des pieges a hélium stables jusqu’a haute température, dans lequel la
coalescence des bulles d’hélium est favorisée. De grandes quantités d’hélium pouvant étre
accumulées a leur niveau, Motte et al. préconisent 1’élaboration de matériaux absorbants de

carbure de bore a grains fins et de densité élevée [96].

Sous forte pression, les bulles d’hélium induisent un champ de contraintes élevé a leur
voisinage comme le montre la Figure 1-21. Pour des matériaux irradiés de 600 a 1500 °C en
réacteur Phénix, Stoto et al. [81] ont évalué la pression interne des bulles d’hélium a environ
5,6 GPa en utilisant le modele de Zuppiroli et al. [91] et en considérant une bulle moyenne de
18 nm de diamétre et une densité de bulles de 2,5.10% m3,
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Figure 1-20 : Micrographie MET d’une pastille de carbure de bore irradiée représentant des bulles
d’hélium orientées dans les grains et au joint de grains [95].

L

f-ﬂ.’buml

Figure 1-21 : Micrographie MET montrant le champ de contraintes autour d’une bulle d’hélium dans
une pastille irradiée en réacteur EBR-I1 & faible burnup (11.10% captures/cm®) [94].
L’orientation spécifique des bulles lenticulaires d’hélium concentre les champs de
contraintes dans une direction cristallographique spécifique [92]. Les grains vont alors subir un
gonflement anisotropique générant de fortes contraintes de cisaillement entre les grains
adjacents de différentes orientations [92]. Les premieres fissures intergranulaires apparaissent
alors rapidement au niveau des joints de grains, a partir de 2,4.10?* captures.cm™, conduisant a

un phénomene de décohésion des grains illustré en Figure 1-22.
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Figure 1-22 : Micrographie par MET d'une pastille de carbure de bore irradiée présentant une
décohésion intergranulaire suite au gonflement anisotropique des grains [92].

D’aprés Hollenberg et Cummings [92], I’initiation des fissures intergranulaires dépend
de deux constantes, la tension de surface et le module élastique effectif du matériau. Par ailleurs,
la microfissuration intragranulaire est affectée par la taille des grains, d’apres les travaux de
Kuszyk et Bradt [98] dans le systéme MgTi.Os. Une taille de grains réduite et une réduction de
la porosité au niveau des joints de grains permettraient de limiter le phénomeéne de fissuration
intergranulaire [92]. Au-dela de 5.10%* captures.cm, le mécanisme de microfissuration devient

intragranulaire par coalescence des bulles d’hélium dans les grains [97].

|.3. Voie d’amélioration du comportement du carbure de bore sous
irradiation : fabrication des pastilles par Spark Plasma Sintering

La description des mécanismes de dégradation du carbure de bore en réacteur a mis en
évidence la possibilité d’améliorer les performances des absorbants en optimisant la
microstructure des matériaux céramiques impliqués. L ’intérét d obtenir des matériaux denses
a microstructure fine a été soulevé par Hollenberg et Cummings [92]. En effet, une
augmentation de la densité permet d’optimiser la capacité de rétention d’hélium des pastilles
d’absorbant. De plus, une zone dénudée de bulles d’hélium, d’épaisseur constante quelle que
soit la taille de grain, est observée autour des joints de grains [91]. La réduction des tailles de
grains permet donc de favoriser la diffusion de I’hélium vers les joints de grains et de réduire
le gonflement anisotropique des grains induit par les bulles d’hélium intragranulaires.

Depuis la conception des premiers RNR utilisant le carbure de bore comme absorbant
neutronique, de nouvelles matieres premiéres et de nouveaux procédés de frittage sont apparus.
Afin d’obtenir des microstructures plus fines et des matériaux plus denses, des poudres de

granulométries submicroniques et nanométriques ont été approvisionnées et ont été

Léna Roumiguier | Thése de doctorat | Université de Limoges | 2019
Licence CC BY-NC-ND 3.0 49



Chapitre I. Contexte de I'étude et synthése bibliographique

consolidées par frittage Spark Plasma Sintering, de facon a conserver des tailles de particules
inférieures au micrometre. Ce procédé de frittage, détaillé dans la suite de ce chapitre, permet
d’obtenir des matériaux denses tout en limitant, sous certaines conditions, le grossissement

granulaire.

[.3.1. Principe du procédé SPS

Le procédé SPS est une méthode de mise en forme et de frittage de matériaux
pulvérulents, utilisée pour la synthése ou I’assemblage de polymeéres, métaux et céramiques. La
poudre & mettre en forme est introduite dans une matrice conductrice, généralement en graphite.
A I’aide de deux pistons, une contrainte uniaxiale est appliquée sur I’échantillon. Le chauffage
par effet Joule est assuré par un courant électrique pulsé pouvant atteindre plusieurs milliers
d’ampeéres. Celui-ci traverse le systéme entretoises-pistons-matrice et 1’échantillon selon sa
conductivité électrique (Figure 1-23). Les lignes de courant se concentrent au niveau de la
matrice, ce qui permet d’atteindre des vitesses de montée en température élevées allant jusqu’a

1000 °C.min" [99].

électrode
piston fixe

matrice en graphite

compactde poudre

piston mobile

entretoise en graphite

Figure 1-23 : Schéma de [’enceinte SPS.

La matrice en graphite est généralement chemisée d’un feuillet de Papyex® (graphite
souple). Celui-ci est placé entre I’échantillon et I’ensemble matrice/pistons pour permettre un
démoulage plus facile de la piéce apres frittage et éviter d’éventuelles réactions a haute
température avec I’outillage. Les échantillons se présentent le plus souvent sous la forme de

disques, comme le montre la Figure 1-24, avec des diamétres pouvant atteindre plus de 300 mm
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en fonction de la puissance des appareillages. La matrice peut également étre entourée d’un
feutre de carbone pour limiter les pertes radiatives a haute température. Le frittage peut étre
effectué sous vide mais également sous atmospheres gazeuses (le plus souvent Ar ou Ny).

1lcm

Figure 1-24 : Pastille type frittée par SPS.

Les intéréts majeurs du procédé SPS resident dans sa vitesse de chauffe trés élevée
couplée a I’application d’une contrainte uniaxiale. Ceux-Ci permettent des cinétiques de
densification rapides. Ainsi, des niveaux de densité de 1’ordre de 98 % sont obtenus en une
douzaine de minutes pour du carbure de bore [100]. La rapidité des cycles thermiques optimisés
du SPS permet de limiter le grossissement des grains et donc d’obtenir une microstructure fine,

voire de conserver la nano- ou micro-structuration liées aux poudres initiales [101,102].

[.3.2. Application du frittage SPS au carbure de bore

Le frittage SPS du carbure de bore a fait I’objet de différentes études dans la littérature.
Le Tableau I-4 résume les principaux résultats obtenus en détaillant les parametres de frittage
ainsi que les caractéristiques microstructurales des frittés obtenus (i.e. densité relative, taille de

grains).

Ainsi, ’obtention de matériaux denses a plus de 98 % a été possible a des températures
apparemment plus faibles et pour des temps de palier plus courts qu’en frittage Hot Pressing ou
naturel. Hayun et al. [57] ont notamment étudié 1’influence de différents parameétres de frittage
(température, pression, temps de palier et vitesse de chauffe) sur la densification de compacts
en utilisant une poudre commerciale micrométrique de grade HS fournie par H. C. Starck,
Allemagne. Comme le montre la Figure 1-25, plus la température de frittage est élevée, le temps
de palier long ou la pression appliquée importante, plus la densité relative des frittés est élevée.
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Figure 1-25 : Influence de différents parametres de frittage SPS sur la densité des frittés [57].

Afin d’obtenir des microstructures fines, Moshtaghioun et al. [103] ont réduit la
granulométrie de la poudre de carbure de bore initiale (= 0,5 um, grade HD20 provenant de H.
C. Starck) au broyeur planétaire pendant trois heures avec des billes en carbure de tungsténe
[104]. La poudre ainsi réduite (= 220 nm) est alors traitée thermiquement & 1350 °C sous argon
afin d’éliminer les impuretés de type oxyde présentes initialement dans la poudre. Les
matériaux frittés & 1800 °C pendant 3 min avec une rampe de 100 °C.min"! sont complétement
denses mais présentent un grossissement de grains marqué avec un diamétre moyen de 1’ordre
de 17 um. Une température de palier de 1600 °C n’a pas conduit a une densification complete
du matériau (> 98,5 %) dans les conditions de I’étude. Une température de frittage intermédiaire
de 1700 °C a permis d’éviter le grossissement granulaire (grains =~ 370 nm) tout en obtenant

une densité relative élevée (proche de 99 %).

A des températures de frittage relativement basses (i.e. entre 1500 et 1600 °C), une
augmentation de la rampe de chauffage conduit a des matériaux moins denses, méme pour des
temps de palier plus importants. En effet, une densite relative de 94,9 % est obtenue par frittage
41500 °C avec une rampe en température de 100 °C.mint et un temps de palier de 3 min ; alors

qu’une rampe de 150 °C.min, pour une méme température et un temps de palier pourtant plus
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long, conduit a une densité plus faible de 84,2 % [105]. Le méme effet est observé pour une
température de frittage de 1550 °C. Cette observation semble liée au fait que, pour ces
températures de frittage relativement basses, une montée en température plus lente permet une

meilleure élimination des oxydes de surface et faciliterait le transport de matiere [53].

Pour de plus hautes températures de frittage (au-dela de 1600 °C) conduisant a des
matériaux plus denses, une réduction de la vitesse de chauffage favorise le grossissement
granulaire. En effet, Li et al. [105] ont constaté une croissance « anormale » des grains apres
frittage a 1600 °C avec une rampe de 85°C.min™%, qui n’apparait plus a partir de 106 °C.min.
Moshtaghioun et al. [103] ont également étudié 1’effet de la vitesse de montée en température,
allant de 100 & 200 °C.min pour des températures de frittage de 1600 & 1700 °C confirmant
les résultats précédents.

Enfin, la mise en ceuvre d’additifs de frittage dans les poudres initiales a également été
étudiée dans l’optique d’une diminution de la température de frittage associée a une
amélioration de la densité relative et a un affinement des microstructures. Bien que cette
méthode ait donné des résultats satisfaisants [106,107], elle ne peut étre retenue dans I’immédiat
dans ce contexte d’application nucléaire. En effet, la présence d’¢léments chimiques autres que
le bore et le carbone en grandes quantités imposerait une parfaite connaissance de leur

comportement sous irradiation, notamment du point de vue de leur stabilité et de leur activation.
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Tableau I-4 : Principales expériences et résultats sur le frittage SPS du carbure de bore. Légende : (n. r.) non renseigné.

Diamétre @ et D[50] des D[50]

Température Temps Vitesse Contrainte . N Densité
Di itif SPS hauteur H des de frittage de pali de chauff aopliquée particules de apres relative A
Ispositi échantillons ) g € pafler € chautte ppig la poudre frittage : uteurs
mm C min C/min MPa um um %
FCT HP D5/1 320 2050 10 50 32 0,8 4 >99 Hayun [57]
FCT HP D20 @10, H7 1600 20 50 300 0,5 n.r. 95,6 .
Badica [108]
2100 10 50 50 97,8
Dr Sinter 2040 @20 1500 3 100 n.r. 0,5 n.r. 94,9
10 150 84,2
1550 3 103 97,3 Li [105]
5 130 96,4
1600 3 106 98,3
Dr Sinter @50, H5 1800 5 100 50 3 n.r. 97.9 .
7 A0MK-VII Cengiz [109]
n.r. @17 1800 15 100 50 2,4 2-6 >99 Sairam [110]
Dr Sinter 515S @15 1800 3 100 75 0,22 17,2 99,2 .
1700 037 98,7 Mos?;%%?loun
1600 0,30 93,6
Dr Sinter 515S @15 1700 9 100 75 0,22 0,46 98,7
3 100 0,37 98,7 .
3 200 0,45 98,8 MOS?;%%']"OU”
1 100 0,34 97,1
1 200 0,39 97.4
Dr Sinter 515S @15 1700 3 100 75 0,22 0,37 98,7 Moshtaghioun
1800 17 99,2 [111]
Dr Sinter 515S @15 1500 3 100 75 0,04 0,2 98 .
Moshtaghioun [64]
1600 2,9 98
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Comme l’a montré cette synthese, le procédé Spark Plasma Sintering permet d obtenir
des céramiques de carbure de bore denses & microstructures plus fines que par Hot-Pressing.
Cependant, les microstructures des matériaux sont tres dépendantes des parametres de frittage
SPS (température de frittage, temps de palier), qui influent a leur tour sur les propriétés et les
performances des matériaux élabores. Ces effets seront d ’autant plus marqués pour les pastilles
d’absorbants, dont la hauteur est environ une fois et demie plus grande que leur diamétre. Ce
changement d’échelle des pieces par rapport aux dimensions habituellement utilisées en
laboratoire pourrait entrainer des hétérogénéites microstructurales plus marquées du fait des
gradients de contrainte et de température au sein de [’échantillon en cours de frittage.
L’application du procédeé de frittage SPS a la fabrication de pastilles d’absorbants de carbure
de bore impose donc la maitrise la plus compléte possible des champs de température et de
contrainte au cours du frittage, dans le but d’obtenir des matériaux a microstructure fine et
homogeéne. La partie suivante synthétise les travaux antérieurs conduits afin de simuler

numeriquement le traitement de frittage SPS.

l.4. Modélisation numérique du procédé SPS
I.4.1. Couplage électro-thermique

Les rampes de chauffage rapides, les propriétés thermo-électriques du matériau
pulvérulent ou encore la température de frittage visée sont des paramétres qui influencent la

distribution de la température au sein de 1’échantillon.

En 2002, Yucheng et Zhengyi [112] ont mis en évidence I’existence d’un gradient de
température radial en corrélant un calcul numérique 2D par la méthode des différences
finies simulant la température au sein du systéme échantillon-matrice et des mesures
expérimentales de température. Un thermocouple a été placé au centre du compact de poudre
composite TiB2 - BN, moins conducteur que le graphite, ainsi qu’un second a I’interface
échantillon-matrice. Pour une température de 1700 °C au centre de I’échantillon de 40 mm de
diamétre, un écart de 450 °C a été observé par rapport a la valeur de température a 1’interface,
plus froide. La différence de température calculée numeriqguement est moins importante
(345 °C). Cette différence est expliguée par le fait que 1’équilibre thermique n’est pas établi au
cours de I’essai expérimental alors que c’est une des hypothéses du modele numérique. Ces

travaux ont mené a la conclusion suivante : plus le matériau est conducteur de chaleur, plus la
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différence de température sera atténuée au sein de 1’échantillon. En outre, ’augmentation de la
température de palier conduit & un gradient de température plus important au sein de

I’échantillon du fait de pertes radiatives accrues.

Zavaliangos et al. [113] ont poursuivi ces investigations sur des poudres de silicium et
de silicate de lithium, en développant un modele numérique par éléments finis (logiciel
ABAQUS) modélisant I’ensemble de la colonne SPS et prenant en compte les résistances de
contact électriques et thermiques. Pour évaluer expérimentalement la température au sein de
I’échantillon et s’affranchir des difficultés liées a 1’effet de la compaction de la poudre sur la
mesure de température par le thermocouple, ce dernier a été remplacé par un cylindre de
graphite perce. Des rampes de température de 15 °C/min et une contrainte de 15 MPa ont été
appliquées lors de cette étude. Ces travaux ont mis en évidence la nécessité de prendre en
compte les résistances de contact électriques et thermiques au sein la colonne SPS, comme
illustré en Figure 1-26. Vanmeensel et al. [114] ont alors étudié 1’influence de ces résistances
de contact sur les distributions de température au sein des matériaux. Différentes configurations
faisant intervenir ou non des couches de feuillets aux interfaces entretoises-pistons et

échantillon-matrice (Figure 1-27) ont été mises en place.
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Figure 1-26 : Evolution du gradient de température entre le centre de I’échantillon et la surface
externe de la matrice, mesurée expérimentalement et simulée numériquement [113].
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SPP | GRA

/;J\

i -\
Figure 1-27 : Différentes configurations expérimentales faisant intervenir ou non des feuillets de
graphite aux différentes interfaces [114]. F (full dummy) : sans feuillets, SPP (separate protection

plates) : feuillets au contact entretoises /pistons, GRA (graphite sample) : échantillon de graphite +
Seuillets aux contacts entretoises/pistons, matrice/pistons et autour de [’échantillon.

Par ailleurs, les distributions de température au sein de 1’outillage et de 1’échantillon
sont trés dépendantes des propriétés électriques et thermiques du matériau. En effet, Anselmi-
Tamburini et al. [115] ont comparé les champs de température et de densité de courant simulés
lors du frittage SPS d’un matériau conducteur, le cuivre, avec celui d’un matériau
¢électriquement isolant a basse température, 1’alumine. Ce dernier présente des différences de
température plus marquées (Figure 1-28). Ceci semble lié a la fois a la faible conductivité
thermique de I’alumine et a des pertes radiatives plus marquées lors du frittage de 1’alumine a
plus haute température comparativement au cas du cuivre. De méme, pour des températures de
frittage de 1500 °C, des gradients plus importants ont été observés au sein d’un échantillon de
TiN, électriquement conducteur, par rapport a un matériau plus isolant de ZrO, [114]. Pour ce
dernier, le courant passe uniquement via les pistons et la matrice conductrice. Ainsi, il est

chauffé par conduction thermique depuis les pistons et la matrice en graphite.

Outre les propriétés thermo-électriques et les résistances de contact aux interfaces,
Diatta et al. [116] ont récemment mis en évidence ’effet du caractére pulsé du courant sur la
vitesse de chauffage. Sur la base d’une instrumentation électro-thermique spécifique et de
simulations numériques, ils ont montré que le ratio entre les valeurs efficace et moyenne de
I’intensité du courant délivré suit une évolution logarithmique typique pour les machines
commerciales de type Dr Sinter fournies par Fuji Electronics Industrial Co. Ltd. (Japon). Cette

évolution est corrélée a la sequence impulsions-temps morts choisie et aux caracteristiques
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identifiées du courant pulsé (i.e. forme d’onde, amplitude maximale de la composante pulsée,
durées des pulses et des temps morts...). Ainsi, d’aprés leurs travaux, il est possible d’estimer
I’intensité efficace délivrée par les machines SPS en considérant I’intensité moyenne mesurée
par le galvanomeétre des machines commerciales et en la corrigeant via cette evolution
caractéristique du rapport lef/Imoyen. En outre, comme montré par 1’étude numérique menée,
cette condition aux limites électriques est un parameétre clé qui contrdle le processus de

chauffage induit par effet Joule.
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Figure 1-28 : Distributions de température radiales calculées numériquement pour un échantillon
d’alumine et un échantillon de cuivre, pour un courant appliqué de 1000 A [115].

1.4.2. Couplage électro-thermo-mécanique

Les simulations numériques plus récentes prennent également en compte la composante
mécanique et permettent de décrire le processus de densification de la poudre via un modéle

micromécanique.

Dans un premier temps, Maizza et al. [117] ont proposé d’intégrer a leur modele électro-
thermique le déplacement des pistons li¢ a la variation de hauteur de 1’échantillon afin de
prendre en compte 1’évolution de la résistance de contact. Puis, Wang et al. [118] ont développé
en 2010 un modeéle couplant les parties électrique, thermique et mécanique, cette derniére se
limitant a un comportement thermoélastique. Le déplacement lié a la densification de la poudre
a toutefois été intégré en utilisant la technique de maillage mobile proposee par le logiciel
Comsol Multiphysics. Les résultats de cette simulation montrent que la distribution de

température est relativement homogene au sein des deux matériaux testés, i.e. le cuivre et
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I’alumine. Du fait de son coefficient de dilatation thermique nettement supérieur a celui du
graphite, la poudre de cuivre est le siége de contraintes thermiques de compression se
superposant a la contrainte axiale appliquée. Les évolutions de tailles de grains entre le centre
de I’échantillon et sa périphérie, prédites par le modele et pour différents diamétres de pastilles
d’alumine, sont représentées a la Figure 1-29. Les évolutions mesurées de tailles de grains entre
le bord et le centre des pastilles d’alumine suivent les gradients de température établis
numeriquement [118]. Cette étude a mis en évidence I’intérét d’une étude numérique afin

d’optimiser la géométrie des matrices SPS pour limiter les hétérogénéités microstructurales.
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Figure 1-29 : Evolution des tailles de grains au sein de pastilles d alumine présentant différentes
géométries, selon l’axe radial [118].

En 2009, Antou et al. [119] ont transposé cette approche de modélisation au frittage SPS
a plus haute température (i.e. a environ 2000 °C) d’une poudre de carbure de zirconium. Dans
cette premiere étude, ils ont également considéré un comportement thermoélastique, mais en
rajoutant un phénomene de glissement a I’interface échantillon-matrice afin de prendre en
compte la présence des feuillets de graphite. A ces hautes températures, on constate un fort
gradient thermique radial de 1’ordre de 370 °C entre le cceur de la pastille et la surface externe
de la matrice. Le carbure de zirconium présentant un coefficient de dilatation thermique
supérieur a celui du graphite, la poudre de carbure est le siége de contraintes thermiques de

compression du fait de 1’interaction poudre — matrice.

Plus réecemment, des modéles plus avances, intégrant le processus de densification de la
poudre, ont été établis. Olevsky et al. [120,121] ont ainsi décrit ce phénomene dans leurs

simulations a 1’aide du logiciel COMSOL Multiphysics en utilisant une loi de comportement
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viscoplastique applicable aux matériaux poreux [122]. La dependance de la vitesse de
déformation viscoplastique a la température et a la contrainte a ainsi été prise en compte. En
appliquant cette approche a des pastilles d’alumine de diamétre réduit, ils obtiennent une bonne
corrélation entre I’évolution du taux de porosité simulée numériquement et les mesures

expérimentales (Figure 1-30).
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Figure 1-30 : Evolutions expérimentale et numérique du taux de porosité au cours du frittage SPS
d’un échantillon d’alumine [121].

De maniére semblable, Wolff et al. [123,124] ont décrit la densification de la poudre a
I’aide du modéle micromécanique proposé par Abouaf et al. [125]. En utilisant le logiciel
ABAQUS, Wolff et al. [126] ont ainsi modélisé la densification par frittage SPS de pastilles a
base de nickel. Les gradients microstructuraux observés ont été corrélés aux résultats de
simulation numérique. Ces travaux ont mis en évidence les hétérogénéités du champ de
température vu par I’échantillon au cours du frittage SPS du fait des vitesses élevées des rampes

de chauffe, qui conduit au final a des hétérogénéités de porosité au sein du fritté (Figure 1-31).
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Figure 1-31 : Distribution du taux de porosité au sein d 'une pastille de nickel a la fin du cycle de
frittage SPS [123].

Antou et al. [116,127] ont récemment proposé une méthodologie expérimentale
permettant de déterminer de maniéere robuste les parameétres viscoplastiques de la loi de
comportement du matériau poreux en réalisant une série d’essais de frittage en régimes
isotherme et isobare. Les vitesses de retrait mesurées sont comparées a iso-densité afin d’en
déduire les parametres de la loi de comportement viscoplastique, a savoir I’énergie d’activation
apparente, décrivant la dépendance de la vitesse de densification a la température, et I’exposant
de contrainte, décrivant la dépendance de la vitesse de densification a la contrainte. Cette
approche a été appliquée dans le cas du frittage SPS d’une poudre d’alumine. Ils ont montré
que, pour des pieces de grande dimension (i.e. d’un diametre supérieur a 50 mm), les
hétérogénéités microstructurales, les gradient de densité en particulier, sont principalement
liées a des gradients de température, le champ de contraintes généré thermigquement au sein de
la poudre semblant étre homogeéneisé par un phénomeéne de relaxation (i.e. fluage) [116]. En
effet, comme illustré en Figure 1-32, le gradient de température est marqué alors que le champ

de contraintes est relativement homogeéne.
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Figure 1-32 : Distributions radiales de la contrainte (a) et de la température (b)au sein du compact de
poudre d’alumine en fin de palier [116].

