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Po na bino baboti, bandeko pe ba ninga na gna; 

Botodi mingi po na bolingo na bino !!! 

 

« Les hommes construisent trop de murs et pas assez de ponts » 

Isaac Newton 
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Le frittage peut être défini comme un procédé permettant d’obtenir un matériau cohésif à partir 

d’un compact pulvérulent, sous l'effet d'un traitement thermique à haute température. Il s’agit 

d’une technique très ancienne aux applications variées, employée lors de l’élaboration de 

céramiques techniques utilisées dans divers domaines industriels. Dans le cycle du combustible 

nucléaire, le frittage est employé lors de l'élaboration des pastilles de combustible de type UOx 

et MOx (oxyde mixte U et Pu) utilisées dans les réacteurs à eau pressurisée (REP). Lors du 

frittage de ces pastilles, les poudres d’UOx ou de MOx (M = U et Pu) sont, dans un premier 

temps, mises en forme par pressage uniaxial, puis les compacts crus obtenus sont traités 

thermiquement afin d’obtenir des pastilles denses. Ce traitement thermique se fait à des 

températures comprises entre 1700 °C et 1750 °C pendant environ 4 h, sous atmosphères 

réductrices (H2 pour UO2 et Ar+H2+H2O pour (U, Pu)O2) afin de maintenir la stœchiométrie 

proche de 2.  

Le frittage est donc une étape clé du cycle du combustible nucléaire qui permet de contrôler les 

propriétés finales des pastilles et ainsi de s’assurer d’une bonne tenue mécanique lors de leur 

séjour en réacteur. En effet, l’étape de frittage permet généralement de définir les propriétés 

microstructurales des matériaux (taille des grains, porosité, densité) qui sont fortement liées à 

leurs propriétés mécaniques. Par exemple, l’obtention d’une densité proche de 95 % de leur 

densité théorique est nécessaire car la présence de pores fermés (environ 5 %) permet de 

contenir les gaz de fission produits lors de l’irradiation de ces pastilles. Le frittage permet 

également de définir d’autres propriétés telles que le rapport O/M et l’homogénéité de la 

distribution cationique pour les oxydes mixtes, qui peuvent également influencer l’évolution 

des pastilles de combustible au sein du réacteur. Pour toutes ces raisons, les conditions 

opératoires lors du frittage du combustible sont contrôlées de manière précise pour obtenir des 

matériaux ayant toutes les propriétés finales souhaitées. 

Dans le cadre du développement des réacteurs de Génération IV, en particulier les SFR (Sodium 

Fast Reactor) qui seront développés par la France, le même type de combustible (UOx et MOx) 

sera utilisé et élaboré dans des conditions similaires (par frittage). Toutefois, les conditions au 

sein de ces réacteurs étant différentes de celles rencontrées au sein des REP, notamment à cause 

de la présence d’un flux de neutrons rapides, une optimisation du procédé de frittage pourrait 

être à envisager. En effet, un contrôle plus précis des conditions de traitement thermique 

pourrait s’avérer nécessaire pour obtenir des pastilles ayant les caractéristiques souhaitées, 

notamment en termes de microstructure. Pour optimiser au mieux ce procédé, il est donc 

important, dans un premier temps, de comprendre les processus physico-chimiques qui 

interviennent au cours des différentes étapes conduisant à la densification des matériaux. 

Des études expérimentales et de simulations numériques, basées sur la compréhension des 

mécanismes de frittage, ont ainsi été réalisées depuis de nombreuses années afin de comprendre 

les différents processus intervenant au cours de la densification d’un matériau céramique. Elles 

ont notamment permis d’identifier trois étapes successives lors du traitement thermique de 

frittage, à savoir : 

¾ la formation de ponts entre les grains ;  

¾ l’élimination de la porosité ouverte ; 
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¾ l’élimination de la porosité fermée.  