I.5. Conclusion et démarche scientifique de I'étude

Cette synthése bibliographique s’est d’abord intéressée aux céramiques de carbure de
bore, matériau choisi comme absorbant neutronique pour les réacteurs a neutrons rapides de
quatriéme génération. Aprés une présentation de la phase carbure de bore, une synthése portant
sur les différentes contraintes thermomeécaniques subies par le matériau en service a été établie.
Il en ressort que la formation de bulles d’hélium au sein du matériau suite a la réaction de
capture neutronique est la principale source de dégradation du matériau, du fait des contraintes
importantes générées au niveau des joints de grains. Les deux voies d’amélioration possibles et
combinables passent par la réduction de la taille de grains et un accroissement de la densité
relative des pastilles. Dans cette optique, 1’élaboration des pastilles par frittage SPS constitue
une voie privilégiée car elle permet d’obtenir des massifs denses tout en limitant la croissance
granulaire. Cependant, une meilleure maitrise du procédé SPS et des microstructures qu’il peut
produire passent par la compréhension des mécanismes de densification et le développement
de modeles numériques. En particulier, la simulation numérique du procédé SPS permet la
prédiction de la distribution de température au sein de la poudre en cours de frittage, celle-ci

contrélant directement la microstructure finale du fritté et son homogénéité.

Dans 1I’optique de produire des céramiques a microstructure contr6lée conduisant a une
amélioration des performances de 1’absorbant, différentes poudres commerciales de
granulomeétries fines ont été sélectionnées. L’étude de leurs caractéristiques morphologiques et
chimiques sont présentées dans la premiere partie du Chapitre Il. La suite de ce chapitre
détaille I’élaboration des frittés par le procédé SPS ainsi que les microstructures obtenues. Une
premiére étape de caractérisation des frittés SPS et le matériau de référence CEA

historiquement utilisé en RNR est présentée au Chapitre I11. L’influence de la taille de grains
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et de la composition chimique sur les propriétés mécaniques (i.e. dureté et élasticité) et sur les
propriétés thermiques (diffusivité et conductivité) est également discutée. En outre, par
comparaison avec les propriétés du matériau de référence CEA, ces caractérisations ont permis
d’établir une premiére validation des conditions de frittage SPS pour une application en tant
qu’absorbant neutronique. Cependant, une étape de mise a 1’échelle reste nécessaire afin de
passer a des géomeétries de plus grandes dimensions en raison de gradients de température et de
champs de contrainte plus importants. Le Chapitre IV est alors consacré a I’établissement d un
modeéle numérique deéveloppé sous le logiciel Comsol Multiphysics, afin de prédire leur
évolution. Enfin, les matériaux sélectionnés dans le cadre de cette étude ont été comparés au
matériau de référence CEA, tant du point de vue mécanique que thermomécanique. Les résultats
sont présentés dans le Chapitre V.
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Chapitre Il. Sélection des matiéres premiéres et élaboration des matériaux

Ce chapitre a tout d’abord pour objectif de présenter les caractérisations
(micro-)structurales, chimiques et morphologiques des poudres de carbure de bore qui ont été
présélectionnées en amont de ces travaux de thése [128]. Les équipements de caractérisation
les plus standards et leurs protocoles expérimentaux sont décrits en Annexe 1. La deuxiéme
partie de ce chapitre concerne le dispositif de frittage SPS utilisé pour la densification des
compacts granulaires. Enfin, la derniére partie est consacrée a [’analyse du comportement au
frittage des différentes poudres et a rechercher les parametres SPS optimaux, afin d’obtenir
des matériaux avec une densité relative élevée tout en conservant une microstructure la plus

fine possible. Les méthodes expérimentales utilisées sont détaillées en Annexe 2.

II.1. Sélection des matiéres premieres

Historiqguement, les éléments absorbants des réacteurs Phénix et Superphénix
[12,13,80,129-131] étaient préparés a partir de poudres issues du procédé dit
magnésiothermique. Les fabrications industrielles actuelles sont essentiellement réalisées par

réduction carbothermique de 1’anhydride borique a haute température en présence de graphite.

I1.1.1. Poudres commerciales

Quatre poudres commerciales ont été approvisionnées en raison de leur granulométrie
inférieure a celle du micromeétre. Le Tableau Il-1 donne une comparaison de leurs

caractéristiques issues des données fournisseurs.

Tableau I1-1: Caractéristiques des poudres disponibles commercialement.

Abréviation HD PL 10 TK
Fournisseur H.C. Starck Plasmachem lolitec Tekna
Référence Grade HD 20 PL-HK-BC NC-0015-HP 13-513100

D[90] : 0,9 um vol.

Taille des particules D[50] : 0,4 umvol.  30-60nm [132] <50 nm D[50] : 34 nm
(données fournisseur)
D[10] : 0,2 um vol.

Surface spécifique

_ 24,4 m?/ 70 m?/g [132 75 m?/ 69 m?/
(données fournisseur) g 9[13] g g
N J \ J
Y Y
Référence actuelle de Trois poudres
la littérature nanomeétriques
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Un premier lot de poudre de grade HD 20 a été fourni par ’entreprise H. C. Starck
(Allemagne). Cette poudre submicrométrique est largement utilisée dans la littérature
[106,108,109,111,133-135], ce qui va permettre une meilleure comparaison des résultats
obtenus. En outre, trois lots de poudres nanométriques qui étaient disponibles au début des
travaux de thése ont été caractériseés. lls proviennent de trois fournisseurs différents : lolitec

(Allemagne), Plasmachem (Allemagne), Tekna (Canada).

Trés peu d’informations sont disponibles quant aux voies de syntheses utilisées par les
différents fournisseurs. On sait cependant que la société Tekna synthetise le carbure de bore
nanométrique a partir de poudre de carbure de bore micrométrique par un procéde utilisant une
torche a plasma. De maniére générale, selon ce procédé, les matieres premieres sont chauffées
puis vaporisées au sein du plasma génére. La phase gazeuse ainsi obtenue est alors condensée

sous atmosphére controlée afin d’obtenir des particules nanométriques de carbure de bore [136].

11.1.2. Caractérisations structurales

Les diffractogrammes obtenus sur les différents lots de poudres sont reportés en Figure
11-1. Les poudres H. C. Starck et Tekna présentent des pics distincts caractéristiques du carbure
de bore et contiennent ceux de I’acide borique. En effet, les pics de diffraction de 1’acide borique
et de ’oxyde de bore sont positionnés aux mémes angles de diffraction, mais 1’oxyde de bore
étant fortement hygroscopique a température ambiante (8 1.2.3.2), il est présent sous forme

acide dans des conditions de stockage classiques.

Du carbone libre sous forme cristalline (graphite) est détecté dans la poudre H. C.
Starck, mais il est difficile de statuer sur sa présence dans la poudre Tekna au vu du signal trés
bruité. L’analyse des poudres Plasmachem et Iolitec ne révele pas ou tres peu de carbure de
bore cristallisé avec toutefois la présence de carbone libre, d’acide borique ainsi que des phases
secondaires résultant probablement d’une contamination de ces poudres lors des étapes de

fabrication.

Les spectres Raman bruts obtenus pour les différents lots de poudres sont présentés en
Figure 11-2.a, et Figure 11-2.b. De maniére a pouvoir indexer correctement ces différents
spectres, le Tableau 11-2 liste les différents modes de vibrations observés pour le carbure de

bore.
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Figure 11-1 : Diffractogrammes de rayons X obtenus sur des échantillons provenant des différents lots
de poudres, notés HD, TK, PL et 10 pour le grade HD20 de H.C. Starck et les poudres fournies par
Tekna, Plasmachem et lolitec respectivement.
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Figure 11-2 : Spectres Raman d’échantillons provenant des différents lots de poudre a) bruts et b)
apres soustraction de la ligne de base et normalisation, notés HD, TK, PL et 1O pour le grade HD20
de H.C. Starck et les poudres fournies par Tekna, Plasmachem et lolitec respectivement.
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Tableau 11-2 : Description des modes de vibration du carbure de bore
observés en spectrométrie Raman.

Nom Fréquence théorique (cm™) Déplacement des atomes [137,138]

Ico7 479-488 Translation selon X et Y des liaisons inter-
icosaedres (pseudo-rotation de la chaine)

Ico5 536-549 Libration X et Y de I’icosaédre

Ico9 719 Translation selon Z des triangles équatoriaux en
antiphase

Ico20 808-815 Etirement en phase des liaisons intra-icosaédres

Ico23 1052-1056 Elongation antisymétrique inter-icosaédres polaire-
polaire

Chs 1095 Allongement symétrique de la chaine selon I’axe Z

Les spectres Raman indiquent la présence de carbone libre dans les quatre poudres. Ces
analyses sont conformes aux résultats des caractérisations menées par DRX pour les poudres
HD20, Plasmachem et lolitec. Par ailleurs, ces analyses Raman confirment que la poudre Tekna
en contient également. De plus, les bandes correspondant au carbure de bore se distinguent
nettement sur le spectre correspondant a la poudre H.C. Starck. Un signal tres atténué apparait
au niveau des mémes raies sur le spectre de la poudre Tekna. Cependant, les spectres résultant
de I’analyse des poudres Iolitec et Plasmachem sont trés diffus. Ceci est probablement di a une
cristallinité partielle ainsi qu’a une quantité plus importante de carbone libre dont le signal est

prépondérant sur 1’ensemble du spectre.

Au regard des analyses réalisées sur 1’ensemble des lots de poudre, il a ét¢ décidé de ne
pas retenir les références lolitec et Plasmachem en raison d’une présence insuffisante de la
phase carbure de bore et d’impuretés en quantités significatives. Les poudres H. C. Starck et
Tekna, notées HD et TK respectivement dans la suite de ce manuscrit, feront 1’objet de
caractérisations morphologiques et chimiques plus approfondies.

[1.1.3. Caractérisations morphologiques et chimiques

L’analyse par granulométrie laser de la poudre HD présente une distribution
granulométrique en nombre centrée sur 280 nm, avec un léger épaulement vers 150 nm et la
présence de particules plus larges de 700 a 1300 nm (Figure 11-3). Les observations effectuées
par microscopie electronique en balayage et en transmission permettent d’interpréter ce résultat

(Figure 11-4-a et c). La poudre contient des petites particules élémentaires de 1’ordre de
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guelques dizaines de nanomeétres, ainsi que des particules élémentaires plus larges de 600 nm

avec des agrégats micrométriques.
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Figure 11-3 : Distributions granulométriques des poudres H. C. Starck (HD) et Tekna (TK).

La poudre TK présente une distribution monodisperse centrée sur 150 nm (Figure 11-3).
L’observation de cette poudre au microscope €lectronique révele des particules élémentaires
sphériques, principalement de 1’ordre de la cinquantaine de nanométres (Figure 11-4-b et d).
Cette taille de particules a été confirmée par ’analyse des pics de DRX en appliquant la formule
de Scherrer [139], qui donne une taille de cristallite de 25 nm. De plus, I’observation par
microscopie électronique en transmission a permis de distinguer deux populations de particules
de méme taille (Figure 11-4.f) : 'une, qui est majoritaire, de particules sphériques amorphes
(type A sur la figure) ; la seconde, composée de particules cristallisées sous une forme
hexagonale (type B). En effet, la particule de type A présente un aspect « peau d’orange » et
une géométrie sphérique. A I’inverse, les franges du réseau cristallin peuvent étre observées sur

la particule de type B, dont la géométrie hexagonale peut étre induite par sa symétrie cristalline.

Par ailleurs, les pourcentages massiques d’oxygene, de carbone et d’hydrogéne mesurés
par analyses chimiques sont reportés dans le Tableau 11-3, ainsi que le pourcentage de bore

obtenu par soustraction de ceux-ci.
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51/nm \ R 51/nm

Figure 11-4 : Observations MEB (a, b) et MET (c, d, e, f) des poudres H. C. Starck et Tekna.

Le cliché e) est issu de travaux précédents réalisés par Réjasse et al. [59]. Les fleches noires reperent
une couche amorphe et les fleches blanches du carbone sous forme graphite.

Tableau 11-3 : Analyses IGA des poudres HD et TK..

Poudre m% O m% H m% C m% B *
HD 2,51 +0,07 0,19 + 0,01 22,8+0,41 =74
TK 6,02 +0,16 0,35+0,01 17,6 £1,00 =76
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Une plus forte concentration en oxygene est détectée dans la poudre TK. Ceci peut étre
attribué a 1’acide borique détecté a I’aide des analyses menées par DRX, et lié a sa plus grande
surface spécifique. En effet, celle-ci a été mesurée a 56 m2.g™! contre 26 pour la poudre de
réference H. C. Starck (analyseur ASAP 2020 V4.00, Micromeritics Instrument Corp., USA).
La présence d’une plus grande surface spécifique pourrait générer une plus grande quantité
d’oxydes en surface des poudres TK lors du stockage. L’observation microscopique d’une fine
couche amorphe en surface des particules de carbure de bore cristallisées, en Figure 11-4.e pour
HD et en Figure 11-4.f pour TK, permet de confirmer cette hypothése. Au vu des analyses
chimiques et structurales précédentes, celle-ci correspond probablement a des phases oxydes

et/ou des hydroxyles.

[1.2. Protocole de frittage SPS

A partir des poudres HD et TK sélectionnées, une phase d’élaboration a été entreprise
avec la recherche des conditions de frittage optimales en matiére de densité et de taille de grains.
Cette étude a été réalisée sur un dispositif SPS de type Dr. Sinter 825 de Fuji Electronics
Industrial Co. Ltd. (Japon). Ce modéle peut délivrer une intensité moyenne maximale de
8000 A pour une charge maximale applicable de 250 kN (Figure 11-5).

., Y i
Figure 11-5 : Photographies de ’installation de frittage SPS : @) Matrice en graphite et chambre de
frittage ; b) Matrice a haute température.

Les poudres sont introduites au sein d’une matrice en graphite dont le diamétre intérieur
est de 20,4 mm (Figure 11-6). Un feuillet de Papyex® de 0,2 mm est disposé au préalable afin
de limiter la réactivité entre 1’échantillon et 1’outillage, de réduire les frottements a ces
interfaces et de faciliter le démoulage de la piece. La matrice est chemisée d’un feutre en
carbone afin de limiter les pertes de chaleur radiatives lors du frittage a trés haute température.

Une contrainte uniaxiale de 30 MPa est appliquée a 1’aide d’une presse uniaxiale afin de pré-
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compacter la poudre. La densité a cru résultante est de I'ordre de 43 +2% et 451 %

respectivement pour les poudres HD et TK.

matrice en graphite

feutre de carbone \3

compact de poudre

>

feuillet de Papyex® — |

entretoise en graphite ——>

Figure 11-6 : Représentation schématique de l’enceinte de frittage SPS
pour des pastilles d’épaisseur 5 mm et de diamétre 20 mm.

La matrice est alors introduite dans la machine de frittage SPS et I’échantillon subit alors
un cycle thermomécanique. Les parametres principaux ajustables en frittage SPS sont : la
contrainte uniaxiale appliquée, les rampes de température, la température et le temps de palier,
I’atmosphére de I’enceinte, le moment d’application de la charge, le nombre et la durée des
pulse de courant ou encore le régulateur de puissance PID (proportionnel, intégral, dérivé). En
se basant sur des travaux précédents [55], une pression de 75 MPa est appliquée dés la
température ambiante et maintenue tout au long du cycle. La température de frittage, comprise
entre 1300 et 1700 °C, est atteinte avec une rampe de 200 °C.min et appliquée pour un palier
en température de 5 minutes [55]. La puissance est limitée a I’approche du palier, de fagon a
limiter le dépassement de la température de consigne au début du palier, 1ié a I’inertie thermique
de I’outillage. Le refroidissement s’effectue a 100 °C.min’t. Le cycle thermique est régulé par
une mesure de température en surface externe de la matrice a I’aide un pyrométre optique. Les
cycles typiques de température et de contrainte utilisés sont représentés en Figure 11-7. De plus,
les essais ont été réalisés sous vide et les caractéristiques du courant pulsé, i.e. 12 impulsions

pour 2 temps morts, sont invariants pour I’ensemble des essais.
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Figure 11-7 : Cycles de température et de pression typiques utilisés pour [’élaboration par SPS des
matériaux.

[1.3. Comportement au frittage
11.3.1. Evolution de la composition aprés frittage

Une campagne de frittage a été réalisée de facon a identifier la température de frittage
SPS adéquate pour I’obtention de céramiques denses et a taille moyenne de grains controlée. A
I’inverse, il est important de rappeler que les valeurs de la contrainte appliquée et du temps de
palier ont fait 1’objet d’optimisations lors de travaux précédents menés a I’'IRCER [55]. Les
épaisseurs des échantillons sont celles classiqguement rencontrées en laboratoire et varient de
2,5a5mm.

La Figure 11-8 présente les évolutions des retraits des compacts de poudres au cours du
cycle de frittage. La premiere phase du retrait est observée durant les deux premiéeres minutes
du cycle. Celle-ci résulte de I’application de la contrainte uniaxiale sur le compact granulaire.
Jusqu’a environ 500 secondes, les déplacements observés sont attribués au réarrangement des
grains au sein du compact de poudre. Ensuite, le retrait plus marqué est associé a des
phénomeénes de densification des compacts assistés par des processus de diffusion. Ce retrait
commence a plus basse température pour la poudre TK, par rapport a la poudre HD. Dans ce
contexte, la Figure 11-9 présente la vitesse de retrait au cours du traitement thermique. Ce tracé
a permis de déterminer plus précisément la température optimale de frittage, en considerant

celle qui correspondrait au maximum de la vitesse de retrait.
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Figure 11-8 : Suivi du retrait au cours du frittage SPS a) d 'un échantillon de poudre HD a 1650 °C et

Vitesse de retrait normalisée (s1)

0,006

b) d’un éechantillon de poudre TK a 1550 °C.
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Figure 11-9 : Vitesses de retrait normalisées par rapport a [’épaisseur de la pastille finale, mesurées

au cours du frittage SPS des poudres de carbure de bore HD a 1650 °C et TK a 1550 °C.
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Le phénoméne de frittage du matériau HD s’initie vers 1350 °C, alors qu’il commence
a plus basse température pour le matériau TK, vers 1200 °C (Figure 11-9). Le comportement
au frittage des deux poudres est donc différent. La poudre TK débute son frittage plus tét,
comme 1’on pouvait s’y attendre au vu de sa granulométrie trés fine. Par contre, le phénomeéne
de retrait associé est plus lent que la poudre HD. Les tempeératures de frittage optimales dans
ces conditions, déterminées au niveau des vitesses de retrait maximales sur la Figure 11-9, sont
de I’ordre de 1380 °C pour TK et de 1595 °C pour HD.

Tous les essais se deroulant sous vide dynamique, il est possible de contréler la pression
dans la chambre. Plusieurs dégagements gazeux sont observés au cours du cycle de frittage.
Deux dégagements gazeux sont enregistrés lors de la montée en température entre 600 et
900 °C, notés A et B sur la Figure 11-10. Georges [55] a montré que ceux-ci correspondent a
la décomposition de 1’acide borique, dont les équations sont présentées au Chapitre I. Ces
réactions sont décalées a plus haute température (et donc les dégagements gazeux associés sont
retardés) lors d’un traitement SPS du fait de vitesses de chauffage beaucoup plus élevées. Un
troisieme pic de pression, noté C en Figure 11-10, est également observé en début de palier
pour le matériau HD, ainsi que sur toute sa durée concernant TK. Il peut étre attribué a la

réaction de carboréduction entre 1’oxyde de bore résiduel et le carbone libre [55] :

2B,05(s)+7C(s)— B,C(s)+ 6CO (g) (11.1)
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Figure 11-10 : Evolution de la pression au sein de la chambre de frittage lors de 1’élaboration a) du
massif HD fritté a 1650 °C et b) du massif TK fritté a 1500 °C, rapportée a la quantité de poudre
introduite dans la matrice de frittage.

Comme le montrent les diffractogrammes de la Figure I1-11.a, la poudre TK contient
de I’acide borique en plus grande quantité en comparaison avec la poudre HD. Ceci explique
que le premier dégagement gazeux semble plus important pour la poudre TK. Comme
mentionné au paragraphe § 1.2.3.2, ’espéece présente a température ambiante, et donc au sein
des poudres, est de I’acide borique. Cependant, 1’espéce détectée par DRX au sein des frittés
correspond certainement a des traces résiduelles d’oxyde de bore, issues de la déshydratation
de I’acide borique lors du premier dégagement gazeux. Les pics de diffraction de 1’acide
borique et de I’oxyde de bore étant positionnés aux mémes angles, ils seront indexés comme de
I’acide borique pour les poudres et comme de I’oxyde de bore pour les massifs. Comme
I’attestent les diffractogrammes en Figure 11-11.a, I’oxyde de bore n’est pas détecté par analyse
DRX dans le matériau HD et n’est présent qu’a I’état de trace dans le matériau TK. Ainsi, la

volatilisation de 1’acide borique puis de I’oxyde de bore est observée au cours du frittage.
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Figure 11-11 : Diffractogrammes (a) et spectres Raman (b) des poudres et des frittés correspondants.

mais aussi par les bandes Raman plus étroites des matériaux frittés (Figure 11-11), en particulier

Cette analyse est confortée par la présence de pics plus fins sur les diffractogrammes

pour la poudre TK. Un plus grand nombre de bandes Raman caractéristiques du carbure de bore

bandes Raman montrent une poursuite du processus de cristallisation du carbure de bore lors

de la composition chimique de la phase carbure au cours du traitement par SPS.

a aussi été détecté pour les frittés TK. Cet affinement des pics et 1’apparition de nouvelles

du traitement SPS de la poudre TK. En outre, il n’y a pas de décalage net de la position des pics

entre les poudres et les frittés correspondants, ce qui permet de supposer I’absence d’évolution

Les analyses chimiques élémentaires par IGA présentées en Annexe 1.4 ont confirmé

Tableau I1-4 : Analyses chimiques élémentaires des poudres et des frittés

(*obtenu par soustraction).

frittés sont proches de la limite basse de détection (Tableau 11-4) et sont donc négligeables.

la disparition de 1’acide borique. En effet, les taux d’hydrogéne mesurés dans les matériaux

Poudre Echantillon % masse O Y masse H %masse C %masse B *
Poudre 2,51+0,07 0,19+0,01 228+04 =74
"o Fritté 1,31+0,18 0,01 +£0,01 222+0,3 =76
Poudre 6,02 £ 0,16 0,35+0,01 176+1,0 =76
R Fritté 4,50 +0,15 0,03+0,01 18,6 £0,2 =77
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Cependant, les deux frittés contiennent toujours des teneurs en oxygéne non
négligeables (Tableau 11-4). Cet oxygene est considéré comme structural en raison de sa
persistance aprés frittage. Ce point met clairement en exergue la présence d’une phase
oxycarbure de bore lors du frittage SPS. Toutefois, la position de I’atome d’oxygene au sein de
la structure du carbure de bore n’a pas encore été étudiée dans la littérature. Celui-Ci pourrait
étre localisé au niveau des lacunes ou, comme pour les systéemes Ti-C-O ou Zr-C-O, se
substituer aux atomes de carbone [59,140].

En résumé, les deux poudres de granulométrie différentes ont des comportements au
frittage assez distincts. Par ailleurs, la présence d’une grande quantité d’acide borique a la
surface des particules de la poudre TK peut modifier la valeur de la tension de surface et, par
voie de conséquence, rendre moins favorable énergétiquement la création des joints de grains
ou la diffusion intergranulaire. Au final, les phénomenes de croissance granulaire pourraient

étre favorisés aux dépens des processus de densification dans le cas de la poudre TK [53,64,65].

[1.3.2. Influence des parameétres d’élaboration sur la microstructure des frittés

1.3.2.1. Evolution de la densité relative

Les microstructures des frittés a différents stades du processus de densification sont
présentées a la Figure 11-12, apres un polissage miroir et un traitement thermique pour révéler
les joints de grains. Un phénomeéne d’arrachement granulaire peut étre observé, résultant de de
la dureté élevée de ce matériau. Les évolutions de la densité relative et la porosité ouverte en
fonction de la température de frittage sont représentées en Figure 11-13 pour la poudre HD et

en Figure 11-14 pour la poudre TK.

La masse volumique théorique utilisée pour les calculs de densité relative est la valeur
radiocristallographique de 2,495 g.cm™ (fiche JCPDS 01-075-0424). Celle-ci est obtenue a
partir de I’analyse des pics des diffractogrammes obtenus par analyses DRX. En effet, la phase
carbure de bore est présente sur une large plage steechiométrique. Cette valeur a donc été utilisée
préférentiellement a la masse volumique communément utilisée pour la phase carbure de bore,
de 2,52 g.cm™, qui ne correspond pas forcément & la composition chimique réelle de la phase

carbure de bore obtenue dans cette étude.
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TR92 %
1400 °C

HD96 %
1475°C

HD 99 % TK 97 %
1650 °C 1600 °C

Figure 11-12 : Microstructures observées au MEB (aprés révélation thermique) pour des matériaux
frittés a différentes températures. Note : les échelles sont volontairement différentes entre les deux lots
de poudre du fait de [’écart de taille important entre les grains

Les compacts de poudre HD ont été frittés sur une plage de température allant de 1400
a 1700 °C (Figure 11-13). Sur cette plage de température, la densité relative augmente
rapidement avec I’accroissement de la température de palier. En effet, un gain de densité absolu
de 20,5 % est observé pour un écart de température de 75 °C, de 1400 °C a 1525 °C, dont
13,6 % obtenus des les 25 premiers degrés. Le maximum de densité est atteint pour une
température de 1650 °C. De méme, le taux de porosité ouverte suit une évolution inverse a celle
de la densité relative, en diminuant exponentiellement avec 1’augmentation de température.
Cependant, 1’observation microscopique de 1’échantillon fritté a 1650 °C révéle la présence de
quelques pores résiduels intra- et inter-granulaires (Figure 11-12.e). Ces pores sont
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caractéristiques d’un faible taux de porosité fermée. En outre, le carbure de bore étant une phase
ceramique de haute dureté, certaines zones ont malheureusement subi un phénoméne

d’arrachement de grains lors de la phase de polissage.
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Figure 11-13 : Evolutions de la densité relative et du taux de porosité ouverte en fonction de la
température de palier pour la poudre HD.
Pour la poudre TK, comme le montre la Figure 11-14, on peut observer une évolution
plus progressive de la densité avec la température de frittage en comparaison de la poudre HD.
De méme, le taux de porosité ouverte décroit plus lentement. Ces observations sont en accord

avec les cinétiques de densification plus faibles observées pour cette poudre (voir Figure 11-9).
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Figure 11-14 : Evolution de la densité relative et du taux de porosité ouverte en fonction de la
température de palier pour la poudre TK.
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11.3.2.2. Evolution des tailles de grains

L’¢évolution du diametre médian D[50] des grains des matériaux frittés en fonction de
la densite relative, appelée carte de frittage, est représentée en Figure 11-15 pour les poudres
HD et TK.

Pour le matériau HD, les valeurs de tailles de grains restent relativement stables sur une
plage de densité relative allant jusqu’a 96 %. De plus, il est a noter que les plages de tailles de
grains de la poudre initiale sont quasiment conservées apres frittage. Néanmoins, une légére
augmentation de la taille moyenne des grains les plus grossiers peut étre observée pour le
matériau dense a 98 % en Figure 11-15. A I’inverse, pour ce méme échantillon, les valeurs des
D[50] n’ont pas évolué. Au-dela de 98 %, les tailles de grains augmentent rapidement pour
atteindre un D[50] de 607 nm a 1650 °C et de 656 nm a 1700 °C. Cependant, si les tailles de
grains ont légérement augmenteé, la densification totale est atteinte des 1650 °C car les deux
frittés sont denses 99 %. Le matériau HD fritté a 1650 °C est donc représentatif des conditions
de frittage optimisées pour cette poudre, avec une densification compléte du matériau pour les

tailles de grains les plus fines possibles.
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Figure 11-15 : Cartes de frittage des poudres HD et TK.

De méme, comme observé en Figure 11-15, les frittés TK conservent des tailles de
grains nanométriques jusqu’a une densité relative de 96 %. Dans ce cas, les diametres medians
sont de I’ordre de 60 nm ce qui est du méme ordre de grandeur que les particules de poudre

initiales. Cependant, au-dela de cette valeur critique, un grossissement granulaire exacerbé
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s’opere ce qui améne a un diamétre médian sept fois plus élevé lorsque la densité relative des
frittés dépasse 96 %. Cette observation est particulierement visible sur les différentes
micrographies des matériaux TK reproduites en Figure 11-12. Ce grossissement granulaire plus
rapide au niveau de la poudre TK conduit a une diminution de la vitesse de densification, ce qui
explique la densification incompléte constatée méme a hautes températures. En effet, il a été
clairement établi dans la littérature que la vitesse de densification est inversement
proportionnelle a la taille des grains [48,141], toutes les conditions étant maintenues constantes
par ailleurs (i.e. charge appliquée, température). Ce grossissement granulaire exacerbé semble
li¢ a la quantité d’oxydes de surface plus importante dans la poudre TK, a I’état liquide ou
gazeux. En effet, la présence de ces oxydes de surface fournirait un chemin de diffusion rapide
et non-densifiant a la surface des particules [63].

Dans la littérature, des études ont été menées par Moshtaghioun et al. [64,142] afin
d’améliorer la densification de la poudre TK en modifiant 1’état physicochimique de surface
des poudres avant frittage SPS. Les conditions expérimentales ont été reportées dans le Tableau
11-5 (les parametres des cycles de frittage SPS correspondant a une contrainte de 75 MPa et un
temps de palier de 3 minutes). Trois pré-traitements distincts ont été testés : i) un traitement
thermique ex-situ avant le cycle SPS, ii) un traitement thermique in-situ avec un palier de
température intermediaire avant le palier de densification & haute température en SPS, iii) une
étape préliminaire de méthylation de la poudre a température ambiante. Concernant les cycles
de frittage SPS conventionnels, des résultats similaires ont été obtenus, avec un grossissement
exacerbé des grains apparaissant pour des valeurs de densités trés rapprochées. Par ailleurs, si
le traitement thermique ex-situ a permis d’éliminer la plupart des impuretés de type oxyde
[142], le grossissement des grains au cours de cette étape n’a pas permis d’atteindre des
matériaux nanostructurés pour de hautes densités. Cependant, I’'un des matériaux issus de ce
procédé présente des parametres microstructuraux intéressants, avec une densité de 98,5 % et
un diamétre médian de 250 nm. De plus, un traitement a été réalisé in-situ au cours de 1’essai
SPS grace a un palier de température intermédiaire avant le palier de densification a haute
température [142]. Des tailles de grains Iégérement plus fines ont été obtenues pour des densités
relatives légerement plus élevées. Enfin, le traitement par méthylation de la poudre a permis de
conserver des échelles de tailles de particules nanométriques jusqu’a 98 % de densité relative,
mais les tailles de grains ont fortement augmenté pour atteindre des dimensions

micromeétriques.
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Tableau 11-5 : Conditions expérimentales des études de la littérature portant sur la poudre TK.

Traitement de pré- Température de Densité relative
frittage frittage (°C) (%) D50] (nm) Auteurs
Aucun 1600 94,6 100
Aucun 1700 97,1 215
Aucun 1800 98,0 2500
Auf 11150 °
U four : 1150 °C, 1600 97,5 180
8h, sous argon
Au four : 1150 °C, 1700 98,5 250 Moshtaghioun
8h, sous argon et al. [142]
Auf 01 °
U four : 1300 °C, 1700 99,1 450
8h, sous argon
Au SPS : 75 MPa,
1200 °C, 10 min 1600 97,0 130
Au SPS : 75 MPa,
1200 °C, 10 min 1700 98,7 200
Méthylation 1500 98,0 200 Moshtaghioun
Méthylation 1600 98,0 2900 etal. [64]

L’étape de traitement thermique in-situ au cours du traitement SPS semble donc étre la

voie la plus prometteuse pour améliorer la densité relative des frittés SPS a base de poudre TK.

En se basant sur la température pour laquelle intervient 1’élimination de 1’acide borique (Figure

11-10), un essai de frittage incluant une étape de 10 minutes a 1050 °C a été mené sur la poudre

TK. Cependant, comme le suggére I’évolution de la pression dans I’enceinte de frittage a la

Figure 11-16, cette étape n’a pas contribué a une élimination plus importante des oxydes

présents notamment a la surface des grains. Dans le cas présent, cette étape additionnelle n’a

pas permis d’améliorer la densité finale du fritté (Tableau 11-6).

Tableau 11-6 : Conditions expérimentales du frittage avec ou sans
traitement thermique in-situ de la poudre TK.

Traitement de pré- Température de  Densité relative Porosité
frittage frittage (°C) (%) ouverte (%0)
Aucun 1550 96,2 1,09

Au SPS : 75 MPa,

1050 °C, 10 min 1550 96,3 0,94
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Figure 11-16 : Evolution de la pression au sein de la chambre de frittage lors de [’élaboration du
massif TK fritté a 1500 °C incluant une étape de purification de la poudre a 1050 °C.

Conclusions du Chapitre Il

L’étude bibliographique présentée au Chapitre | a soulevé l'intérét d’élaborer des
matériaux denses a microstructures fines pour [’application industrielle visée. Pour cela,
quatre poudres de granulométries nanométriques et submicroniques ont été approvisionneées.
Aprés une premiere étape de caractérisations, deux poudres ont été sélectionnées, /’une
submicronique et I’autre nanométrique. La premiere, notée HD, est le grade HD20 fourni par
la société H. C. Starck, composée de grains angulaires dont les tailles s’étendent de 150 a
1300 nm. La seconde est la poudre produite par Tekna, notée TK, qui est une poudre
monodisperse composée de particules sphériques d’environ 50 nm de diametre. Ces deux
poudres contiennent du carbone libre, ainsi que de I’acide borigue, en plus grande quantité
pour la poudre TK. Par la suite, une phase d’élaboration par SPS de matériaux denses a été
menée a partir de ces poudres. Un comportement au frittage trés différent a été mis en évidence
pour les deux nuances. En effet, de plus faibles cinétiques de densification sont observées pour
la poudre TK, accompagnées par un grossissement granulaire exacerbé a partir d 'une densité
relative de ['ordre de 96 %. 1l a également été montré que la phase de grossissement granulaire

intervenait dans les derniers stades du processus de densification quelle que soit la poudre.
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Les materiaux HD et TK, élaborés par frittage SPS, présentent une microstructure plus
fine que le matériau de référence CEA. Une taille de grains réduite est un avantage pour le
comportement du carbure de bore sous irradiation, car elle permet de favoriser la diffusion de
[’hélium vers les joints de grains. En effet, une zone dénudée de bulles d’hélium est observée
autour des joints de grains [91]. Dans les conditions RNR, celle-ci a une épaisseur de 25 nm
[91]. Plus les grains sont petits, plus la proportion de zones dénudées sera grande. Les
phénomenes de microfissuration associés a la déformation anisotropique des grains, liée a la
presence d’hélium a ['intérieur des grains, sera donc moins importante. Le risque de
décohésion du matériau en sera ainsi diminue.

La déformation anisotrope des grains ne constitue pas la seule source
d’endommagement du carbure de bore en réacteur. En effet, les pastilles d’absorbant sont
insérées dans le ceeur du réacteur dont la température est comprise entre 395 et 550 °C [4]. La
réaction de capture neutronique genere une puissance volumique élevée, qui aboutit a la
formation d’un gradient thermique allant du cceur vers la periphérie de la pastille et pouvant
atteindre 1000 °C.cm™ [80].

Dans la suite de [’étude, les matériaux HD et TK ont été comparés au matériau de
référence « CEA ». Cette comparaison a constitué une premiére étape de sélection du matériau
final et a porté sur la microstructure, la composition chimique, la dureté, [’élasticité et les

propriétés thermiques.

[1l.1. Microstructure et composition chimique
[11.1.1. Comparaisons microstructurales

Les matériaux frittés par SPS et sélectionnés apres 1I’étape d’optimisation du Chapitre
11 sont représentés en Figure 111-1.b et c. Pour la nuance HD, le matériau retenu est celui qui
a été élaboré pour une température de frittage de 1650 °C et présentant une densité relative
supérieure a 99 % tout en conservant des tailles de grains inférieures ou égales a celle du
micrometre. Concernant la nuance TK, le matériau sélectionné est celui qui présente la plus
haute densité avant le phénomene de grossissement granulaire exacerbé, soit le matériau fritté
a 1550 °C dense a 96 %.

Comme mentionné au paragraphe § 1.2.3, les pastilles de carbure de bore utilisées pour
Phénix et Superphénix ont été élaborées par Hot-Pressing. Elles étaient obtenues a partir de

poudre micrométrique, pour des températures de frittage de 1’ordre de 2000 °C et une contrainte
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de 30 MPa. A ce jour, il n’existe plus de production a I’échelle industrielle de ces pastilles. Le
carbure de bore de référence CEA, noté REF, sera considéré comme un matériau modéle et

servira de base de comparaison pour les nouveaux matériaux élaborés par SPS.

Apres polissage et révélation thermique, dont les protocoles sont détaillés en Annexe 2,
la microstructure de 1’une de ces pastilles d’absorbant est présentée en Figure Il11-1.a. Des
pores de ’ordre du micrométre sont observés. La masse volumique de cette pastille a été
mesurée a 2,30 g.cm™, ce qui correspond a une densité relative de 1’ordre de 93 % en
considérant une masse volumique de 2,47 g.cm™ (i.e. associée a celle d’une poudre de carbure
de bore enrichie en isotope 10 du bore). Le taux de porosité ouverte mesuré par pesee
hydrostatique est de 3,4 %. En outre, une différence nette de contraste peut étre observée au
niveau des joints de grains sur la micrographie du matériau de référence présentée en Figure
I11-1.a. Ce contraste observé en électrons secondaires est attribué a un contraste topographique
li¢ au creusement des joints de grains et a la formation d’une surépaisseur sur la surface libre

des grains lors du traitement thermique de révélation des joints de grains.

Comme le montre la Figure 111-1, les tailles de grains des matériaux HD et TK ont pu
étre considérablement réduites par rapport au matériau de référence. Un récapitulatif des
caractéristiques microstructurales mesurées sur le matériau de référence CEA, en paralléle avec
celles des matériaux HD et TK retenus, est présenté au Tableau I11-1. Les tailles de grains du
matériau de référence CEA sont en moyenne micromeétriques avec un D[50] de 2,4 um. Une
grande dispersion des tailles des grains est cependant observée autour de cette valeur, avec des
petits grains de 1’ordre de 300 nm et des treés gros grains de 1’ordre de 10 um. Pour le matériau
HD, la plage granulométrique est comprise entre 60 et 2000 nm avec un D[50] de 607 nm. Le
matériau TK présente quant a lui des tailles de grains plus réduites, de 10 a 400 nm, avec un
D[50] de 53 nm.

Tableau 111-1: Caractéristiques microstructurales des frittés.

Matériau REF HD TK
Densité relative (%) 93,1 99,0 96,2
Diamétre des particules de poudre (nm) n.r. 60 — 1000 50
Plage 300 — 8800 60 — 2000 10 — 400
Tailles de grains (nm) Ecart-type 1384 250 53
D[50] 2428 607 56
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Figure 111-1 : Micrographies MEB des matériaux REF, HD et TK, ainsi que les répartitions en tailles
de grain des matériaux correspondants mesurées sur au moins 170 grains.

Les matériaux obtenus par SPS présentent donc des microstructures plus fines, avec des

tailles de grains inférieures d’un facteur 4 pour HD a un facteur 40 pour TK par rapport au

matériau de référence, tout en présentant un gain de densité relative.

[11.1.2. Comparaisons chimiques et structurales

Le matériau de référence CEA a été caractérisé par DRX et spectrométrie Raman. Les
données obtenues pour les trois types de matériaux sont reproduites a la Figure I11-2 afin de
comparer les matériaux SPS optimisés HD et TK au matériau de référence. Les pics de

diffraction relatifs a la phase carbure de bore sont bien définis pour les trois nuances et du
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carbone libre sous forme graphite est détecté dans les matériaux HD et REF (Figure 111-2.a).
Les bandes Raman correspondant au carbure de bore ainsi que les bandes D et G du graphite
peuvent également étre observées a la Figure I11-2.b dans les trois matériaux. Cependant,
I’intensité de ces dernieres est trés faible pour les matériaux HD et TK par rapport au matériau

de référence.

]
a) = B,C JCPDS 01-075-0424

® B(OH); JcPDs 00-030-0199

A C JCPDS 01-075-0424
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Figure 111-2 : Caractérisations par DRX (a) et par spectrométrie Raman (b) du matériau de référence
CEA (REF) et des matériaux frittés par SPS, HD et TK.

Les analyses chimiques par IGA ont également été menées sur ces trois matériaux. Les
teneurs mesurées en oxygéne, hydrogéne et carbone sont reportées dans le Tableau 11-4. La
teneur en bore est déduite par soustraction a partir des teneurs mesurées pour les autres
éléments. Les trois matériaux présentent des teneurs en hydrogene négligeables, proches de la
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limite de détection de I’appareil. Le matériau REF contient trés peu d’oxygéne par rapport au

frittés HD et TK. Sa teneur en carbone est proche de celle du matériau HD.

Tableau I11-2 : Analyses chimiques élémentaires des frittés (*obtenu par soustraction).

Elément © H C B*
%m. Y%at. %m. Y%at. %m. Y%at. %m.  Yoat.
REF | 004+002 003+0,02|0,01+001 016+007 | 216+0,7 198+0,7 | ~78 =80
HD 1,31+0,39 091+%0,27 | 001+0,01 011+001 | 222+03 20,5+03 | =76 =78
TK 447+0,15 3,11+0,10|0,03+0,01 0,33£0,07 | 186+0,2 173+02 | =77 =79

Comme mentionné au Chapitre 11, I’acide borique n’étant présent qu’a 1’état de traces,
I’oxygene résiduel est considéré comme structural. A partir de ces résultats, il est alors possible
de déterminer les steechiométries de ces trois matériaux en normalisant par rapport au carbone.
Leurs steechiométries suivantes ont pu étre ainsi déduites : Ba.o3C pour REF, B3.g3CQOq.04 pour
HD et B450COo.18 pour TK. Le matériau REF est donc celui qui se rapproche le plus de la
composition B4C communément admise pour le carbure de bore [23]. Les matériaux HD et TK
présentent quant a eux un plus fort taux d’oxygéne en solution solide. Le matériau TK possede

en outre une teneur en oxygene trois fois plus élevée que pour le matériau HD.

[11.2. Propriétés mécaniques
[11.2.1. Propriétés d’élasticité et de dureté

Dans le cadre de cette étude, nous avons choisi d’investiguer les effets de la taille des
grains, de la porosité et de leur composition chimique sur les propriétés mécaniques du carbure
de bore. Pour cela, les propriétés d’¢lasticité et de dureté des trois matériaux ont ét¢ mesurées
a deux échelles, i.e. macroscopique et microscopique (i.e. granulaire). En particulier, I’effet de

la teneur en oxygene sera analysé et discuté.

A Téchelle macroscopique, des essais de microdureté ont été menés a I’aide
d’indenteurs Knoop et Vickers. Des mesures Vickers ont été réalisées afin de comparer les
propriétés de dureté des matériaux optimisés avec la littérature, car c’est la méthode qui est
couramment utilisée. Cependant, afin de limiter les erreurs expérimentales, la méthode par
indentations Knoop a été privilégiée dans cette étude suite a un endommagement trop important
du matériau par indentations Vickers lié a la forme de 1’indent. De plus, les constantes élastiques
apparentes (module de Young et module de cisaillement) ont été déterminées sur les massifs

par échographie ultrasonore. A ’échelle granulaire, les essais de nano-indentation ont permis
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de mesurer les propriétés mécaniques intrinseques, avec un effet limité des joints de grains. En
effet, la réponse mécanique du matériau est caractérisee pour une profondeur de 200 a 300 nm,
ce qui est inférieur a la taille des grains des frittés REF ou HD et du méme ordre de grandeur

que celle des grains du matériau TK. Les protocoles expérimentaux sont détaillés en Annexe 3.

Les différentes valeurs obtenues sont reportées dans le Tableau 111-3 et les évolutions
des propriétés de dureté et d’élasticité a I’échelle macroscopique en fonction de la densité des
matériaux sont représentées en Figure I11-3. Afin d’établir des comparaisons, des
caractérisations identiques ont également été faites sur des frittés HD et TK présentant la méme
densité relative que le matériau de réference CEA (i.e. 92 %). De méme, un fritté HD de densité

similaire au matériau TK optimisé a également été caractérise.

Tableau I11-3 : Propriétés mécaniques des frittés.

REF HD TK
Densite relative (%) 93,1+0,2 199,0+£0,3/954+0891,90+0,1/96,2+0,4(91,9+0,4
D[50] (nm) 2428 607 419 396 53 47
Nano-dureté (GPa) | 473 45+ 4 3B +5
A P’échelle
microscopique | Module de Young | 77, 45 465 + 23 380 £ 26
intrinseque (GPa) - - -
Dureté Knoop | 55549 | 208+2 | 186+1 | 169+1 | 150+1 | 139+1
(GPa)
Module de Young | 5, , g | 449+13 | 305+12 | 343+ 10 | 368+ 11 | 317 + 10
apparent (GPa)
A I’échelle
macroscopique Module de
cisaillement 145+ 4 1896 1675 144 + 4 1525 132+4
apparent (GPa)
Module de Poisson| 0,174 0,187 0,186 0,191 0,212 0,205
) + 0,020 + 0,003 + 0,005 +0,011 + 0,003 + 0,005

Le matériau HD a densité optimisée, de 99 %, présente une dureté Knoop de 22,8 GPa.
Des mesures de dureté Vickers ont également été réalisées sur ce matériau afin de comparer
cette propriété avec les études publiées dans la littérature, qui utilisent plus communément cette
échelle de dureté. La dureté Vickers mesurée de 31,8 + 1,4 GPa est en accord avec les valeurs
observées pour les carbures de bore denses élaborés par SPS [56,133]. De plus, son module de
Young apparent est similaire aux propriétés d’¢lasticité mesurées par la méthode ultrasonore

sur ces matériaux [110,133].
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Figure 111-3 : Evolution des propriétés d’élasticité (a) et de dureté (b) a I'échelle macroscopique des
différentes nuances de matériaux en fonction de leur densité relative.

A 1’échelle macroscopique, pour une densité relative d’environ 96 %, le matériau TK
présente une dureté Knoop et un module de Young inférieurs a ceux du fritté HD. Pour ce
dernier, des valeurs similaires a celles du Tableau I11-3 ont été obtenus par Sairam et al. [110]
et Hayun et al. [133] pour une méme densité relative. La méme tendance est observée pour les
matériaux de densité relative plus faible (92 %). Par ailleurs, a iso-densité, le matériau HD
présente des propriétés d’¢lasticité 1égeérement supérieures a celles du matériau de référence.
Cependant, ce dernier possede une dureté Knoop supérieure a celle du matériau HD. Cette
dureté apparente supérieure du matériau de référence semble corrélée a 1’architecture poreuse
et a la distribution des pores au sein des matériaux. L’observation microscopique de ces
materiaux, présentée en Figure 111-4, permet d’observer différences de tailles et de distribution
des pores entre les matériaux HD et REF. La distribution des pores au sein du matériau de
référence est hétérogene et conduit a des agglomérats macroscopiques quasi-denses, dont la
taille est supérieure a celle de I’indenteur, d’environ 200 um, comme schématisé en Figure
I11-4. Ainsi, la valeur de dureté mesurée pour le matériau de référence ne correspond pas
parfaitement a une propriété apparente, la taille de I’indent ne permettant pas d’accéder a un
volume élémentaire représentatif de la réponse du matériau REF. La dureté du matériau REF

est donc certainement légérement surévaluée ici.
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Figure 111-4 : Observations microscopiques a) du matériau de référence CEA et b) du matériau HD
dense & 99 %. En rouge : ordre de grandeur de I’empreinte Knoop.
L’influence de la taille des grains sur la dureté a été ¢tudiée par Moshtaghioun et al.
[111] sur des pastilles frittées par SPS présentant des microstructures différentes (tailles de
grains allant de 120 nm a 17 um). Les valeurs expérimentales de dureté Vickers augmentent
quand la taille de grains passe de 10 pm & 625 nm (D*2 = 0,01 & 0,04 & la Figure 111-5,
symboles ®). Cette évolution correspond a ’effet Hall-Petch, généralement observé pour les

matériaux métalliques et céramiques [143], et qui est décrite par la relation suivante :
H= Hy+ kD~1/? (11L.1)

Pour des grains plus fins (taille inférieure a 625 nm), les valeurs expérimentales de
dureté décroissent. Cependant, les matériaux de cette étude présentent un taux de porosité qui
influe sur les propriétés mécaniques. En effet, les valeurs de dureté augmentent avec la densité
relative, la présence de pores réduisant la cohésion du matériau. Classiquement, la dépendance
de la dureté au taux de porosité suit une loi exponentielle [144] :

H = Hyexp(—bP) (11.2)

En rectifiant les valeurs de dureté expérimentales a 1’aide de cette équation, en
considérant une valeur de 7 pour la constante b, les valeurs corrigées suivent alors une évolution
Hall-Petch classique (Figure I11-5 symboles ¢). Dans ce cas, Ho est égal a 30,2 GPa et le
coefficient k vaut 105 GPa.um*2,
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Figure 111-5 : Mesures expérimentales de dureté Vickers (®) et valeurs de dureté corrigées (#) en
fonction de l'inverse de la racine carrée du diamétre des grains [111].

Cette méthodologie a donc été appliquée aux nuances HD et TK, dont les valeurs de
dureté corrigées par rapport a la porosité des matériaux sont reportées a la Figure 111-6. L’effet
Hall-Petch est ainsi vérifié pour chaque nuance, la valeur de dureté corrigée augmentant avec
la diminution de la taille de grain. Cependant, bien que les matériaux HD possedent des
microstructures moins fines que les matériaux TK, ils présentent néanmoins des duretés
supérieures. L’effet microstructural ne suffit donc pas a expliquer ces différences de propriétés.

Ce résultat sera discuté par la suite au regard des caractérisations menées a 1’échelle granulaire.
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Figure 111-6 : Mesures expérimentales de dureté Vickers (®) et valeurs de dureté corrigée (#) en
fonction de 'inverse de la racine carrée du diameétre des grains des matériaux HD et TK.
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Comme attendu, pour chaque nuance, les propriétés intrinseques sont supérieures aux
propriétés macroscopiques. En outre, 1’¢élasticité et la dureté des matériaux HD et REF sont
similaires a I’échelle granulaire. Cependant, le matériau TK présente une dureté et une élasticité
réduites d’environ 20 % par rapport au matériau HD. Les propriétés intrinséques affectant les
propriétés apparentes des matériaux, celles-ci expliquent la dureté et 1’élasticité apparentes

réduites observées a iso-densité pour le matériau TK par rapport au matériau HD.
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On constate donc que le matériau TK, qui possede une taille de grains plus réduite,
présente des propriétés mécaniques inférieures a celles du matériau HD. Ce résultat est en
contradiction avec la loi Hall-Petch, communément observée pour les matériaux céramiques.
En dehors de cet aspect microstructural, seules les variations de composition chimique sont

susceptibles d’expliquer ces différences de comportement mécanique.

[11.2.2. Corrélation avec la composition chimique

Des travaux de la littérature ont mis en évidence que la dureté [145,146] et des
constantes élastiques [25] du carbure de bore sont directement influencées par la steechiométrie.
Niihara et al. [145] ont étudié I’effet de la stoechiométrie de dépots céramiques de carbure de
bore obtenus par le procédé CVD (Chemical Vapor Deposition) sur leurs ténacité et dureté. Ces
propriétés atteignent leurs valeurs maximales pour un ratio B/C proche de 4 (stcechiométrie
idéale B4C). La diminution de ces propriétés est attribuée a la présence de carbone libre dans le
matériau pour un ratio inférieur (sur-steechiométrie en C), et a la diminution de 1'énergie de
liaison pour un ratio supérieur (sur-steechiométrie en B) [9,10]. L’abaque établi représentant
I’évolution de la dureté intrinséque en fonction de leur ratio B/C est reporté sur la Figure 111-7,
ainsi que les valeurs mesurées ici pour les matériaux REF, HD et TK. Les valeurs de dureté des
matériaux REF et HD, pauvres en oxygene, sont en accord avec les données de Niihara et al.
[145], malgré les différents procédés d’élaboration de céramiques de carbure de bore. Le
matériau REF présente une dureté intrinséque Iégerement supérieure au matériau HD, les ratios

B/C de ces deux matériaux étant respectivement de 4,03 et 3,83.
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Figure 111-7 : Evolution de la dureté avec le ratio B/C [22].
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A contrario, le matériau TK, plus riche en oxygéne, s’écarte de la courbe établie par
Niihara et al. Ce résultat met en évidence que le caractére oxycarbure fortement marqué des
matériaux TK affecte directement leur réponse mécanique, avec des valeurs de dureté nettement
réduites. Ainsi, les valeurs de dureté intrinséque mesurées ici pour les matériaux HD, TK et
REF ont été reportées sur un diagramme ternaire bore-carbone-oxygene en Figure 111-8 en

fonction de leur stoechiométrie BxCOy, afin de prendre en compte cette dimension.
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Figure 111-8 : Evolution de la dureté avec les taux de bore, carbone et oxygéne.
Les tailles de points sont proportionnelles aux valeurs de dureté.

De maniére semblable, la rigidité (i.e. le module de Young) diminue avec
I’augmentation de la teneur en oxygene lorsque 1’on compare les matériaux REF, HD et TK
(Tableau 111-3). Une observation similaire a été reportée dans la littérature par Réjasse et al.
[147], qui a enregistré une diminution du module d’élasticité intrinséque de 5 % en passant d’un

matériau ayant une teneur en oxygene quasi nulle a un matériau contenant 0,72 at.% d’oxygene.

Cet écart a la loi de Hall-Petch met en évidence I’importance de controler la composition
chimique, i.e. le ratio B/C et en particulier la teneur en oxygene, lors du développement de
céramiques de carbure de bore a granulométrie tres fine en vue de I’optimisation des propriétés
mécaniques. En effet, au méme titre que le ratio B/C, paramétre trés souvent pris en compte
pour interpréter 1’amélioration des propriétés mécaniques des céramiques de carbure de
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bore [25,146,148], la teneur en oxygéne, souvent ignorée et trop peu documentée, est un
parametre chimique clé a prendre en considération . Méme si des travaux sont en cours
actuellement dans plusieurs laboratoires, le diagramme de phases B-C-O n’est pas connu et

aucune information sur les limites d’existence de la phase BxCyO; n’est référencée.

l11.3. Comportement en température

Le comportement en température des matériaux optimisés élaborés par SPS a été
analysé et comparé a celui du matériau historiquement utilisé par le CEA. Pour cela, la
diffusivité thermique de ces deux matériaux a été mesurée par meéthode flash laser, et la

conductivité thermique a été calculée a partir de ces données.

[11.3.1. Diffusivité thermique

La diffusivité thermique des matériaux optimisés, i.e. le matériau HD dense a 99 % et
le matériau TK dense a 96 %, ainsi que celle du matériau de référence CEA, ont été mesurées
par la méthode flash laser et sont reportées en Figure 111-9. Le protocole expérimental est
présenté en Annexe 4. Peu d’études de la littérature portent sur I’évolution de la diffusivité
thermique du carbure de bore avec la température. Les résultats d’Arita et al. [149] sur des
céramiques de carbure de bore denses élaborées par SPS ont été reportés sur ce graphe a titre
de comparaison. Ces auteurs ont élabor¢ différents matériaux afin d’étudier I’influence des
isotopes du carbone (non représenteé ici) et du bore, en utilisant de la poudre de carbone et de la
poudre de bore ne contenant qu’un seul type d’isotope, i.e. 1'B ou 1°B. Les travaux d’Arita et
al. sont d’autant plus intéressants que le matériau de référence a été enrichi avec 1’isotope 10

du bore, a la différence du matériau HD.
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Figure 111-9 : Evolution de la diffusivité thermique en fonction de la température.

Les matériaux HD et REF présentent une évolution similaire de diffusivité thermique
sur la plage de température étudiée, couvrant les températures de fonctionnement en RNR qui
s’étendent de 395 a 550 °C [4]. Le matériau HD posséde une microstructure plus fine que le
matériau de référence CEA, et la présence de joints de grains en plus grande quantité entrave la
diffusion de la chaleur. Cependant, ce phénomene semble compensé par le taux de porosité plus
important du matériau de référence, qui présente également un obstacle a la diffusion [150].
Concernant le matériau TK, celui-ci posséde une densité intermédiaire entre les matériaux HD
et REF. Cependant, le caractére nanométrique de sa microstructure et la densité élevée de joints
de grains correspondante abaisse fortement sa diffusivité thermique, d’un facteur trois a
température ambiante par rapport aux frittés HD et REF. Cette observation souléve un nouvel
aspect a prendre en compte lors de ['utilisation de matériaux nanostructurés pour des
applications thermiques, qui évacueront donc plus difficilement la chaleur générée par la

réaction de capture neutronique.

En outre, pour les trois matériaux étudiés HD, REF et TK, une mesure a été effectuée a
température ambiante, une fois le cycle thermique effectué. Ces points sont repérés par des
étoiles sur la Figure 111-9. La valeur de diffusivité mesurée avant et aprés 1’élévation des
matériaux a 1600 °C reste identique, attestant que les possibles modifications microstructurales
induites avec la température n’ont pas impacté significativement les propriétés thermiques des

matériaux.
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De plus, il peut étre observé sur la Figure 111-9 que le matériau °B4*2C élaboré et
caractérisé par Arita et al. [149] posséde une diffusivité thermique supérieure a celle du
matériau 1'B4'?C. Le phénoméne de diffusivité thermique étant piloté par la vibration des
phonons, les auteurs émettent ’hypothese que la baisse de diffusivité thermique est liée a une
diminution de leur vitesse, corrélée a la réduction de la masse molaire quand les isotopes °B
remplacent les isotopes 1'B [149]. Ces deux matériaux possédent des diffusivités thermiques
inférieures a celles des matériaux HD et REF, mais aucune information relative a leurs
microstructures n’est apportée, en dehors de leur densité relative de 1’ordre de 99 %. D’apres
les conclusions de 1’étude menée par Arita et al. [149], un enrichissement de la poudre H. C.
Starck en 1°B envisagé pour I’amélioration des performances de 1’absorbant serait également

bénéfique pour ses propriétés de diffusivité thermique.

[11.3.2. Conductivité thermique
Sur la base de ces mesures de diffusivité thermique, la conductivité thermique des

matériaux a été estimée a partir de la relation suivante :
A= pCha (111.3)

avec A la conductivité thermique, a la diffusivité thermique et Cp la capacité thermique du
matériau. Les masses volumiques des matériaux sont de 2299, 2466 et 2408 kg.m
respectivement pour REF, HD et TK. Concernant les céramiques de carbure de bore élaborées
par Arita et al. [149], de steechiométries B4C, les masses volumiques ont été mesurées par les
auteurs a 2280 kg.m pour °B4*2C et 2480 kg.m™ pour 'B4'%C.

Les valeurs de capacité thermique pour les matériaux de 1’étude ont été calculées a partir
de leur composition chimique BxCOy en utilisant la loi des mélanges, i.e. en additionnant les
capacités massiques des corps purs selon leur steechiométrie®. Celles-ci sont reproduites pour
différentes températures a la Figure 111-10, ainsi que les différentes données reportées dans la
littérature pour la steechiométrie B4C. Les données provenant de Matsui et al. [151] sont issues
de mesures expérimentales sur des carbures de bore fabriqués par Hot Pressing, tandis que
Saendeejing et al. [20] ont utilisé une modélisation thermodynamique CALPHAD (CAlculation
of PHAse Diagram). Comme constaté sur la Figure 111-10 entre les matériaux REF, HD et TK,
le taux d’oxygene influence 1égérement la valeur de la capacité calorifique, d’autant plus faible

que ce taux augmente.

° Données fournies par Olivier Rapaud, IRCER, Limoges via le logiciel Thermo-Calc.
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Figure 111-10 : Evolution de la capacité thermique calculée en fonction de la température pour les
matériaux REF, HD et TK ainsi qu’a partir des données de la littérature : Matsui et al. [151],
Saengdeejing et al. [20].

Les valeurs de conductivités thermiques ainsi calculées sont reportées a la Figure
I11-11. Les matériaux HD et REF présentent des valeurs de conductivité thermique similaires
quelle que soit la température considérée. La légére hausse de conductivité thermique du
matériau HD par rapport au matériau de référence peut s’expliquer par la masse volumique plus
élevée de celui-ci. De plus, Froment et al. [12] ont reporté des évolutions de conductivité
thermique trés proches des données obtenues pour REF et HD, concernant deux pastilles de
carbure de bore issues des procédés carbothermique et magnésiothermique. Cependant, le
matériau TK posséde une conductivité thermique tres faible dés la température ambiante
comparé aux autres matériaux. Concernant les températures de fonctionnement en RNR, de 395
a 550 °C [4], le matériau HD possede une conductivité thermique deux fois plus élevée que le

matériau TK. Ce dernier sera donc détérioré plus rapidement en réacteur.

Par ailleurs, bien que les matériaux élaborés par Arita et al. [149] présentent des masses
volumiques plus élevées et une capacité calorifique similaire, leur conductivité thermique reste
plus faible, liée a une diffusivité moins importante. Par ailleurs, les écarts de diffusivité
thermique observés pour les deux matériaux °B4*2C et 1B4*2C se compensent en termes de
conductivité thermique suite a la normalisation par leur masse volumique. Au vu de ces

résultats, 1’effet de la nature des isotopes du bore sur cette propriété est négligeable.
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Figure 111-11 : Evolution de la conductivité thermique en fonction de la température.

Conclusions du Chapitre llI

Les caractérisations effectuées au cours de ce chapitre ont permis d’écarter le matériau
TK pour la suite de cette étude. En effet, sa forte teneur en oxygéne conduit a des propriétés
mécaniques dégradées associées une conductivité thermique tres faible du fait de sa densité de
joints de grains élevée. Ce caractére oxycarbure marqué conduit a s ’interroger sur la capacité
de ce type de matériau a pouvoir étre utilisé en réacteur, du fait de la méconnaissance du
comportement des oxycarbures de bore sous flux neutronique. Une étude poussée des
traitements de pré-frittage permettant de réduire cette teneur en oxygene tout en conservant
une microstructure nanométrique serait donc nécessaire. La teneur en oxygéne structural de la
poudre de départ pourrait également étre diminuée au niveau du procédé de fabrication par
une élimination en amont des espéces oxydes contenues dans les précurseurs et une atmospheére
contrélée tout au long de la chaine de production et du stockage. En plus d 'une forte réactivité
vis-a-vis de [’oxygene, le grossissement granulaire exacerbé des grains sur une gamme de
température de frittage trés réduite constitue une difficulté supplémentaire quant a ['usage de
cette poudre pour la fabrication des pastilles d’absorbants a I’échelle industrielle. Le choix
d’étudier spécifiquement la poudre submicronique HD est donc pleinement justifie, car elle
permet d’ores et déja une diminution tres significative de la taille de grain par rapport au
matériau de référence tout en présentant des propriétés mécaniques et thermiques compatibles

avec une application nucléaire.
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Chapitre 1V. Approche numérique du frittage SPS de céramiques de carbure de bore

Les matériaux denses a microstructures fines obtenus par frittage SPS a partir de la
poudre HD présentent des densités relatives supérieures a celles des matériaux historiques
utilisés dans les réacteurs nucléaires, de l’ordre de 95 + 2 %, et une diminution des tailles de
grain d’un facteur 4 [12]. Cependant, I'application du procédé de frittage SPS de ces poudres
a la fabrication de pastilles de carbure de bore a microstructure optimisée impose une
modélisation numérique la plus complete possible de celui-ci, notamment dans [’optique d 'une
augmentation du rapport hauteur sur diamétre des pastilles pour atteindre une valeur proche
de 1,5 pour l’application visée. En effet, une augmentation des dimensions des pastilles SPS, et
plus particulierement de la hauteur du lit de poudre, peut entrainer des gradients de
température et de contrainte plus élevés au sein de [’outillage. La suite de ce chapitre propose
donc une modélisation numérique du frittage du carbure de bore par SPS, ayant pour but de
« cartographier » les champs de densités de courant, de température et de contraintes au sein
des frittés et de l'outillage de mise en forme, afin d’envisager une transposition industrielle

maitrisée.

La construction d’un modéle numérique du procédé de frittage SPS a 1’échelle
macroscopique sous le logiciel par éléments finis Comsol Multiphysics® requiert 1’acquisition
de données thermo-physiques relatives a ce procédé. En conséquence, le développement et
I’utilisation d’une instrumentation dédiée spécifiquement aux mesures thermiques et
électriques, a la mesure précise des retraits subis par les pastilles au sein de ’outillage mais
aussi a I’identification de la loi de comportement thermomécanique de la poudre de carbure de

bore sont nécessaires.

IV.1. Modélisation électrothermique

Les bases de ce modele ont déja été posées a I’'IRCER pour d’autres céramiques telles
que le carbure de zirconium [119] ou I’alumine [116,152]. Cependant, les gradients de
température et de contrainte sont dépendants de la géométrie et des propriétés thermophysiques
de I’outillage utilisé ainsi que du matériau d’étude. L’enjeu de cette étude a été double : i)
adapter ce modeéle a plus haute température, pour un matériau dont la temperature de frittage
est elevée tel que le carbure de bore ; ii) rendre ce modele utile pour le traitement de piéces
cylindriques de fortes épaisseurs. Dans un premier temps, I’instrumentation spécifique de la
machine de frittage SPS sera présentée. Elle permet de suivre les évolutions de la température

a différents endroits de la colonne SPS ainsi que d’obtenir 1’évolution instantanée de 1’ intensité
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du courant pulsé traversant la colonne SPS au cours du cycle de frittage du carbure de bore.
Dans un second temps, le modéle électrothermique développé sera détaillé et implémenté a
I’aide de ces données expérimentales. En particulier, un affinement des valeurs des résistances
de contact électriques et thermiques au sein de la colonne SPS sera mené. La robustesse du
modele ainsi établi sera analysée en comparant les évolutions de températures mesurées et

simulées en différents points de la colonne SPS.

IV.1.1. Instrumentation de la machine SPS

Afin d’alimenter le modéle numérique, une premiere série d’essais de frittage
instrumentés a été réalisée en mettant en ceuvre une gamme d’instrumentation électrique et

thermique installée sur la machine SPS de I’'IRCER [55].

Le dispositif SPS est composé d’un jeu d’entretoises en graphite permettant d’appliquer
la contrainte mécanique et de conduire le courant jusqu’aux pistons et a la matrice entourant le
compact de poudre (Figure 1V-1). Des électrodes en inconel conduisent le courant électrique
pulsé, et sont refroidies par un systéme en acier dans lequel circule de 1’eau a 20 °C. De plus,
pour assurer un bon contact électrique entre les électrodes et les entretoises de graphite, un
feuillet de Papyex est inséré a chaque extrémité de la colonne entre 1’électrode en inconel et

I’entretoise en contact.

Du point de vue de I’acquisition des signaux électriques, I’intensité instantanée délivrée
par la machine est mesurée a 1’aide d’une boucle de Rogowski (modele CWT60, Power
Electronic Measurements Ltd, Angleterre). Celle-ci permet une mesure sans contact en
s’adaptant a la géométrie de 1’équipement (Figure 1VV-1). Il est également possible de mettre
en place des électrodes en acier inoxydable entre les électrodes en inconel et les entretoises en
graphite afin de mesurer la tension aux extrémités de la colonne SPS [55]. En ce qui concerne
la partie thermique, des thermocouples ont été disposes a différents endroits de la colonne SPS,
repérés par des croix rouges en Figure 1V-1. La boucle de Rogowski et les thermocouples sont
reliés a une carte d’acquisition (CRIO-9215, National Instrument, Nanterre, France) dont les
données sont enregistrées a une fréquence de 30 kHz et traitées via un programme d’acquisition

Labview (logiciel National Instrument, Nanterre, France).
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Figure IV-1 : Instrumentation électrique et thermique de la machine SPS (A, B, C, D, E, P : positions
des thermocouples).

Une premicre série de mesures de température a été réalisée a 1’aide de thermocouples
de type K au niveau des entretoises en graphite (points A, B, C et D) afin de mieux caractériser
le gradient de température axial. Deux essais ont été réalisés, le premier lors du frittage d’un
compact de poudre de carbure de bore et le second en appliquant le méme cycle sur un fritté
dense. Les données mesurées au cours de cette premiére campagne d’essais sont reproduites a
la Figure 1V-2. Les mesures de température au niveau des entretoises lors du traitement SPS
d’un fritté dense sont utiles dans le développement du modé¢le numérique, car elles servent de
points de comparaison expérimentaux afin d’ajuster les résistances de contact électriques et
thermiques au sein de I’outillage en s’affranchissant des évolutions de propriétés électriques et
thermiques du matériau liées a 1’élimination de la porosité en cours de frittage. Seule la
dépendance a la température des propriétés du carbure de bore est alors a prendre en compte.
Par ailleurs, le thermocouple positionné au point P a permis de recueillir I’évolution de la
température au niveau de la paroi « froide » de la chambre de frittage, utilisee dans le modele
de simulation numérique comme donnée d’entrée au niveau des pertes radiatives en surfaces

externes de 1’outillage.
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Figure IV-2 : Données de températures mesurées par les thermocouples, 1ére configuration.

La Figure 1V-3 reproduit les pulses de courant enregistrés a différents instants du cycle
de frittage. Au début du chauffage, pour des intensités faibles, le courant instantané est nul a la
fin de chaque pulse (Figure 1V-3.a) et présente donc une composante pulsée pure. Une
composante continue est additionnée a la composante pulsée pour des intensites efficaces
supérieures a 714 A [152]. Celle-ci augmente progressivement pour atteindre une amplitude de
2000 A sur le palier en tempeérature (Figure 1V-3.b). Dans les deux cas, I’amplitude maximale

de la composante pulsée est de I’ordre de 1000 A. Ce phénomeéne a déja été observe pour des
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machines Dr. Sinter [152,153] au cours d’essais de frittage sur de I’alumine, respectivement
jusqu’a 900 et 1100 °C. Dans notre cas, ces observations ont été étendues jusqu’a 1650 °C, pour
une céramique de type carbure de bore considérée comme un semi-conducteur électronique par

rapport a 1’alumine.
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Figure IV-3 : Evolution de ’intensité enregistrée en fonction du temps d’application du courant pour
des intensités efficaces de 500 A (a) et de 2560 A (b).

L’évolution de la température au niveau des différentes entretoises au cours du cycle
reproduit en Figure 1V-2 permet de constater que 1’équilibre thermique n’est jamais atteint sur
le palier de température. De plus, la température de la paroi de la chambre de frittage
(représentée par le point P en Figure 1V-2) atteint 500 °C en fin de palier. Cette mesure est
rarement prise en compte dans la littérature, son intégration en tant que donnée d’entrée dans
notre modele de simulation permet de fiabiliser les calculs. Cette donnée impacte directement
les pertes de chaleur radiatives et donc les gradients de température radiaux au sein de la
colonne SPS.

Une différence de ’ordre de 200 °C peut étre observée en Figure 1V-2 entre les
entretoises situées au niveau des électrodes en inconel et celles qui sont en contact avec les
pistons de la matrice de frittage. De plus, cette expérience a permis de mettre en évidence une
légére asymétrie dans la répartition de température au sein de la colonne SPS, les entretoises
situées au-dessous de 1’ensemble matrice/pistons étant a des températures légeérement plus
élevées que les entretoises situées au-dessus. Les écarts observés les plus importants sont
indiqués par des fleches dans la Figure 1V-2. Des écarts de température plus importants sont
mesurés lors de I’essai sur le compact de poudre au niveau des entretoises A et D, coté
électrodes, alors que les entretoises au voisinage de la matrice, B et C, ont des tempeératures
équivalentes a haute température. Lors de ’essai sur le massif dense, des différences de

température de 1’ordre de 45 °C ont été relevées entre les entretoises du haut et bas lors de la
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montée en température. Cependant, lors du palier de frittage a 1650 °C, les écarts sont moindres
concernant les entretoises A et D. Méme si les écarts de température entre les entretoises ne
semblent pas €tre reproductibles d’un essai a 1’autre, cette observation a €té répétée plusieurs
fois. 1l est donc important d’avoir connaissance de cette 1égére asymétrie pour nuancer les
résultats des simulations numériques. Cette 1égere asymétrie axiale pourrait étre liée d’une part
a une légére asymétrie induite lors de la mise en place de I’outillage lors des expériences (i.e.
position axiale de la matrice). Par ailleurs, cette asymétrie pourrait provenir d’un effet
thermoélectrique de type effet Peltier qui conduit a un déplacement de chaleur en présence du
champ électrique imposé par la machine SPS [114] du fait du caractére semi-conducteur de
type p du carbure de bore [154]. Cet effet n’a pas été pris en compte a ce stade dans le modele

numérique.

Afin de mieux décrire I’évolution de température au niveau de 1’échantillon de carbure
de bore, de nouveaux essais ont été réalisés a 1’aide d’un thermocouple sacrificiel (type S) placé
au centre du compact de poudre (point E). La température de régulation mesurée par le
pyrometre est notée R. Des données fiables ont été obtenues avant la casse du thermocouple
sacrificiel a une température au niveau du point E de 1550 °C (Figure 1V-4), i.e. une
température de consigne d’environ 1300 °C. Cette seconde campagne d'essais permet
également de connaitre 1’évolution de la température au sein du compact de poudre avant la
détection par le pyromeétre en périphérie de la matrice vers 600 °C. Dans un premier temps, la
température augmente progressivement jusqu’a 200 °C en un peu moins de deux minutes.
Ensuite, une température de 650 °C est atteinte avec une vitesse de 240 °C.min* entre le
moment de détection du pyrometre et I’asservissement par la boucle PID. L’évolution de
température est alors freinée grace a un palier a 600 °C pendant deux minutes, imposé par la
consigne, puis la rampe de température de 200 °C.min est initiée et sera maintenue jusqu’a
1600 °C. Jusqu’a 1000 °C, I’évolution de la température de la poudre suit celle de la
température de régulation. Au-dela, la température dans la poudre devient supérieure a la
température de consigne, avec une différence de 220 °C avant la rupture du thermocouple, i.e.
pour une température de consigne de 1300 °C. A haute température, 1’accroissement des pertes
radiatives en surfaces externes de I’outillage associé [152] a I’augmentation de la conductivité

électrique du carbure de bore expliquent ce gradient de température radial [15].
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Figure 1V-4 : Données de températures mesurées par les thermocouples, 2éme configuration, et
température de régulation mesurée par le pyrometre.
Cette seconde campagne d’essais a permis d’ajuster plus finement les résistances de
contact thermiques et électriques au plus preés de I’échantillon, notamment au niveau de

I’interface verticale échantillon/matrice qui impacte le gradient de température radial.

IV.1.2. Présentation du modeéle et des conditions aux limites

Au vu de la géométrie de la colonne SPS et de sa symétrie axiale, le modele développé
est axisymétrique et en deux dimensions (Figure 1V-5). Les propriétés des différents matériaux
constitutifs de I’outillage sont reportées en Annexe 5. Un maillage raffiné de quadrangles
structurés a été appliqué au niveau du sous-ensemble échantillon - matrice - pistons, alors qu’un

maillage plus grossier de triangles libres a été utilisé pour le reste de la géométrie, avec un total
de 21 000 éléments.
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Figure 1V-5 : Représentation schématique de la colonne SPS utilisée (dimensions indiquées en mm) et
positions des résistances de contact.

Le modeéle numérique est basé sur un systéme d’équations aux dérivées partielles
couplées, résolu a 1’aide du code de calcul par éléments finis COMSOL Multiphysics®. Les
distributions de potentiel électrique et de température sont décrites respectivement par
I’équation de conservation de la charge é€lectrique et par 1’équation de la chaleur, exprimées

comme suit :

7.()=0 (vV.1)

0
V.(=AVT) + pyCy 3 = 4 av.2)

avec | = piﬁ la densité de courant électrique, E = —VU le champ électrique, U le potentiel
e

électrique, pe la résistivité électrique, A la conductivité thermique, T la température, pv la masse
volumique, C, la capacité thermique et t le temps. De plus, le potentiel électrique et la quantité
de chaleur sont reliés par I’effet Joule. La chaleur produite par effet Joule par unité de volume

et de temps est régie par 1’équation suivante :

qe:j-E:peJZ (av.3)

Léna Roumiguier | Thése de doctorat | Université de Limoges | 2019
Licence CC BY-NC-ND 3.0 113



Chapitre 1V. Approche numérique du frittage SPS de céramiques de carbure de bore

La conservation du courant est appliquée sur tout le domaine, et les frontiéres sont
isolées ¢lectriquement. La valeur initiale du potentiel ¢lectrique est fixée a zéro. L intensité du
courant est appliquée au niveau de 1’électrode supérieure, selon une équation traduisant le
principe de régulation Proportionnelle - Intégrale - Dérivée (PID) utilisée par la machine SPS.
Les coefficients Ky, Ki et Kq utilisés dans le modéle numérique sont respectivement de 100, 30
et 40. L’électrode du bas est associée a la masse. La température de régulation du PID est
positionnée sur une sonde au niveau de la surface externe de la matrice, a mi-hauteur, de fagon

similaire a la visée du pyromeétre lors des essais de frittage expérimentaux.

Concernant la partie thermique, la température initiale de I’ensemble de la géométrie est
fixée a 25 °C. Seules les frontiéres du systéme de refroidissement sont considérées isolées
thermiquement. Les pertes thermiques par rayonnement au niveau des surfaces externes
verticales de la matrice, des pistons (parties nues) et des entretoises sont considérées via la

relation de Stefan-Boltzmann :
Q. = O-sb"f(Te4 - T;) (1v.4)

avec osp = 5,6704 x 108 W.m2.K* la constante de Stefan-Boltzmann, ¢ I’émissivité du graphite,
Te la température de la surface externe de 1’élément en graphite considéré, Tp la température au
niveau de la paroi de I’enceinte de frittage. A cet effet, les données de températures mesurées
au cours du cycle au niveau de la paroi froide correspondant a la téle en acier inoxydable
disposée dans I’enceinte de frittage sont considérées. De plus, un flux de chaleur convectif est

appliqué aux fronti¢res eau/acier du systeme de refroidissement, selon 1’équation suivante :
qo = h(Texe — T) av.5)

ol h =880 W.m2K est le coefficient d’échange par convection [114], T la température de la

frontiere et Tex la température de 1’eau considérée constante a 25 °C.

Par ailleurs, les résistances de contact thermiques entre les électrodes et les entretoises
de graphite sont principalement dues a la présence des feuillets de graphite insérés au niveau
de ces interfaces pour améliorer le contact électrique. Elles sont regroupées sous la forme d’une
seule contribution, notée RCT1 sur la Figure 1V-5. Dans un premier temps, la valeur considérée
pour cette résistance RCT1 a été issue de 1’étude de Maniére et al. [155], comme reportée dans
le Tableau IV-1. En outre, des résistances de contact thermiques et electriques ont été intégrées
entre 1’échantillon et la matrice, notées RCT2 et RCE2 en Figure 1V-5, ainsi qu’entre les
pistons et la matrice, notées RCT3 et RCE3 en Figure 1V-5. Elles ont notamment été mises en

évidence par Maniere et al. [155] a I’aide d’une caméra infrarouge au cours d’essais SPS sur
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Chapitre 1V. Approche numérique du frittage SPS de céramiques de carbure de bore

des matrices coupées en deux dans le sens de la hauteur. Une photographie infrarouge est
reproduite en Figure 1V-6, permettant de visualiser les résistances thermiques entre la matrice,
les pistons et 1’échantillon. Avant détermination par méthode inverse grace aux données de
températures mesurées, les valeurs initiales de ces résistances sont celles du matériau de
Papyex, positionné au niveau de ces interfaces. Ces valeurs, issues du fournisseur, sont

reportées dans le Tableau 1V-1.

Tableau V-1 : Valeurs initiales des résistances de contact électriques et thermiques.

Valeurs initiales des résistances de contact

k.=0,04W.m K

Thermiques
! ReT? K = (4 0 ywm' K
RCT 3 * N0 160
, . RCE 2 1 14
Electriques c=—=Q.m
RCE 3 5.10

500°C

100°C
Figure 1V-6 : Image infrarouge d’une matrice SPS ouverte au cours d’un essai de frittage d une
poudre d’alumine [155].

L’importance de la détermination des résistances de contact au sein de I’outillage est
mise en évidence par la Figure 1V-7. Celle-ci représente la puissance électrique délivrée par la
machine SPS lors du frittage de carbure de bore en utilisant deux configurations d’entretoises,
I’une constituée de trois blocs de graphite et la seconde usinée en un seul bloc. La résistance
globale de la colonne chute dans ce dernier cas, la puissance délivrée au cours de 1’essai est
alors plus faible. On peut donc s’attendre a une diminution de la température des points chauds
du systeme, influengant 1I’échauffement de 1'échantillon par conduction. Au cours de cette étude,

seule la configuration « trois-blocs » est etudiée et modélisée, correspondant au dispositif
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utilisé, mais le modele numérique établi pourra étre adapté a la suite d’essais instrumentés

spécifiques a la configuration « monobloc ».

14000
1 — Configuration "trois-blocs"
{1 — Configuration "monobloc”
. 12000+
S
P l
5 000, E—
i) 1
3] ] N\
0]
‘o 8000+
8 ]
2 |
& 6000+ \
S
D- -
4000+
2000-

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

Figure 1V-7 : Puissance électrique délivrée en fonction de la température de régulation pour deux
essais de frittage a 1475 °C utilisant deux configurations d’entretoises différentes.

IV.1.3. Détermination des résistances de contact

Afin d’ajuster les valeurs de ces résistances de contact, celles-ci ont été affinées, par
méthode inverse et de maniere successive, de facon a ce que les évolutions de température
mesurées expérimentalement au cours du cycle de frittage en différents points de la colonne

SPS correspondent a la distribution de température simulée par le modéle numérique.

La premicre étape concerne ’affinement de la valeur de la résistance de contact
thermique RCT]1 affectant le gradient de température selon I’axe vertical (0z). La Figure 1V-8
compare les évolutions de température simulées par le modéle pour différentes valeurs de
résistance thermique avec les mesures expérimentales de température, au niveau des entretoises
accolées aux électrodes (points A et D) ainsi que pour les entretoises les plus proches de la
matrice (point B). La valeur choisie initialement de 0,04 W.m*.K?, issue des affinements
réalisés par Maniere et al. [155] pour prendre en compte 1’ensemble des résistances de contact
horizontales au sein de 1’outillage utilisé, est trop élevée dans notre cas et conduit a une sous-
estimation des températures simulées au niveau des entretoises par rapport a 1’évolution de la
température mesurée au cours de 1’essai instrumenté. D’aprés les simulations numériques pour
les différentes valeurs de résistance testées en Figure 1VV-8, la valeur retenue pour cette frontiere
est de 0,005 W.m™.K™ Cet écart a la valeur de Maniére et al. [155] peut s’expliquer par
I’utilisation d’un dispositif commercial de frittage SPS différent dans le cadre de la présente
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étude. Plus précisément, les géométries de colonne et d’outillage peuvent étre distinctes. De la
méme maniére, des divergences au niveau des modeéles numériques telles que la prise en compte
dans notre cas de I’évolution de la température de la paroi froide (point P) dans les conditions
aux limites pourraient justifier cet écart de valeur de résistance de contact. Pour cette valeur de
RCT1, les températures simulées au niveau des entretoises a 1I’extrémité de la colonne SPS sont
en bon accord avec les données expérimentales. On note une légére sous-estimation de la
température pour les entretoises proches de la matrice a haute température. La température en
ce point B étant également affectée par les résistances de contact verticales poudre-matrice et
pistons-matrice, leurs valeurs respectives ont été optimisées par la suite.

a) Affinement RCT1 - Entretoises coté électrodes
700+
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1 — Ks=0,02 —
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Figure 1V-8 : Affinement de la résistance de contact thermique RCT1 par rapport aux mesures de
températures expérimentales au niveau des entretoises en pointillés, a) aux points A et D, b) au
point B.
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Chapitre 1V. Approche numérique du frittage SPS de céramiques de carbure de bore

Dans un second temps, I’affinement du modéle s’est porté sur la résistance de contact
thermique et électrique entre 1’échantillon et la matrice de frittage (i.e. RCT2 et RCE2), en
considérant la température mesurée au centre de la poudre (point E). Les propriétés électriques
et thermiques du feuillet de Papyex sont isotropes transverses et reportées en Annexe 5.
Cependant, étant donné que le logiciel ne permet pas de considérer de propriété anisotrope pour
la résistance électrique de contact, seule la contribution radiale de ces résistances a été affinee
a l’aide des essais instrumentés. Les différentes simulations de température au centre du
compact de poudre faisant intervenir différents ordres de grandeurs des résistances thermiques
et électriques sont représentées en Figure 1V-9 a et b respectivement, et sont comparées au
suivi expérimental de la température en E, en pointillés. Dans les deux cas, aucun effet
significatif n’est observé lorsque les valeurs de ces résistances sont modifiées dans le modele.
Les valeurs initiales seront donc conservées.

a) Affinement RCT2 - Compact de poudre
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Figure 1V-9 : Affinement des résistances de contact a) thermique RCT2 et b) électrique RCE2 par
rapport aux mesures de températures expérimentales au sein du compact de poudre, en pointillés.
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Chapitre 1V. Approche numérique du frittage SPS de céramiques de carbure de bore

En effet, du fait de leurs surfaces plus importantes, le gradient thermique radial semble
piloté principalement par les résistances de contact thermique et électrique entre les pistons et
la matrice, notées respectivement RCT3 et RCE3. Comme le montre la répartition de la densité
de courant au sein de 1’outillage en Figure 1V-10.a et selon la ligne horizontale passant par le
centre de 1’échantillon en Figure 1V-10.b, le courant passe préférentiellement au sein de la
matrice. Ceci s’explique par la différence de résistivité électrique entre le graphite et le carbure

de bore, respectivement de 1’ordre de 9,3.10° et de 2,1.10* Q.m vers 1360 °C (cf. Annexe 5).

a) b) x10°
— 2,5:10° 7
& J————«
£ 1 Echantillon 6
< 2,008
g ] >
© 11,5105
5 ] 4
S ]
o 1,010%] 3
ke ]
N 1
"u;; 5[0.1051_\ 2
] ] 1
D 0‘ T T T vy vrerrrvrvevr v v vy

0 0,005 001 0015 0,02 0,025 i

Distance (m) (Afm’)

Figure 1V-10 : a) Distribution radiale de la densité de courant et b) Champ simulé de la densité de
courant au cours du frittage SPS (I’échelle de longueur des fleches est logarithmique), pour une
température de consigne de 1360 °C au bout de 400 s.

L’ajustement de ces résistances de contact RCT3 et RCE3 a été réalisé en considérant
les mesures expérimentales de température au sein du compact de poudre (point E). Comme
observé en Figure 1V-11.a, plus la conductivité thermique radiale a cette interface diminue,
plus la température a cceur augmente. En effet, une conductivité thermique plus faible entre les
pistons et la matrice freine le flux thermique des pistons vers la matrice, accentuant ainsi le flux
de chaleur par conduction des pistons vers 1’échantillon. La conductivité thermique ajustée est
de 0,5 W.mt.K?, plus faible que la valeur initiale provenant des données fournisseurs. La
baisse de cette propriété par rapport aux valeurs du fournisseur pourrait s’expliquer : d’une part,
par la chute de la conductivité thermique des matériaux avec la température, qui n’évolue pas
de maniére linéaire avec la température ; d’autre part, par un contact non parfait au niveau de
ces interfaces. De méme, comme le montre la Figure 1V-11.b, lorsque la conductance
électrique a ces interfaces diminue, la température au cceur de 1’échantillon augmente car la
densité de courant au sein de la poudre augmente. La valeur de conductivité électrique initiale
est celle qui correspond le mieux a 1’évolution de la température de 1’échantillon mesurée

expérimentalement.
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Figure 1V-11 : Affinement des résistances de contact a) thermique RCT3 et b) électrique RCE3 par
rapport au suivi expérimental de la température au sein du compact de poudre, en pointillés.

Suite a cette campagne d’affinement des résistances de contact électriques et thermiques

au sein de I’outillage, les valeurs optimisées sont reportées dans le Tableau 1V-2 ci-dessous.

Tableau 1V-2 : Valeurs optimisées des résistances de contact électriques et thermiques.

Valeurs optimisées des résistances de contact

k= 0,005 W.m K"

. 4 0 11
Thermiques RCT 2 k.= (0 160) W.m K
_(05 0 11
RCT 3 k=(T0 o) WM K
, RCE 2 o
Electriques c=—=Q .m
RCE 3 510
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IV.1.4. Influence de la hauteur du compact de poudre et de la dimension de la
matrice de frittage

Afin de passer a une géométrie typique des pastilles d’absorbants, dont les dimensions
sont de I’ordre de 20 mm de diametre pour une hauteur d’environ 30 mm, une phase
d’augmentation des dimensions des pastilles SPS sera nécessaire. A partir du modéle numérique
électrothermique établi, une premiere étude expérimentale a été réalisée afin d’étudier
I’influence de la hauteur du compact de poudre sur le gradient axial de température. En effet,
comme observé en Figure 1VV-10, des points chauds sont présents au niveau des pistons du fait
de la concentration de courant importante et influent sur la distribution de température au sein
du compact de poudre. A cet effet, des hauteurs de frittés de 5 et 15 mm ont été considérées,
conduisant a des rapports hauteur/diametre respectivement de 0,25 et de 0,75. Une corrélation
entre 1’établissement des gradients thermiques au sein de I’échantillon modélisé et la
caractérisation microstructurale d’un fritté HD de hauteur 15 mm peut déja étre observée. Dans
ce cas, les essais expérimentaux ont nécessité I’utilisation d’une matrice et de pistons de plus

grandes dimensions, respectivement de hauteur 60 mm et 32,5 mm.

L’influence de la hauteur du compact de poudre sur 1’établissement des gradients
thermiques a été évaluée. Les gradients de température simulés au sein des échantillons pour
une valeur de consigne de 1650 °C sont représentés en Figure 1\VV-12. Dans le cas de la pastille
de hauteur 5 mm, on observe un gradient axial de température quasi-négligeable de 5 °C (selon
un axe passant par le centre de la poudre). A contrario, dans le cas de la pastille de hauteur
15 mm, cet écart atteint 60 °C. L’impact de ce gradient thermique est d’ailleurs matérialisé par
la mesure de dureté Knoop a différents points du fritté, soumis a des champs de température
différents. Les valeurs de dureté ont montré des variations significatives. On note ainsi 19 + 1
GPa au point A et 17 + 1 GPa au point B. Cette différence de dureté de 10 % entre le coeur et
I’extrémité de la pastille témoigne d’une différence microstructurale marquée entre ces deux
zones (i.e. gradient de densité), résultant d’un gradient thermique plus important. La faible
conductivité thermique du carbure de bore combinée a un chauffage essentiellement par
conduction depuis les pistons conduit a une température supérieure en périphérie de la pastille,

et au final a une densité relative et une dureté légérement plus élevées.
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Figure 1V-12 : Gradients de température simulés par le modéle numérique pour des hauteurs de
pastilles de 5 mm (a) et 15 mm (b).

Sur la base de cette analyse, une seconde étude numérique a porté sur I’impact de la
hauteur de la matrice de frittage dans le cas d’une pastille de hauteur 15 mm. Deux
configurations ont été testées, pour une méme hauteur de lit de poudre et des pistons similaires :
une matrice de 40 mm de hauteur et une seconde de 50 mm. Les distributions de température
pour ces deux outillages sont présentées en Figure 1V-13, ainsi que I’évolution de la
température selon I’axe vertical en passant par le centre de 1’échantillon. L’augmentation de la
hauteur de la matrice de 25 % a permis de diminuer le gradient de température vu par
I’échantillon de 30 %, accompagné d’un décalage vers les plus basses températures. En effet,
les pistons associés a la matrice la plus haute présentent des points chauds moins intenses, les
lignes de courant pouvant s’étendre sur une zone plus large. Il en résulte une meilleure
homogénéisation de la température au sein de 1’échantillon, ce qui permet d’obtenir des
microstructures plus homogenes que dans le cas de la matrice moins haute. VVanherck et al.
[156] ont également observé ce type d’effet en faisant varier une autre dimension de la matrice

de frittage, i.e. son epaisseur, en utilisant une machine de frittage type FCT. L’influence de ce
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changement de dimension étant principalement lié au changement du ratio de production de
chaleur entre les pistons et la matrice, I’optimisation de la géométrie de I’outillage passe donc
par la recherche d’un équilibre entre la production de chaleur et sa dissipation locale pour eviter
des différences de température importantes entre pistons et matrice. Cet équilibre est
principalement influencé par la géométrie du compact, la température de palier et 1’utilisation

d’isolant a la surface externe de la matrice [156].
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Figure IV-13 : Gradients de température simulés par le modéle numérique pour des hauteurs de
matrices de 50 mm (a) et 40 mm (b) a une température consigne de 1650 °C.

Ces observations confirment la nécessité de s appuyer sur un outil numérique robuste
afin de prédire et de contréler les gradients thermiques au sein de la pastille et de [’outillage.
Dans la suite de ce chapitre, les mécanismes de densification du carbure de bore seront étudiés,
identifiés puis intégrés au modele numérique afin de décrire le processus de densification des

compacts et ainsi disposer d 'un modeéle numérique complet.

IV.2. Implémentation du processus de densification

Afin de décrire le plus fidélement possible la densification du carbure de bore par
frittage SPS, le processus de consolidation de la poudre sera intégré au modele électrothermique
mis au point précédemment. A cet effet, la loi de comportement viscoplastique établie par
Abouaf et al. [125] pour décrire le comportement thermomécanique de compacts granulaires
en frittage sous charge a été intégrée au modéle numérique. Couramment utilisé dans la
modélisation de la consolidation des matériaux par éléments finis, il permet de décrire les

principales étapes de frittage en un seul modeéle, i.e. la création de ponts entre les particules et
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élimination des porosités ouvertes et fermées. De plus, ce modéle est en bonne adéquation avec
les données expérimentales de frittage SPS [124,157]. Cette loi de comportement traduit la
dépendance de la vitesse de déformation a la contrainte et a la température appliquées. Les
parametres de densification associées ont été identifiés en appliquant une méthode proposee par
Wei et al. [158].

IV.2.1. Identification des paramétres de densification

La méthodologie de détermination des paramétres viscoplastiques caractéristiques du
comportement au frittage de la poudre HD s’appuie sur le modele d’Olevsky [122] qui, comme
le modele d’Abouaf et al. [125], permet de décrire le comportement viscoplastique d’un
matériau poreux lors du pressage dans une matrice rigide. Ces deux modeles sont analogues et
divergent principalement par le fait que celui d’Abouaf exprime le tenseur des vitesses de
déformation viscoplastique en fonction du champ de contraintes, alors que le modeéle d’Olevsky

est basé sur une approche rhéologique du frittage et propose une expression inversée.

D’apreés le modéle d’Olevsky dans le cas d’un pressage uniaxial de type SPS, la vitesse
de densification 6 se réduit suivant I’expression suivante [158] :

n

6 =—A(a,)" +exp(—52) (Z)p (1- 9)< ;::p)ﬂz (1V.6)

3

avec o:la contrainte axiale appliquée, n I’exposant de contrainte, T la température, Ea 1I’énergie
apparente d’activation, R la constante des gaz parfait, b le vecteur de Burgers, d la taille de
grain, p I’exposant de taille de grain, & le taux de porosité, m I’inverse de I’exposant de
contrainte (m=1/n) et A une constante spécifique du matériau. Les constantes viscoplastiques ¢
et v sont des fonctions dépendantes du taux de porosité du matériau. Olevsky [122] a proposé
les expressions théoriques suivantes de ces constantes en effectuant une analogie entre les

comportements élastique et viscoplastique linéaires des matériaux poreux :

= (1-06)° av.7)
2(1-6)3
p= 25 az)
L’équation de la vitesse de densification précédente peut étre réécrite comme suit [158] :
E 30\ 1-3n
. . >
In(T6) = —= + In [—Ao(az)n 2 a-o- l (V.9)
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Ainsi, la valeur de 1’énergie d’activation apparente peut étre déterminée en mesurant les
variations de la vitesse de densification sous certaines conditions. En effet, a partir d’essais de
frittage en régime isobare a différentes températures de palier, la valeur de I’énergie d’activation
peut étre évaluée en se placant a iso-densité [157]. Les différentes courbes de densification au
cours des paliers de température sont reproduites en Figure 1V-14, réalisées avec une matrice
de frittage de 40 mm pour des échantillons de hauteur 5 mm apreés frittage.

1,00+
1 — 1425°C
05 — 1450°C

1 — 1475°C

o

[{e]

[e]
1

Densité relative
o
0]
[4)]
]

0,707-‘-‘\'H'\""\""\""\""\"'w""
0 50 100 150 200 250 300 350 400

Temps de palier (sec)
Figure 1V-14 : Courbes de densification sur le palier isotherme pour différentes températures de
frittage sous une contrainte appliquée de 75 MPa.

La valeur de I’énergie d’activation apparente est obtenue par régression linéaire des
points présentés en Figure 1V-15. Plus particulierement, elle est donnée par la valeur de la
pente de cette droite et ainsi égale & 916 + 34 kJ.mol™. A ce jour, une seule référence dans la
littérature fait état de la recherche des parameétres de densification du carbure de bore au cours
du frittage SPS. Zhang et al. [160] ont mené leur étude sur une poudre micrométrique de carbure
de bore, avec un diametre médian de 2 pm, lors d’essais de frittage SPS entre 1700 et 2100 °C
pour une contrainte de 40 MPa. En utilisant la méthodologie proposée par Bernard-Granger et
Guizard [161], Zhang et al. [160] ont estimé la valeur de 1’énergie d’activation a environ
460 kl.mol ™. Cette différence entre les énergies d’activation peut s’expliquer par une
steechiométrie différente des matériaux, la composition chimique n’ayant pas été déterminée
dans I’article de Zhang et al., ou par des différences de paramétres expérimentaux tels que la
gamme de température étudiée, la vitesse de chauffe qui est deux fois plus importante dans
notre cas, ou encore le moyen de mesure de la température de régulation qui différe entre les
machines FCT et Dr. Sinter [160]. En outre, les limites de la méthodologie de Bernard-Granger

et Guizard [161] utilisée par Zhang et al. pour identifier la valeur d’énergie d’activation ont
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déja été évoquées par Guyot et al. [159]. En effet, cette méthode se base sur I’application d’un
modele micromécanique développé pour le frittage Hot Isostatic Pressing au cas du pressage
uniaxial HP et SPS, négligeant ainsi les contraintes thermiques générées par 1’interaction
poudre-matrice. Ainsi, elle peut conduire a des parametres de densification biaisés, comme
évoqué dans le cas de 1’alumine [159]. Par ailleurs, Moshtaghioun et al. [162] ont déterminé
une énergie d’activation du méme ordre de grandeur, égale a 1097 kJ.mol ™, a partir d’essais de
fluage en compression sur des matériaux denses submicroniques (taille de grains moyenne de
I’ordre de 500 nm) pour des gammes de température et de contrainte similaires, i.e. 100-
276 MPa et 1500-1700 °C.

1,0+

0,5-

0,0
] y = 916.10° x + 60
Re = 0,9986

In(T *de/dt)

-1,0-

45
-7,1-10°% -7,010°% -6,9-10°%
-1/RT

Figure IV-15 : Détermination de [’énergie d activation apparente pour une densité relative de 85 %.

La détermination de 1’exposant de contrainte (n) a été réalisée par la méthode des
moindres carrés, sur le palier isotherme, en considérant I’expression suivante issue du modéle
d’Olevsky :

1 mrl m-3

T =—22 exp (— %) (0,)m (?) M1 — @) am (V.10
Au cours du stade intermédiaire du frittage (taux de porosité compris entre 10 et 20 %), une
valeur de n d’environ 1,9 (m=0,53) a été déterminée a partir des données présentées a la Figure
IV-16. Cette valeur suggere un mécanisme de glissement aux joints de grains, lié a la taille
submicronique des grains de la poudre HD. Pour des valeurs de température de frittage SPS
inférieures a 2000 °C, Zhang et al. [160] ont également relevé un exposant de contrainte de
I’ordre de 2.
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Figure IV-16 : Détermination de [’exposant de contrainte n (m=1/n) au cours de l’essai de frittage a
1450 °C sous une contrainte appliquée de 75 MPa.

Les parametres de densification de la poudre HD ont été déterminés en se basant sur la
méthodologie suggérée par Wei et al. [158], a partir du modéle d’écoulement visqueux non
linéaire proposé par Olevsky [122]. L ’énergie d’activation apparente a été évaluée a
916 kd.mol et I’exposant de contrainte est de ’ordre de 2, traduisant un mécanisme de
glissement aux joints de grains prédominant au cours de la densification du matériau par
frittage SPS. Les valeurs des parameétres identifiés ici seront considérées dans la loi de
comportement établie par Abouaf et al. [125] afin de décrire le processus de consolidation de

la poudre au sein du modele numérique. Ceci fait ['objet du paragraphe suivant.

IV.2.2. Modeéle électro-thermo-mécanique

Afin de limiter les temps de calculs, seul I’ensemble échantillon/matrice/pistons est pris
en compte dans la partie mécanique du modeéle. Le couplage avec la partie électrothermique est

assureé par les interfaces multi-physiques du logiciel.

Le probleme mécanique est régi par la conservation de la quantité de mouvement, dans

laquelle le phénomene de gravité ainsi que les effets d’inertie sont négligés :
Vo=0 (IV.11)
avec o le tenseur des contraintes. Le carbure de bore ainsi que le graphite sont considéres

comme des matériaux élastiques linéaires aux propriétés isotropes.

Au cours du frittage, la poudre est soumise a deux types de déformation: une

déformation thermoélastique réversible, ainsi qu’une déformation viscoplastique irréversible

Léna Roumiguier | Thése de doctorat | Université de Limoges | 2019
Licence CC BY-NC-ND 3.0 127



Chapitre 1V. Approche numérique du frittage SPS de céramiques de carbure de bore

associée au processus de densification. La vitesse de déformation peut ainsi étre décomposée

en plusieurs composantes faisant intervenir les différents phénomenes physiques :
g = Pl 4 gtd 4 gem 4 gst av.i2)

décrivant respectivement la déformation viscoplastique des grains sous contrainte mécanique
externe, le transport de matiere par diffusion thermique du fait de forts gradients thermiques locaux
au niveau des joints de grains (effet Ludwig-Soret), I’électromigration (si le matériau est conducteur
électrique et si les espéces constitutives du réseau cristallin du matériau considéré sont chargées) et
la tension de surface [121,163].

Le mécanisme de déformation prédominant de la poudre de carbure de bore au cours du
frittage SPS est le phénomeéne de déformation viscoplastique associé a la contrainte uniaxiale
appliguée. D’apres le modéle de comportement d’ Abouaf et al. [125], la vitesse de déformation
viscoplastique s’exprime, dans le cas du matériau poreux, de la fagon suivante :

Eq

. . e RT (b\Paly! (3 ,
&ij = %o ekT (E) ﬂi;f P (EC(P)UU + f(P)Ukk5ij) 1V.13)

avec &, une constante et uerr le module de cisaillement effectif du matériau. Les modéles de
frittage des solides poreux sous contrainte sont basés sur la théorie de plasticité des métaux
poreux et des poudres métalliques [164,165], qui considerent une contrainte elliptique effective

se décomposant en une partie déviatorique et une partie hydrostatique :

0%, = c(p)o? + f(P)afi (Iv.14)

ou o, = f3/2 o;;0;; est la contrainte équivalente de von Mises, oy la trace du tenseur des

contraintes et o;; = g;; — oy, /3 est la contrainte déviatorique. Les termes f et ¢ sont des

constantes dépendant de la densité relative. Dans le cas d’un matériau complétement dense, f

est nul et ¢ = 1, la contrainte équivalente se réduit alors a la contrainte de von Mises.

Les expressions des constantes f et ¢ du modéle d’Abouaf peuvent étre exprimées en
fonction des constantes y et ¢ du modeéle d’Olevsky sur la base d’une analogie entre les modéles

de comportement d’Olevsky [122] et d’ Abouaf [125], proposée par Diatta et al. [116] :

1
9.0¥(p)

f(p) = (1V.15)

4.f(p)
c _ V.16
(p) 9.0.f (p)(étp(p)w(p))-l ¢ /
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Les expressions théoriques des modules visqueux normalises de compression y(p) et de
cisaillement ¢(p) ont été établies par Olevsky et al. [122], par analogie entre les comportements
élastique linéaire et visqueux linéaire, et en considérant un faible taux de porosité composée de

pores sphériques monodisperses :

o(p) = p? 1v.17)
W(p) = %% (1V.18)

Au final, le modéle numérique ainsi établi, couplant les domaines électrique, thermique
et mécanique, permet d’évaluer de fagon fiable la trajectoire de frittage du carbure de bore
jusqu’au palier de température, pour des densités relatives de 1’ordre de 90 %, comme 1’en
atteste la Figure 1V-17. Au-dela, de nouvelles campagnes d’expérimentations seront
nécessaires afin de prendre en compte le phénoméne de grossissement granulaire observé en

toute fin de frittage SPS de la poudre HD (i.e. densité relative > 98 %, Figure 11-15).

a) 097 b) 097
i+ Expérimental i+ Expérimental
0,85 Simulation numérique 0,85—: — Simulation numérique
o 087 o 087
2 3 =
80,751 & 0,757
o 3 o 3
w 0,74 w 074
= = ]
& 0,65 & 0,657
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Figure 1V-17 : Evolutions expérimentale et numérique de la densité relative moyenne du compact de
poudre en fonction du temps (a) et de la température de régulation (b).

Ce modele permet de visualiser les champs de température et de contrainte s’établissant
a haute température. La Figure 1\VV-18 représente la composante axiale du champ de contraintes
s’établissant au cours du frittage, ici au bout de 400 secondes de simulation soit pour une
tempeérature de consigne d’environ 1360 °C. La contrainte axiale subie au niveau des pistons et
de la périphérie de 1’échantillon demeure aux alentours de -75 MPa, ce qui correspond a la
contrainte de compression appliquée. Au centre de 1’échantillon, celle-ci est un peu plus faible,
de I’ordre de -50 MPa, du fait de ’accommodation des contraintes au sein de la colonne. Dans

la matrice, au niveau des interfaces pistons/matrice et échantillon/matrice, la composante axiale
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de la contrainte est non nulle du fait du champ de température associé et de I’interaction

pistons/matrice/échantillon.

Figure 1V-18 : Répartition de la composante axiale du champ de contraintes pour une température de
régulation d’environ 1360 °C.

La distribution de température au sein de 1’outillage peut étre visualisée a la Figure
1VV-19 (au bout de 460 s, correspondant a une température de consigne d’environ 1560 °C). Les
points les plus chauds se situent au niveau des pistons, lors de leur entrée dans la matrice. En
effet, les lignes de courant se concentrent a ce niveau du fait de la réduction de surface et la

propagation de la chaleur est limitée par les résistances de contact verticales pistons/matrice.

a) Temps=460s Surface: Température (K)
x10°
2.2
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Figure 1V-19 : Répartition du champ de température a) vue d’ensemble de la colonne et b) au niveau
de la matrice de frittage et de [’échantillon pour une température de régulation d’environ 1560 °C.
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Par ailleurs, le cceur de 1’échantillon est a une température plus élevée que sa périphérie
selon I’axe radial, comme observé en Figure 1V-20. En effet, ce phénoméne est lié au flux de
chaleur associé aux pertes radiatives a haute température et également au chauffage direct par
effet Joule de la poudre de carbure de bore, sa conductivité électrique augmentant avec la
température [166].
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Figure 1V-20 : Evolution de la température au sein de I’échantillon et de la matrice le long de I’axe
radial pour une température de régulation de 1560 °C, au bout de 460 s.

Cet effet peut egalement étre vérifié sur la Figure 1V-21, qui représente 1’évolution
simulée au cours du temps de la température au centre et a ’extrémité de 1’échantillon, et la
compare a 1’évolution de la température mesurée expérimentalement au sein du compact de
poudre. Cette différence est de plus en plus marquée avec 1’augmentation de la température de

frittage, atteignant un écart de 140 °C pour une température de régulation de 1300 °C.
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Figure 1V-21 : Evolution de la température au niveau du centre de 1’échantillon, de 'interface
échantillon/matrice et de la surface externe de la matrice (qui correspond a la température de
régulation lors du frittage SPS).

Par ailleurs, 1’évolution simulée de la température selon 1’axe vertical en Figure 1VV-22
permet d’observer des températures plus élevées en haut et en bas de la pastille. En effet, ces
zones sont situées a proximité des points chauds qui peuvent étre visualisés au niveau des
pistons, pouvant atteindre des températures de 1’ordre de 1970 °C. Cependant, cette différence
de température reste faible, de 20 °C entre les points les plus éloignés, du fait de la fine épaisseur
du compact. De plus, la distribution de température non parfaitement symétrique selon I’axe
vertical dans le modele, observée au sein de 1I’échantillon ou au niveau des points chaud a la
Figure 1V-22, est liée aux conditions limites imposées pour la simulation. Les déplacements
verticaux des faces inférieures de la matrice et du piston inférieur étant supprimés, le piston
supérieur s’enfonce dans la matrice lors de la densification et il en résulte une légere perte de

symétrie.
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Figure 1V-22 : Evolution de la température au sein de 1’échantillon et des pistons le long de I'axe
vertical pour une température de régulation de 1560 °C, au bout de 460 s.

La distribution de la densité relative au sein du compact de poudre pour une température
consigne de 1560 °C est représentée a la Figure 1V-23. En accord avec la distribution radiale
de température observée précédemment, le centre du compact de poudre présente une densité
supérieure a sa péeriphérie (en contact avec la matrice). La densité relative peut atteindre, dans

cette configuration, des différences de 1’ordre de 10 % au sein de I’échantillon.
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Figure 1V-23 : Distribution de densité relative au sein de I’échantillon pour une température de
regulation de 1560 °C, au bout de 460 s.
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Conclusions du Chapitre IV

Dans un premier temps, le modele électrothermique du procedé SPS a été mis en place,
i.e. sa géeometrie, son maillage, !’attribution des propriétés des différents matériaux, et les
conditions aux limites associées. Ce modele a été etabli en se basant sur un modéele
précédemment développé a I'IRCER [119,152]. Ensuite, afin de déterminer les résistances de
contact électriques et thermiques a haute température, des essais instrumentés ont éte réalisés
afin de recueillir I’évolution de la température a plusieurs niveaux de la colonne SPS ainsi
qu’au coeeur du compact de poudre. Une fois le modéle électrothermique finalisé, le phénomene
de frittage a été intégré grace a un couplage électro-thermo-mécanique dans lequel ont été
intégrés les valeurs d’énergie d’activation et d’exposant de contrainte déterminés a [’aide
d’essais de frittage spécifiques. La robustesse du modeéle numérique ainsi développée a été
validée par confrontation au suivi expérimental du retrait d’un échantillon de carbure de bore.
Ce modele permet au final d’analyser les distributions de densité de courant, de température
et de contrainte au sein de [’outillage et du compact de poudre au cours du traitement SPS, ces

grandeurs affectant directement ['homogénéité microstructurale des matériaux frittés.
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Chapitre V. Etude du comportement thermomécanique du matériau & microstructure
optimisée

Afin d’évaluer le gain de performance pouvant étre apporté par le materiau « HD »
fritté par le procédé SPS dans un environnement nucléaire, les caractéristiques mécaniques et
thermomécaniques de cette céramique ont été étudiées et comparées au matériau de référence
« CEA». Dans un premier temps, la résistance mécanique des matériaux céramiques a
température ambiante a été déterminée via des essais de flexion, tout comme la ténacité a partir
d’éprouvettes entaillées par la méthode SEVNB (« Single Edge V-Notched Beam", éprouvette
entaillée en V sur une face). Ces caractérisations ont par la suite été complétées par une
campagne d’essais de résistance aux chocs thermiques. Enfin, le comportement au fluage en
compression du matériau HD a été analysé, ainsi que les mécanismes de déformation associés

grace a des observations micro-structurales par microscopie électronigque en transmission.

V.1. Résistance mécanique en flexion
V.1.1. Protocole expérimental

Des essais de flexion trois points ont été conduits a température ambiante. Le montage
de flexion trois points utilisé est représenté en Figure V-1l.a. L’éprouvette repose sur deux
cylindres d’appui paralléles, espacés de 12 mm, disposes perpendiculairement & sa longueur.
Un troisieme cylindre est placé au-dessus de I’éprouvette en son centre, dans un plan paralléle
aux deux autres cylindres. Au-dessus de celui-ci, un piston sur lequel repose une bille permet
d’appliquer la charge au centre de 1’éprouvette. La machine d’essais (Figure V-1.b) est
constituée d’un bati rigide comprenant une traverse fixe sur laquelle repose le banc de flexion
trois points. Une traverse mobile permet d’appliquer la charge progressivement, avec une
vitesse de déplacement de 0,5 mm.min? dans ce cas. Une cellule de force de 5 kN permet
d’enregistrer 1’évolution de la charge avec le temps, représentée en Figure V-2 pour un essai
sur le matériau HD. La partie non-linéaire de la courbe, jusqu’a 6 secondes pour I’exemple
présenté, correspond au rattrapage des jeux au sein du montage de flexion. Des barreaux
chanfreinés de section carrée et de dimensions 3x3x14 mm?3 ont fait I’objet d’un usinage de
précision dans chacun des massifs HD et REF suivi d’une étape de polissage au moyen d’une
suspension diamantée de 1 um. Les dimensions individuelles exactes de chaque éprouvette ont
été contr6lées au pied a coulisse et prises en compte dans le calcul de la contrainte a rupture.

Le nombre total d’essais de flexion réalisés dans ces conditions est de 25 pour la nuance HD et
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17 pour le matériau de référence CEA. La valeur de la contrainte a rupture est obtenue grace
a la relation suivante [167] :

3F1
% = Zon2 (VD

avec F la charge maximale a la rupture (N), b et h la largeur et 1’épaisseur de 1’éprouvette (mm)

et | I’entraxe de 12 mm.

a) b)

Cellule 5 kN Traverse mobile
Bille permettant
d’appliquer la charge
en un point localisé

Cellule 5 kN

Piston

Blanc de flexion
trois points

Piston de chargement

Eprouvette sollicitée

Cylindres d’appui

Traverse fixe
Figure V-1 : a) Banc de flexion trois points et b) machine d’essai.

Afin de représenter la dispersion des valeurs de la contrainte a la rupture de ces
matériaux, une analyse statistique de Weibull a été réalisée. La probabilité de rupture d’une

éprouvette s’exprime sous la forme [168] :

i m
in(P) = — (%) (V.2)
P, = Ny, pour N < 20 (V.3)
i-1/,
P; = S pour N> 20 (V.4)

avec m le module de Weibull, N le nombre d’éprouvettes, ai la contrainte de rupture mesurée
expérimentalement, P; la probabilité de rupture affectée, oy la contrainte ultime en dessous de
laquelle la probabilité de survie est maximale (généralement égale a zéro) et oo une constante

de normalisation.

10 Le nombre d’éprouvettes est différent pour les deux nuances en raison des pertes a [’usinage importantes pour
les deux matériaux.
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Figure V-2 : Evolution typique enregistrée de la force appliquée en fonction du temps.

De plus, la ténacité des matériaux a été mesurée suivant la méthode SEVNB (Single
Edge V-Notched Beam) a I’aide du montage de flexion trois points. De fines entailles de
1,2 mm de profondeur ont été réalisées sur des éprouvettes de géométries similaires aux
précédentes a I’aide d’un laser solide Nd :YAG pulsé, avec un fond d’entaille de largeur 15 pm

environ (Figure V-3). La ténacité des matériaux est calculée suivant 1’équation [169] :

= Foyly 3
KIC " bvh X h X 2(1—a)3/2 (V5}

avec F la charge maximale a la rupture (N), b et h la largeur et I’épaisseur de 1’éprouvette (mm),
| ’entraxe de 12 mm et « la profondeur relative de 1’entaille (a=a/h), a étant la profondeur
effective de I'entaille (1,2 mm). Les valeurs de ténacité résultent d’une moyenne de 5 essais.

e=0,2
<>

Figure V-3 : Schéma de l'entaille en V réalisée au laser pulsé (dimensions en mm).

V.1.2. Analyse de Weibull

Les différentes études de contrainte a rupture de céramiques de carbure de bore
présentes dans la littérature sont reportées dans le Tableau V-1. Les différents montages

utilisés, i.e. bancs de flexion trois ou quatre points, ainsi que différentes longueurs d’entraxes
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qui sont rarement documentées, rendent leur comparaison difficile. Les valeurs de contrainte a
rupture s’échelonnent de 230 a 430 MPa, a I’exception des caractérisations effectuées par
Yamada et al. [170] qui ont mesuré des contraintes a la rupture supérieures aux tendances
généralement observées (Tableau V-1) pour des céramiques de carbure de bore elaborées et

caractérisees selon des protocoles similaires.

Dans le cadre de cette étude, la valeur médiane de la contrainte a la rupture est de
439 MPa pour le matériau HD et 373 MPa pour le matériau de référence CEA. La Figure V-4
représente la probabilité de rupture des matériaux HD et REF en fonction de la contrainte
appliquée. Une augmentation significative de la résistance mécanique en flexion peut étre
observée pour le matériau issu du procédé SPS en comparaison de celle du matériau de
référence. Pour une contrainte de 400 MPa, le matériau HD présente une probabilité de rupture
de 26 %, alors que celle-ci excéde 80 % pour le matériau de référence CEA. Enfin, ces valeurs
de contrainte a la rupture sont en accord avec les données relevées dans la littérature lors
d’essais de flexion (Tableau V-1). La résistance en flexion des massifs HD est similaire a celle
des matériaux frittés par SPS denses a 99 % de Hayun et al. [133], dont les tailles de grains sont

plus élevées, de 1’ordre de 4 pm.

100%
80%
60%

40%

Probabilité de rupture

20% e REF
| —— HD

0% +——r——— T

250 300 350 400 450 500 550 600 650 700 750
Contrainte appliquée (MPa)

Figure V-4 : Probabilités de rupture en fonction de la contrainte appliquée, pour les deux céramiques
étudiées (de référence « CEA » et HD).
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Tableau V-1 : Etudes de la littérature portant sur la mesure de contraintes a la rupture sur des
massifs de carbure de bore.

Contrainte ala Module de ) Technique Densité  Taille de

rupture (MPa) ~ Weibull @ Meéthode @ de frittage ® (%) grains @ (um) Auteurs
430+ 21 - 3PB, ?mm SPS 100 4 [133]
508 + 21 - 3PB, 2mm SPS 98,6 35 [171]
354 5(5) 3PB, 12mm HP 99,6 10 [172]
245 - 3PB, 30 mm HP 95,0 6-10 [76]
240 - 3PB, 20 mm HP 86,4 ~3-10 [173]
295 - 3PB, ?mm HP 93 5 [174]
310 - 3PB, 40mm HP 99 n.r. [175]
230 - 4PB ?mm HP 99 n.r. [175]
180 £ 18 4PB, 10-30 mm Nat. 95,6 2 [50]
380 + 38 4PB, 10-30 mm HP >08 5 [50]
479 - 4PB, 10-30 mm HP 98,1 ~1-5 [170]
582 - 4PB, 10-30mm  HP 100 ~0,5-3 [170]
615 - 4PB, 10-30mm  HP 99,7 ~1-5 [170]
480 - 4PB, 10-30mm  HP 99 ~0,5-10 [170]
422 + 40 10,8 (12) 4PB, ?- ? mm HP 99 20 [176]
320 - 4PB, 10-20 mm HP 88 ~3-5 [72]
380 =40 - 4PB, 15-30 mm HP 99 5 [177]
353 + 30 - 4PB, 15-30 mm  Nat. 97 7 [177]
398 + 34 - 4PB, 2-4 mm HP 08 45 [178]
392 + 58 - 4PB, 2-4 mm Nat. 100 2 [178]
310+ 20 17 +1 (15) Flexion biaxiale  HP 99 n.r. [179]

(1) Le chiffre entre parenthéses représente le nombre d’essais a partir desquels le module a été calculé.

(2) 3PB et 4PB signifient respectivement flexion trois et quatre points ; le chiffre suivant représente 1’entraxe.
(3) SPS : Spark Plasma Sintering, HP : Hot-Pressing, Nat. : Naturel.

(4) n.r. : non renseigné, ~ : estimation a partir d’une micrographie de la publication.

La pente du graphe représentant la probabilité de rupture (n(P;) en fonction de la
contrainte appliquée In(o) a permis de déterminer la valeur du module de Weibull m. Les
valeurs de pente ainsi obtenues ont été reportées sur la Figure V-5 pour les deux matériaux
étudiés. Celui-ci est 1égérement plus faible pour le matériau HD (m = 6,2) que pour le matériau
REF (m =8,4), mais reste dans les gammes de valeurs classiquement rencontrées pour les
matériaux céramiques, i.e. entre 5 et 30 [168]. D’autre part, le module de Weibull plus faible

du matériau HD s’explique par la présence de points a forte contrainte a rupture pour celui-ci.
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En effet, sans les trois essais dont les contraintes mesurées sont au-dela de 550 MPa, le module
de Weibull se rapproche de celui du matériau de réference CEA (m =7,9). Cet écart peut
s’expliquer par une reproductibilité plus faible du procédé SPS (alignement des entretoises,
compacité a cru des poudres...) associée a 1’établissement de gradients thermiques qui
conduisent a une hétérogénéité microstructurale légerement plus marquée [180]. Au contraire,
le matériau de référence « CEA » a été fabriqué industriellement selon un protocole robuste.
Bien que des modules de Weibull plus élevés aient été relevés pour des applications balistiques
[176,179], les distributions de contraintes a rupture des matériaux HD et REF apparaissent
néanmoins resserrées, notamment par rapport a d’autres données disponibles dans la littérature
pour des céramiques de carbure de bore élaborées par frittage HP dont la taille de grains est de
I’ordre de 10 um [172]. La comparaison des différents modules de Weibull doit cependant étre
effectuée avec prudence, dans la mesure ou ces valeurs dépendent fortement des conditions

expérimentales d’essais (e.g. technique utilisée, taille et usinage des éprouvettes) [168].
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Figure V-5 : Détermination du module de Weibull pour les deux matériaux utilisés.

En matiére de ténacité, les valeurs sont de 2,8 + 0,1 MPa.m™*2 pour le matériau HD et
de 2,9 + 0,1 MPa.m™Y? pour le matériau de référence. Les ténacités restent équivalentes quelle
que soit la microstructure, en raison du mode de propagation majoritairement transgranulaire
des fissures qui peut étre observé a la Figure V-6. Ces valeurs sont en accord avec la ténacité
de 2,5+ 0,1 MPa.m™2 mesurée sur des matériaux denses avec une taille de grains moyenne

d’environ 690 nm [111].
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Figure V-6 : Micrographies électroniques a balayage des faciés de rupture
pour les deux nuances de céramiques.

V.2. Chocs thermiques

Dans ce paragraphe, la résistance mécanique des deux matériaux a été évaluée apres
avoir fait subir aux échantillons un choc thermique. L objectif a été de déterminer la réponse
des deux matériaux suite a une contrainte d’origine thermique telle qu’elle pourrait étre

rencontrée en réacteur.

V.2.1. Principe et protocole expérimental

Une partie des éprouvettes de flexion a subi des essais de chocs thermiques avec des
différentiels de température imposés de 150, 250 et 300 °C dans un four tubulaire vertical, sous
lequel est placé un bac d’eau a température ambiante présenté a la Figure V-7. La température
de chaque essai a été atteinte a une vitesse de 120 °C.h™ avec un palier de 20 minutes de fagon
a garantir une bonne homogénéité thermique des piéces reposant dans la nacelle. Cette derniére
est alors plongée dans le bac d’eau afin de réaliser le choc thermique. Aprés avoir été séchées
a I’étuve a 100 °C, sept éprouvettes de chaque type de matériau soumises a un méme choc

thermique ont été sollicitées en flexion trois points pour évaluer la contrainte a rupture.
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Figure V-7 : Schéma du montage expérimental pour réaliser les chocs thermiques.
V.2.2. Résultats et discussion

L’exposition d’un matériau a un brusque changement de température peut engendrer
une fracturation importante. Celle-ci peut étre causée soit par I’atteinte d’une valeur critique de
la contrainte en traction locale, le plus souvent en surface, soit par un phénomene de fatigue
thermique, i.e. par la propagation d’un défaut de structure se trouvant en situation critique [168].
Si I’étude de ce dernier cas nécessite la mise en place d’essais spécifiques, le critére de rupture
engendrée par I’atteinte d’une contrainte en traction critique est lié¢ au caractére thermoélastique
des matériaux. La résistance du matériau a un écart en température AT peut étre décrite par le
critere AT représentant 1’écart thermique pour lequel les éprouvettes ont une probabilité de

survie de 50 % et étant décrit par la relation suivante [168] :

_1-v

AT, (V) (V.6)

@YEa

avec E le module d’¢élasticité et v le coefficient de Poisson des matériaux, mesurés par
échographies ultrasonores, or la contrainte a rupture, o le coefficient de dilatation, ¢ une valeur
comprise entre 0 et 1 et f(v) une fonction dépendant du coefficient de Poisson. Ainsi, la
résistance des matériaux a I’application d’un gradient de température est directement
proportionnelle a sa résistance mécanique a température ambiante. De la méme maniere, plus
le module d’¢lasticité est important, moins le matériau résistera au choc thermique. Le choc est
adouci par le transport de chaleur, pris en compte a I’aide du paramétre ¢, ainsi que par sa
géométrie, qui influence la distribution des contraintes au sein du volume et prise en compte

indirectement par une fonction dépendant du coefficient de Poisson [168].
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La Figure V-8 présente les contraintes a rupture des matériaux pour les différents chocs
thermiques (AT) imposés. Bien que le module d’¢élasticité du matériau HD soit nettement plus
élevé que celui du matériau de référence, on observe une conservation de la résistance aux chocs
thermiques. En effet, les deux matériaux présentent une évolution similaire avec I’augmentation
de I’écart de température, le matériau HD conservant une meilleure tenue mécanique sur la
gamme testée. Dans les deux cas, le AT critique se situe au voisinage de 250 °C. Au-delg, les
valeurs de contrainte a rupture se situent majoritairement en-dessous de 200 MPa.

Bougoin et al. [50] ont également réalisé des essais de chocs thermiques sur des
céramiques de carbure de bore élaborées par frittage naturel et par Hot-Pressing pour des
gammes de température similaires. Ces mémes auteurs ont suivi I’endommagement de ces
céramiques par des mesures dynamiques de module de Young en utilisant la méthode de la
fréquence de résonance. Des températures critiques du méme ordre de grandeur ont été relevées,
de 210 °C pour le matériau fritté naturellement et au voisinage de 250 °C pour le matériau
compacté a chaud. Cette différence a été attribuée au module d’élasticité plus important du
premier matériau, plus dense, bien que le second possede une contrainte a rupture plus élevée
(Tableau V-1).
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Figure V-8 : Evolution de la contrainte & rupture en fonction du choc thermique subi. Les barres
d’erreurs rendent compte de la dispersion maximale.
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Le module d’élasticité plus élevé du matériau HD, lié a sa plus grande densité relative,
devrait conduire & une plus grande sensibilité aux chocs thermiques. Cependant, la meilleure
résistance mécanique du matériau HD par rapport au matériau REF a permis de compenser
ce différentiel en matiere de module d’élasticité. 1l en résulte une résistance aux chocs

d’origines thermiques équivalente pour les deux matériaux.

V.3. Comportement au fluage a haute température

Au-dela de cette premiére campagne de caractérisations mécaniques et aux chocs
thermiques, [ étude du comportement au fluage de céramiques de carbure de bore a trés haute
température (i.e. au-dela de 1600 °C) a fait [’objet d 'une attention particuliere. Il s agit d’'un
élément primordial de compréhension du comportement du matériau en réacteur, notamment

en situation accidentelle et en présence d’hélium sous forte pression.

V.3.1. Dispositif et protocole opératoire relatifs aux essais de fluage

Les essais de fluage en compression ont été réalisés a I’Imperial College de Londres, au
sein du département Matériaux, dans le cadre d’une mobilité financée par le JECS Trust!! et
I’Université de Limoges. Le montage expérimental utilisé est constitu¢ d’un four MRF Vacuum
(Materials Research Furnaces LLC, USA) monté sur un bati d’essai mécanique Instron d’une
capacité de 100 kN et équipé d’une cellule de force de 25 kN [181]. L’enceinte du four est
représentée a la Figure V-9. Les échantillons ont été séparés des pistons en graphite par le biais
de disques de carbure de silicium. Les dimensions des éprouvettes parallélépipédiques issues
de matériaux HD sont de 2,5x2,5x5 mm?. Tous les essais ont été conduits sous vide, réalisé a
’aide d’une pompe a vide permettant d’atteindre 7.107° bars. La rampe de montée en
température a été fixée a 15 °C.minL. Lorsque le régime isotherme a été atteint, la charge a
ensuite été appliquée en 5 min. Le suivi du déplacement du piston mobile a été enregistré en
fonction du temps au cours de 1’essai. Pour chaque type de matériau, cing essais ont été réalisés
pour des températures allant de 1650 a 1750 °C sous des contraintes uniaxiales de 50 a
150 MPa.

111 e JECS Trust propose de financer la mobilité de jeunes chercheurs a 1’aide de fonds provenant du journal
« European Ceramic Society » (ECerS) pour des projets de recherche appliquée faisant intervenir une
collaboration entre deux laboratoires européens.
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Figure V-9 : Montage utilisé pour les essais de fluage en compression.

Les matériaux ont été observes avant et apres fluage en utilisant un microscope
électronique en transmission (FEI Tecnai G2-20, Thermo Fisher Scientific, Waltham, MA)
équipé d’un détecteur fonctionnant en dispersion d’énergie (EDS) afin d’analyser localement
la composition chimique. A cet effet, des lames minces ont été prélevées sur les éprouvettes
apreés fluage, plus particulierement & mi-hauteur des éprouvettes. Ces prélevements ont été
réalisés a 1’aide d’un microscope électronique a balayage équipé d’un faisceau d’ions (FEI

Strata DB 235, FEI Company, maintenant Thermo Fisher Scientific, Waltham, MA).

V.3.2. Résultats et discussion

La Figure V-10 et la Figure V-11 présentent respectivement les évolutions obtenues
mesurées de la déformation et de la vitesse de déformation au cours des différents essais. Il peut
étre observé que le régime de fluage stationnaire est atteint d’autant plus rapidement que la

température ou la contrainte appliquée est importante.
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Figure V-10 : Evolution de la déformation en fonction du temps.
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Figure V-11 : Evolution de la vitesse de déformation en fonction du temps.

Le Tableau V-2 et la Figure V-12 récapitulent 1’ensemble des valeurs absolues des
vitesses de déformation mesurées en régime stationnaire lors des différents essais. Celles-ci
augmentent avec 1’élévation des températures ou des contraintes appliquées. Les dépendances
a la contrainte et a la température de la vitesse de déformation ont été analysées a partir des
données expérimentales en considérant I’équation suivante communément admise pour décrire
le comportement en fluage stationnaire des matériaux métalliques et céramiques [182] :

ézAa—nexp(—&) (V.7)
kgT RT
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avec ¢ la vitesse de fluage en régime stationnaire, o la contrainte appliquée, T la température, n

I’exposant de contrainte, Ea 1’énergie d’activation apparente du mécanisme prépondérant, R la

constante des gaz parfaits, ks la constante de Boltzmann et A une constante qui dépend de la

nature du matériau et de sa microstructure (i.e. taille de grains).

Tableau V-2 : Vitesses de déformation mesurées en régime stationnaire.

Température de palier (°C)

Contrainte appliquée (MPa)

Vitesse de fluage (x10°6 s)

1650 100 0,93+£0,08
1700 100 515+0,28
1750 50 0,93 £0,05
1750 100 17,86 = 2,05
1750 150 64,46 + 2,68
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optimisée

La Figure V-13 met en évidence 1’absence d’évolution significative de la taille
moyenne des grains lors des essais de fluage. Celle-ci reste comprise entre 550 et 600 nm, y
compris pour les conditions thermomécaniques les plus séveres de 1750 °C et 150 MPa. L’effet
de la température et de la contrainte sur le comportement au fluage du matériau HD ne sera

donc pas affecté par une évolution microstructurale en cours d’essai.

Figure V-13 : Micrographies par microscopie électronique en transmission du matériau HD a) avant
et b) apres [’essai de fluage réalisé a 1750 °C sous 150 MPa. Les fleches blanches indiquent les
macles et les fleches noires les dislocations.

L’énergie d’activation apparente du mécanisme de fluage a été estimée a partir d’essais
conduits en régime isobare a 100 MPa et pour des températures comprises entre 1650 et
1750 °C. Le tracé du logarithme de la vitesse de fluage stationnaire en fonction de I’inverse de
la température (1/RT) a permis de déterminer la valeur de 1’énergie d’activation du matériau (a
partir de la pente de la droite reproduite en Figure V-14). L’énergie d’activation apparente
identifiée est de 1011 + 94 kJ.mol ™.
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De la méme facgon, en régime isotherme a 1750 °C et pour des contraintes appliquees
comprises entre 50 et 150 MPa, la valeur de I’exposant de contrainte est déduite de la pente du
graphe tragant I’évolution du logarithme de la vitesse de fluage stationnaire en fonction de la
contrainte appliquee, représenté en Figure V-15. La valeur déterminée de I’exposant de

contrainte est ici de 4,3 + 0,4.
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Figure V-14 : Détermination de [’énergie d’activation apparente pour des températures comprises
entre 1650 et 1750 °C sous 100 MPa.
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Un exposant de contrainte autour de 4,5 est généralement associé a un régime de fluage
régi par une loi en puissance dont la déformation viscoplastique est contrdlée par la montée des
dislocations [183]. Cependant, a partir du développement d’un modéle analytique
micromecanique validé par des résultats expérimentaux, Moshtaghioun et al. [162] ont montré

que les carbures de bore a microstructures fines ne suivent pas la loi en puissance
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habituellement observée pour le fluage a haute température des céramiques. Cet écart a ce

régime de déformation classique s’opéere pour des carbures de bore dont les tailles de grains se

situent en dessous d’une valeur critique, estimée autour de 1 pm.

En effet, de nombreux grains maclés sont généralement observeés pour ces carbures,
comme en atteste la Figure V-13 ou la présence de macles et de dislocations au sein des grains
est indiquée respectivement par des fleches blanches et noires. Ces macles sont la conséquence
de I’énergie de fautes d’empilement relativement faible pour le carbure de bore, de I’ordre de
76 mJ.m=2 [184]. La présence de ces macles au sein du matériau réduit la taille de grains
effective et constitue un obstacle au glissement des dislocations. Ainsi, Moshtaghioun et al.
[162] suggérent que I’écoulement viscoplastique des carbures de bore a microstructures fines
est contrélé par les interactions mutuelles entre macles et dislocations. Ces derniéres peuvent
franchir les barriéres que constituent les macles par un procédé activé mécaniquement et

thermiquement [162].

La loi de fluage en puissance n’étant plus adaptée pour décrire la déformation a haute
température des céramiques de carbure de bore a microstructures fines, Moshtaghioun et al.
[162] ont proposé un modeéle analytique basé sur la relation classique d’Orowan, qui relie la
vitesse de déformation a la densité de dislocations et a leur vitesse moyenne, associée a la loi
de durcissement de Friedel, faisant intervenir les contraintes locales au niveau des dislocations
[185]. Dans ce dernier terme, le couplage entre dislocations et macles a été introduit en limitant
le parcours libre des dislocations par la distance entre deux plans de macles successifs [162].
Les paramétres de fluage (n et Ea) ne sont alors plus constants et pour une contrainte et une
température données, Moshtaghioun et al. [162] ont proposé de nouvelles expressions des
paramétres n et Ea prenant en compte les interactions dislocations-macles et la réduction
associee de la taille de grains effective. Lorsque la taille de grains est supérieure a la taille
critique d’environ 1 um, les interactions entre dislocations et macles sont faibles, et I’exposant
de contrainte prédit par le modé¢le et vérifi¢ expérimentalement est de 1’ordre de 3. Au contraire,
lorsque la taille de grains est inférieure & la valeur critique, la taille de grains effective est réduite
par les interactions dislocations-macles, et 1’exposant de contrainte augmente sans limite
supeérieure avec la réduction de la taille de grains. 1l en est de méme pour 1’énergie d’activation
apparente. L’énergie d’activation apparente intrinseque considérée dans ce modéle analytique
est de 385 kJ.mol, qui correspond & la valeur de la diffusion en volume du carbone dans la
structure du carbure de bore [186]. Cette forte interaction dislocations-macles pour les
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céramiques de carbure de bore a microstructure fine conduit a I’amélioration de leur résistance
au fluage. Les paramétres viscoplastiques identifiés ici pour le matériau HD correspondent aux
valeurs predites par le modele analytique proposé par Moshtaghioun et al. [162], comme en
atteste la Figure V-16. Au final, la plasticité a haute température du matériau HD semble donc
pilotée par une compétition entre les accroissements croisés des densités de macles et de
dislocations en interaction mutuelle, le mouvement des dislocations étant controlé par la

diffusion du carbone au sein du réseau du carbure de bore.
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Conclusions du Chapitre V

Afin de comparer le matériau HD au matériau de référence, son comportement
mécanique a été caractérisé. Des essais de contrainte a rupture associés a une analyse
statistique de la fiabilité par méthode de Weibull ont permis de montrer que le matériau HD
posséde une meilleure résistance mécanique que le matériau de référence CEA, et sera donc
moins susceptible d’avoir un défaut critique pour une contrainte donnée. En effet, la contrainte
a rupture médiane est de a 439 MPa pour le matériau HD et 373 MPa pour la référence CEA.
De plus, pour toutes les valeurs de contrainte appliquée, le matériau HD posséde une
probabilité de rupture plus faible. Cependant, une dispersion légérement plus grande des
valeurs de contraintes a rupture est observée, liée a la présence d’éprouvettes a forte contrainte
a rupture. En outre, la ténacité des matériaux a été évaluée a partir d’essais de flexion réalisés
sur des éprouvettes entaillées, par la méthode SEVNB (Single Edge V-Notched Beam). Des
valeurs similaires proches de 3 MPa.m™/2 ont été mesurées pour les deux matériaux. L absence
d’effet significatif de la taille de grains sur la ténacité s explique par le mode transgranulaire
de propagation des fissures.

La résistance aux chocs thermiques a également été évaluée et comparée. A cet effet,
des tests de flexion ont été effectues sur des éprouvettes ayant subi différents chocs thermiques.
Avec ’augmentation de [’écart en température, les résistances a rupture des deux matériaux
suivent une évolution similaire, avec un écart de température critique autour de 250 °C. Le
module d’élasticité plus élevé du matériau HD, plus dense, le rend plus sensible aux chocs
thermiques, mais cette rigidité accrue semble compensée par une plus grande résistance
mécanique.

Enfin, pour caractériser plus finement le comportement mécanique a haute température
de ce matériau, son comportement au fluage en compression a été analysé pour de hautes
températures comprises entre 1650 et 1750 °C. L ‘énergie d’activation apparente associée est
de 1011 + 94 kJ.mol™* pour un exposant de contrainte de 4,3 + 0,4. Ces valeurs élevées pour
des céramiques sont typiques des carbures de bore a microstructures fines, dont le mecanisme

de deformation semble piloté par les interactions dislocations-macles.
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Conclusion générale

Ces travaux de recherche s’inscrivent dans le cadre du développement des réacteurs de
quatriéme génération, pour lesquels le choix du matériau absorbant s’est porté sur le carbure de
bore. Sous irradiation, ce matériau subit des phénoménes de dégradations mécaniques et
thermomécaniques principalement liés a la production d’hélium en volume et au fort
dégagement volumique de chaleur associés a la réaction de capture neutronique avec 1’isotope
198, L’intérét d’obtenir des matériaux denses a microstructures fines a été mis en évidence car
il permet d’optimiser le comportement de 1’hélium dans les pastilles et de limiter le gonflement

anisotrope des grains induit par les bulles d’hélium intragranulaires.

Dans cette optique, quatre lots de poudres de granulométries fines, i.e. submicroniques
et nanométriques, ont été approvisionnés. Celles-ci ont été caractérisées
(micro-)structuralement. Sur la base de ces résultats, le grade HD20 submicronique fourni par
la société H.C. Starck et la poudre nanométrique produite par 1’entreprise Tekna ont été retenus
en raison de leur plus faible taux d’impuretés. Afin de conserver ces échelles de tailles de
particules, une phase d’élaboration a été entreprise en utilisant le procédé SPS. Un
comportement au frittage trés différent pour les deux nuances a été mis en évidence. En
particulier, dans le cadre de la poudre nanométrique Tekna, de plus faibles cinétiques de
densification sont observées, accompagnées par un grossissement granulaire exacerbé a partir
d’une densité relative de I’ordre de 96 %. Des matériaux & microstructures fines ont été obtenus
a partir des deux poudres avec des densités relatives supérieures a celle du matériau historique
utilisé comme matériau de référence. Par ailleurs, des tailles de grains plus réduites (valeurs de
D[50] égales respectivement a 607 et 53 nm pour les nuances HD20 et Tekna) comparativement

au matériau de référence CEA.

Par la suite, les matériaux élaborés par SPS ont été caractérisés puis comparés au
matériau de référence CEA en termes de composition chimique, de dureté et d’¢élasticité. Les
steechiométries des matériaux ont été évaluées a B3.83CQOo.04 pour HD20, B4.59COo.18 pour Tekna
et B4.03C pour la référence. Bien que présentant une microstructure plus fine, le matériau Tekna
possede des propriétés mécaniques en retrait du fait de la présence d’une quantité d’oxygéne
importante dans la structure du carbure de bore. En effet, il s’avére que la teneur en oxygene
structural influe fortement sur les propriétés de dureté des céramiques a base de carbure de bore.
Cette ¢tude a mis en évidence I’importance de la détermination de la composition chimique des
carbures ou oxycarbures de bore, et en particulier le taux d’oxygene, lorsqu’il s’agit d’étudier

I’amélioration des performances de ces matériaux.
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Par ailleurs, les propriétés thermiques des matériaux constituent un élément de choix
pour leur sélection en tant qu’absorbants neutroniques. Les diffusivités et conductivités
thermiques des trois matériaux d’étude ont été déterminées jusqu’a 1500 °C. Le matériau HD20
posséde des propriétés thermiques similaires a celles du matériau de référence CEA. Par contre,
le matériau Tekna posséde une diffusivité et une conductivité thermiques réduites sur toute la
plage de température étudiée. Ces propriétés thermiques diminuées sont associées a une

importante densité de joints de grains propre a ce matériau nanostructuré.

De plus amples investigations sont nécessaires avant de pouvoir envisager le matériau
Tekna pour une application en tant qu’absorbeur de neutrons. C’est la raison pour laquelle la
suite de I’étude a été consacrée a une caractérisation plus complete du matériau HD20 qui
présente une taille de grains réduite et un taux de densification supérieur par rapport au matériau
de référence ainsi que des propriétés de dureté, d’élasticité et de conductivité thermique

similaires.

Par ailleurs, la fabrication des pastilles d’absorbant nécessite un accroissement du
rapport hauteur sur diametre par rapport aux pastilles SPS élaborées pour 1’étude de frittage et
de caractérisation du matériau. Un modéle numérique a alors été développé afin de prédire les
hétérogenéités microstructurales susceptibles d’étre engendrées par ce changement d’échelle.
De plus, une instrumentation spécifique aux mesures thermiques et électriques a été mise en
place autour du dispositif de frittage SPS afin d’alimenter le modéle numérique en donnéees
expérimentales. D’autre part, les paramétres de densification de la poudre HD20 ont été
déterminés a partir du modele d’écoulement visqueux non linéaire proposé par Olevsky [122],
conduisant a une énergie d’activation de 916 kJ.mol™ et un exposant de contrainte de 1’ordre de
2. Les phénomenes thermiques, électriques et mécaniques décrits par le modéle ont alors été
validés par la confrontation au suivi expérimental du retrait d’un échantillon de carbure de bore.
Le modele développé a alors permis de prévoir les distributions de densité de courant, de

température et de contrainte s’établissant au sein de I’échantillon au cours du traitement SPS.

Afin de comparer la résistance mécanique du matériau HD20 a celle du matériau de
réference du CEA, des essais méecaniques de rupture en flexion, de ténacité et de résistance aux
chocs thermiques ont été réalisés. Il a ainsi été observé une amélioration de la résistance en
flexion avec une valeur de contrainte a la rupture de 439 MPa pour le matériau HD20 alors que
celle-ci n’excéde pas 372 MPa pour le matériau de référence CEA. Par contre, 1’analyse du
module de Weibull a montré la présence d’une seconde population d’éprouvettes de flexion au

sein du lot HD20, traduisant une plus grande dispersion des valeurs de contraintes a la rupture
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probablement liée a une légere hétérogénéité microstructurale au sein des frittés par procedé
SPS. Concernant la ténacité, les deux types de matériaux présentent des valeurs similaires de
P’ordre de 2,8 + 0,1 MPa.m™2 en raison d’un mode de propagation des fissures essentiellement
transgranulaire. En outre, bien que le module d’¢élasticité des matériaux SPS soit nettement plus
élevé que celui du matériau de référence, leurs valeurs de résistance aux chocs thermiques
restent proches (i.e. ATcritique de 250 °C). Afin de bénéficier d’une cartographie compléte du
comportement du matériau HD20 en environnement sévére, des essais de fluage en
compression a trés haute température (1650 — 1750 °C) ont été menés en collaboration avec
I’Imperial College de Londres. Le matériau HD20 a révélé une énergie d’activation associée de
1011 kJ.mol et un exposant de contrainte de 4,3. Ces valeurs élevées pour des céramigues sont
typiques des carbures de bore a microstructures fines dont la plasticité a haute température
semble contrdlée par les interactions mutuelles entre mouvement des dislocations et formation

de joints de macles.
Les travaux présentés dans ce manuscrit ouvrent plusieurs perspectives :

* Du point de vue de I’élaboration, un travail sur le contréle de la composition chimique
des poudres de départ et notamment de leur teneur résiduelle en oxygéne est nécessaire.
En particulier, afin de réduire le taux d’oxygene structural rencontré dans les matériaux
frittés, il serait intéressant de réaliser une étape de traitement thermique ou chimique
pour éliminer les phases oxydes de surface des poudres avant frittage. Cela permettrait
de limiter la teneur en oxygeéne et de tendre vers une phase carbure de bore la plus pure
possible. A ce titre, I’utilisation du procédé magnésiothermique pourrait aussi étre

reconsidérée.

» Au-dela des caractérisations générales abordées dans ce manuscrit, la réalisation
d’irradiations expérimentales aux ions puis aux neutrons s’avérera nécessaire. En
particulier, il s’agira de valider I’intérét d’une réduction de la taille de grain des

céeramiques pour I’application nucléaire.

» Enfin, dans I’optique d’une fabrication industrielle de pastilles d’absorbant intégrant le
procédé de frittage SPS, il serait utile d’appliquer le modele numérique développe au
cours de ces travaux d’une part, a des échantillons de plus forte épaisseur et, d’autre
part, a I’utilisation de matrices multi-empreintes, notamment en vue d’accroitre les

cadences de fabrication.
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Annexe 1. Caractérisations structurales et chimiques

Annexe 1.1. Distribution granulométrique et morphologique

Les distributions granulométriques des poudres H.C. Starck et Tekna, ont été
caractérisées au moyen de deux techniques adaptées a leur plage granulométrique. Il s’agit de
la granulométrie laser (Horiba-LA-950V2, Japan) et de la diffusion dynamique de lumiére
(Zetasizer Nano ZS, Malvern Instruments, UK) respectivement pour les poudres HD et TK.
Dans les deux cas, les poudres ont été¢ mise en solution dans de 1’éthanol absolu et dispersées
par ultrasons. Les poudres ont également été observées par microscopie électronique a balayage
(FEG-SEM Quanta 450, FEI, Thermo Fisher Scientific, USA) et par microscopie électronique
en transmission (JEM-2100F, JEOL, Japan), en déposant des gouttes de solution sur les plots

d’observation correspondants aux différents microscopes.

Annexe 1.2. Diffraction par rayons X

Afin de caractériser les poudres nanométriques par diffraction des rayons X, les
échantillons ont été introduits dans des tubes de Lindemann qui ont ensuite été placés sur le
porte-échantillon du montage de diffraction. Le montage utilisé est compos¢ d’un détecteur
courbe modele INEL CPS 120 et permet de recueillir instantanément les données de diffraction
sur 120°-260. En effet, celui-ci possede un compteur de 4000 canaux permettant des analyses
rapides. Le compteur courbe a été fixé sur le bati externe du goniometre de fagcon a pouvoir
orienter de maniére précise 1’échantillon par rapport au faisceau incident. Les échantillons n’ont
pas été mis en rotation car les poudres utilisées étant nanométriques, il a été considéré que les
particules n’avaient pas d’orientation de croissance préférentielle et donc qu’il n’était alors pas
utile d’augmenter la statistique de familles de plan en position de Bragg. Les échantillons ont
été analysés en moyenne pendant vingt-quatre heures pour obtenir une plus grande précision
des diagrammes. La contribution du capillaire a été retirée des diagrammes de diffraction de

départ, ce qui permet de réduire le bruit de fond.

Les analyses du lot de poudre submicronique H. C. Starck et des différents frittés ont
été réalisées sur un appareil D8 Advance (Bruker, Karlsruhe, Allemagne) équipé d’un montage
0-20 de type Bragg-Brentano, d’un monochromateur en nickel sélectionnant un rayonnement
Cu-K, et d’un détecteur LYNXEYE XE-T. L’¢échantillon de poudre est disposé en couche fine
sur un porte-échantillon en PVC a I’aide d’une lame de verre, alors que la face polie des massifs
est maintenue paralléelement au support. L’acquisition a alors été configurée de 10 a 120 ° avec

une mesure tous les 0,02 ° avec un temps de pause de 0,3 secondes, pour une durée d’acquisition
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totale de 28 minutes. L’identification des pics de diffraction a été réalisée a I’aide du logiciel
EVA.

Annexe 1.3. Analyses Raman
Les analyses Raman des poudres et des massifs ont été menées sur la plateforme
d’irradiation JANNUS Saclay. Les échantillons sous forme de poudres compactées ou de
massifs ont été placés sur une lame en verre puis insérés dans le spectromeétre. Leur
positionnement est assuré au moyen d’un microscope optique Leica DM2500 (objectif x100).
Le spectrometre Raman utilisé est un appareil Renishaw Invia Reflex (UK), équipé du logiciel
inVia Wire. Les analyses ont été effectuées en utilisant un laser Nd-YAG d’une longueur

d’onde de 532 nm réglé sur une puissance de 5 %, sur une gamme de 100-1800 cm™.

Annexe 1.4. Analyses chimiques
Une analyse chimique élémentaire des poudres et des massifs (aprés un broyage grossier
des pastilles) a été réalisée par combustion ménagée des matieres premiéres couplée a de la
spectrométrie d’absorption (i.e. analyse IGA, Instrumental Gas Analysis). Les dosages de
carbone ont été opérés a 1’aide d’un appareil EMIA-321V (HORIBA, Ltd., Japon) et les dosages
d’oxygéne et d’hydrogene a partir d’un appareil EMGA-830 (HORIBA, Ltd., Japon).
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Annexe 2. Mesure de densité, protocole de polissage et détermination des
tailles de grains

Aprés ’ablation de la fine couche de Papyex® résiduelle en fin de frittage a ’aide d’un
drap de polissage P120, les pastilles ont été nettoyées au bain d’ultrasons puis séchées en étuve.

La densité de chaque massif fritté a été mesurée par pesée hydrostatique, dans 1’éthanol pur a

96 %, suivant la norme NF EN 632-2 [187].

Les matériaux sont au préalable découpés perpendiculairement a la hauteur de la pastille
a ’aide d’une scie diamantée, afin de caractériser leur microstructure a coeur. Les faces
découpées sont pré-polies successivement sous eau a 1’aide de draps de polissage (P120, P220,
P500, P1200 et P4000), puis polies miroir a I’aide de suspensions diamantées (6 um, 3 um et 1
pum).

Afin d’observer la microstructure par microscopie ¢électronique a balayage (FEG-SEM
Quanta 450, FEI, Thermo Fisher Scientific, USA et FEG-SEM LEO 1530 VP, Zeiss,
Allemagne), 1’échantillon a subi au préalable une révélation thermique dans un four graphite
sous vide (Narbertherm, Allemagne) afin de révéler les joints de grains [55]. Celui-ci a été
adapté en fonction de la température de frittage de chaque matériau, en se placant a une
température jusqu’a 200 °C en-dessous de la température maximale vue par le matériau,
estimée a partir de 1’étude de Antou et al. [119]. Cette température est alors atteinte en
10 °C/min et maintenue pendant 2 heures, et cette opération est répétée a deux reprises. Les
distributions en tailles de grains ont alors été déterminées sur 300 grains au minimum par la
mesure du diamétre de Feret, correspondant a la mesure de la plus grande dimension des grains.
Cette technique a été choisie de maniere a ne pas sous-estimer les tailles de grains mesurées.
Les images microscopiques utilisées ont été prises sur différentes zones de la face polie, a I’aide
du logiciel de traitement et d’analyse d’image Image]. Aprés calibration de 1’échelle
microscopique et ajustement du contraste et de la luminosité, le diamétre de chaque grain a été

mesuré individuellement.
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Annexe 3. Mesure des propriétés de dureté et d’élasticité

Annexe 3.1. Duretés Vickers et Knoop

A T’échelle macroscopique, les valeurs de dureté ont été déterminées & I’aide d’un
indenteur Vickers, présentant une géométrie a base carrée, ainsi qu’avec un indenteur Knoop,
de forme plus allongée a base rhomboidale. En effet, si cette premiere méthode est largement
utilisée dans la littérature, la géométrie du second indenteur est plus adaptée aux céramiques
fragiles. La dureté des échantillons a été calculée sur une moyenne de 10 indentations au
minimum, les essais étant validés selon les préconisations de la norme NF EN 843-4 [188] (sont
invalidés notamment les essais présentant de multiples fissures étendues au niveau des pointes,
des arrétes irrégulieres ou éclatées, des pores au niveau des pointes). Comme illustré en Figure
A3.1, il a été difficile d’obtenir un nombre suffisant d’empreintes acceptables selon la norme,
i.e. sans présenter de multiples fissures étendues aux pointes ou de fissures longeant les arétes.
Au contraire, les empreintes Knoop sont dites de type « métalliques », i.e. exemptes de fissures
de tailles importantes. Afin de limiter I’endommagement du carbure en cours d’indentation, la

charge imposée est de 300 g pendant 30 s.

Figure A3.1 : Image par microscopie optique des empreintes Vickers (a) et Knoop (b) sur des
céramiques de carbure de bore.

Les indices de dureté Vickers HVF et Knoop HKg pour une force appliquée F sont

obtenus a partir des équations suivantes [188] :
HV, = 18544 F'/ (A3.1)
HKy = 14,229 F/ , (A3.2)

avec la force F appliquée, exprimée comme la masse en kg, et d la longueur moyenne des
diagonales de I’empreinte Vickers ou la longueur de la grande diagonale de I’empreinte Knoop,
exprimées en mm. Pour obtenir la dureté en MPa, la valeur de F est multipliée par 9,807 N.
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Annexe 3.2. Echographies ultrasonores
Les constantes élastiques apparentes (module de Young et module de cisaillement) ont
été déterminées par échographie ultrasonore en mode réflexion sur les pastilles frittées, apres
polissage grossier des faces a 1’aide du papier P120. Deux transducteurs de fréquence 10 MHz
(WC37-10 and SW37-10, Ultran, State College, USA) ont été utilisés, I’un pour les ondes
longitudinales et I’autre pour les ondes transversales. Les valeurs des constantes élastiques ont

été obtenues a partir des équations suivantes :

2 42
E=p L (43.3)
L
(1)
G = pV# (A3.4)
=21 435
v=— (A3.5)

avec E le module de Young (GPa), G le module de cisaillement (GPa), v le coefficient de
Poisson (s.u.), Vi et Vr les vitesses longitudinales et transversales (m.s™), obtenues a partir du
temps de propagation des ondes mesuré sur 1’oscilloscope et de 1’épaisseur des échantillons

mesurées au pied a coulisse.

Annexe 3.3. Nano-indentation

A P’échelle granulaire, les propriétés de dureté et d’élasticité ont été mesurées par nano-
indentation (Nano-Indenter XP™, MTS Nano-Instruments, USA). Cette technique permet
d’accéder a la dureté et au module de Young par un suivi continu de la charge et de la
profondeur de pénétration d’un indenteur de type Berkovich. Les valeurs d’¢lasticité et de
dureté ont été estimées selon I’approche d’Oliver et Pharr [189]. Les profondeurs et charges
maximales atteintes au cours des mesures sont respectivement de 1000 nm et environ 400 mN.
La plage de profondeur considérée pour les valeurs de module de Young et de dureté est de
200-300 nm. Pour ces faibles profondeurs d’indentation, on peut considérer que la réponse
mécanique observée correspond majoritairement a la réponse intrinséque du carbure de bore et,
que ’effet des joints de grains est mineur. Les valeurs de coefficient de Poisson considérées
pour le calcul du module de Young intrinseque sont issues des mesures des constantes
d’élasticité par échographie ultrasonore. Pour chaque échantillon, les résultats correspondent a

la moyenne de 30 indentations au minimum.
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Annexe 4. Mesures de diffusivité thermique

Les mesures de diffusivités thermiques ont été effectuées par la méthode flash. Une
impulsion de chaleur de courte durée est appliquée sur I’une des faces de I’échantillon, et
I’évolution temporelle de la température au niveau de la face opposée permet de remonter a la

diffusivité thermique au moyen de modéles analytiques [190].

L’équipement utilisé est une machine LFA 427 de Netzsch, équipée d’un laser Nd :YAG
et d’un détecteur infrarouge InSb. Un four en graphite permet d’atteindre des températures
jusqu’a 1800 °C. Les échantillons sous forme de disques de 10 mm de diametre ont été placés
au sein de la chambre a I’aide de supports en graphite et un flux d’hélium a été appliqué tout au
long des essais. Aprés une premiéere mesure a 25 °C, deux paliers & 50 °C puis 100 °C ont été
atteints en 2 °C.min’%, puis des mesures ont été réalisées tous les 100 °C avec des vitesses de
chauffes de 5 °C.mint entre chaque palier. Trois mesures par palier de température ont été

réalisées.

Les thermogrammes obtenus ont ensuite été comparés par le logiciel LFA Analyse au
modele thermocinétique de Cape Lehman [191], qui prend en compte la durée et la forme du
pic d’impulsion, afin d’en déduire la valeur de diffusivité. Pour chaque température, les valeurs

présentées sont une moyenne sur les trois essais.
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Annexe 5. Propriétés mécaniques, thermiques et électriques des matériaux
utilisés dans le modele numérique

Avec p la valeur masse volumique, T la température en K

Carbure de bore

Coefficient de
dilatation (K™)

3,016.1075 + 4,30.10° X (T — 273)
—9,18.10713 x (T — 273)?

Capacité thermique
(J.kgt.K?Y)

~463,6 + 6,678 X T
—6,890.1073 x T2
P/py x| +3,578.107¢ x T3
~8,791.1070 x T*
+8.222.1071* x TS

Conductivité
électrique

(S.m?)

2,8114.10% x In(T) — 1,6055.10*

Conductivité
thermique

1-P
exp —1,5*J
P/

Propriété Expression ou valeur Source
Coefficient de
. - 0,19
Poisson (sans unité)
- Mesure
Energie d’activation expérimentale
de la poudre HD 916
(kJ.mol %)
Module de Young p
460 x
(GPa) 1+2,999(1 — p)

Interpolations a
partir de

Thévenot [15]

Capacité thermique
(J.kgt.K?Y)

Plan/Epaisseur : 711

Conductivité
électrique (S.m1)

Plan : 100000
Epaisseur : 1666

Masse volumique
(kg.m?)

Plan/Epaisseur : 1120

Coefficient

d’émissivité (-)

Plan/Epaisseur : 0,8

Po
(W.mLK?) X (4,8746.107¢ x T2 — 2,1839.1072 x T
+37,842)
Feuillet de Papyex — grade N998

Propriété Expression ou valeur Source
Conduqtivité Plan : 140-160

thermique ..

Epaisseur : 4-6
(W.mtK?

Documentation
fournisseur
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Graphite - grade 2333

d’émissivité (-)

Propriété Expression ou valeur Source
Capacité thermique R
1 —34,27+2,72XT —-9,6.107* X T
(J.kgt.K?)
Résistivité électrique | 5,81004340.10716 x T3 + 1,29101557.1072 x T?
(Q.m) —9,17654490.107° x T + 1,84024743.107°
Conductivité 9 3 s 5
thermique —6,13233037.107° X T* + 3,74876934.107> X T
1 —8,55642194.1072 x T + 100,052056
(W.mLK?
v = Wolff [124]
asse volumique
(kg.m) 1860
Module de Young
(GPa) 180
Nombre de Poisson 0,262
Coefficient de P
dilatation (K-) 6,0.10
Feutre - grade RVG 2000
Propriété Expression ou valeur Source
SiT<1273K:
Conductivité 2,00287916.1077 x T? — 1,90654633.10"* X T
thermique +0,141867898
(W.mtK? SiT>1273K:
0,217
SiT<1673K: Wolff [124]
Capacité thermique 0,69782609 x T + 507,53695652
(J.kgt.K?Y) SiT>1673K:
1675
Masse volumique
88,0
(kg.m™)
Coefficient 0,99 Documentation

fournisseur
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Inconel

Propriété Expression ou valeur Source
Conductivité
thermique 10,09 + 1,57.1072 x T
(W.m1K?)
éleg:f[)r?dﬂgt(lglﬁﬁ'l) (9,82.1077 + 1,6e.10710 x T))
que (>. Pavia [153]
Capacité thermique 1 5
o 344 +2,50.107'e X T
(J.kgt.K?)
Masse volumique
8430
(kg.m™)
Acier 316L
Propriété Expression ou valeur Source
Conductivité 16
électrique (S.m™)
Capacité thermique
500
(J.kgt.K?Y)
. Données AK
Conduc_tlwte Steel
thermique 16
(W.mtK1
Masse volumique
7990
(kg.m?)
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Frittage par Spark Plasma Sintering de céramiques de carbure de bore : modélisation
numérigue du procédé et optimisation des nano-,microstructures pour I'amélioration
des performances des absorbants en réacteurs a neutrons rapides

Cette étude a pour objectif d’élaborer de nouveaux matériaux de carbure de bore utilisés en
tant qu’absorbants neutroniques en réacteurs a neutrons rapides. La stratégie adoptée vise
I'affinement de la microstructure des matériaux afin de limiter le phénomene de déformation
anisotropique des grains sous irradiation qui est responsable de la dégradation des pastilles
en fonctionnement. Deux nuances de matériaux ont été élaborées par le procédé SPS avec
des microstructures submicroniques et nanométriques, permettant une diminution des tailles
de grains par rapport au matériau de référence historiquement utilisé par le CEA. Les
matériaux SPS ainsi que le matériau de référence ont été caractérisés et comparés du point
de vue chimique, mécanique et thermique. Ce second volet de I'étude a permis de sélectionner
le matériau SPS submicronique et d’approfondir les caractérisations en matiére de résistance
a la rupture et de tenue aux chocs thermiques. Il a ainsi été montré un gain de performance
par rapport au matériau de référence. D’autre part, le comportement au fluage a haute
température du matériau SPS a été évalué et les mécanismes de déformation associés
identifiés. Par ailleurs, la fabrication des pastilles d’absorbant nécessitant un accroissement
du rapport hauteur sur diamétre par rapport aux pastilles SPS classiques, un modéle
numeérique a été développé. L'acquisition des différentes données du procédé nécessaire a
cette modélisation a reposé sur une instrumentation spécifique aux mesures thermiques et
électriques. D’autre part, les paramétres de densification du matériau SPS ont été déterminés
a partir d'un modele d’écoulement visqueux non linéaire. Les phénomeénes thermiques,
électriques et mécaniques décrits par le modéle ont alors été validés par la confrontation au
suivi expérimental du retrait d’'un échantillon de carbure de bore.

Mots-clés : carbure de bore, Spark Plasma Sintering, stoechiométrie, propriétés mécaniques,
fluage, modélisation numérique

Spark Plasma Sintering of boron carbide ceramics: numerical modeling of process and
optimization of nano,micro-structures to enhance absorber materials behavior in fast
neutron reactors

This study aims at developing new boron carbide materials, used as neutron absorbers for fast
neutron reactors. The defined strategy is to refine the microstructure to limit the anisotropic
swelling of grains under irradiation, responsible for the premature deterioration of pellets. To
this end, submicronic and nanometric powders were densified by Spark Plasma Sintering. Two
materials were elaborated by Spark Plasma Sintering with submicronic or nanometric
microstructures, allowing a reduction in grain sizes compared to the reference material
historically used in fast reactors by the CEA. SPS and reference materials were characterized
and compared in terms of chemical composition, mechanical and thermal properties. This
study led to the selection of the submicronic material and to further investigation regarding
flexural strength and thermal shock resistance. The performance was improved compared to
the reference. Moreover, the creep behavior at high temperature was characterized and creep
parameters were identified. Furthermore, the production of absorbent pellets require to
increase the height/diameter ratio compared to classical SPS pellets. Process data necessary
for this modeling were obtained using specific thermal and electrical measurements. In
addition, the densification parameters of the SPS material were determined from a nonlinear
viscous flow model. The thermal, electrical and mechanical phenomena numerically described
were then validated by confrontation with experimental monitoring of boron carbide sintering.

Keywords: boron carbide, Spark Plasma Sintering, stoichiometry, mechanical properties,

creep, numerical modeling
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