Les deux dernières étapes du frittage (stades intermédiaire et final) ont fait l’objet de 

nombreuses études, aussi bien expérimentales que par simulation numérique, qui ont permis de 

mettre en évidence la densification des matériaux et dans certains cas d’observer la croissance 

granulaire. L’une des techniques expérimentales les plus couramment utilisées pour étudier ces 

deux étapes est probablement la dilatométrie. Cette technique est également mise en œuvre pour 

déterminer les conditions optimales, en termes de température et de durée de traitement 

thermique, pour la densification des matériaux céramiques. Plus récemment, l’utilisation de la 

microscopie électronique à balayage in situ a également permis d’évaluer la microstructure 

finale des matériaux frittés et d’observer la croissance granulaire qui intervient au cours des 

deux dernières étapes du frittage. 

La première étape du frittage, qui se produit à l’échelle microscopique, est généralement étudiée 

par simulation numérique, en utilisant des méthodes telles que la dynamique moléculaire et les 

méthodes déterministes qui seront détaillées dans le premier chapitre de ce manuscrit, dédié à 

des rappels bibliographiques. Les modèles utilisés pour décrire cette étape font généralement 

intervenir deux grains sphériques et monocristallins en contact et permettent entre autres de 

simuler l’élaboration puis la croissance d’un pont entre ces sphères. A l’heure actuelle, il 

n’existe que très peu d’études expérimentales décrivant le comportement des matériaux durant 

cette étape. Ces études ont été dans la plupart des cas réalisées en utilisant des techniques 

d’imageries, telles que la microscopie électronique à balayage et la microscopie électronique 

en transmission, ainsi que des matériaux métalliques du fait de la facilité d’obtention d’objets 

de morphologie contrôlée (sphérique) et de leur température de frittage relativement basse en 

comparaison à celles des céramiques. Il n’existe donc à ce jour pas d’étude expérimentale 

portant sur la première étape du frittage pour des matériaux céramiques. Ce travail se propose 

donc de réaliser les premières observations expérimentales de l’étape initial du frittage des 

matériaux céramiques, en particulier concernant des matériaux d’intérêt pour le domaine du 

nucléaire, en utilisant des systèmes de morphologie proche de celle prise en compte dans les 

systèmes modèles. 

Pour cela, il a été dans un premier temps nécessaire de synthétiser des poudres d’oxydes de 

lanthanide (Ce) et d’actinides (Th, U) de morphologie sphérique. Les oxydes retenus pour cette 

étude (CeO2, ThO2 et UO2) trouvent de nombreuses applications dans divers domaines 

industriels et plus particulièrement dans l’industrie nucléaire, soit comme combustible, soit 

comme simulant permettant d’approcher le comportement de matériaux présentant une forte 

activité spécifique. En particulier, l’oxyde de cérium a été choisi lors de cette étude du fait de 

sa large gamme d’applications allant de la catalyse hétérogène à son utilisation comme simulant 

du comportement de PuO2 dans l’industrie nucléaire. Par ailleurs, le thorium, grâce à son seul 

degré d’oxydation stable (IV) permet de s’affranchir de l’effet des réactions redox et constitue 

également fréquemment un modèle simplifié pour investiguer les propriétés physico-chimiques 

des dioxydes d’actinides. Ces synthèses, détaillées dans le Chapitre II seront réalisées en 

utilisant ou en adaptant différents protocoles disponibles dans la littérature. 
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Par la suite, un microscope électronique à balayage environnemental en mode haute 

température (MEBE-HT) a été utilisé comme outil d’investigation pour le suivi in situ de la 

première étape du frittage. En effet, ce type de microscope permet d’observer des échantillons 

de taille submicrométrique sans préparation préalable, en particulier sans nécessité de rendre 

leur surface conductrice par métallisation. L’échantillon peut donc être observé dans son état 

naturel. L’utilisation d’une platine haute température, qui permet de réaliser des traitements 

thermiques à des températures pouvant atteindre jusqu’à 1400°C tout en enregistrant des 

images, a conduit à suivre le frittage de ces matériaux dans des conditions proches de celles 

rencontrées dans un four classique. Différentes atmosphères ont pu également être utilisées au 

cours de ces expériences, ce qui a conduit à étudier le frittage dans des conditions similaires à 

celles utilisées pour un compact (atmosphère réductrice lors du frittage d’UO2, par exemple). 

L’ensemble des procédures expérimentales développées pour mener à bien cette étude est décrit 

dans le Chapitre III. 

Des méthodes de traitements d’images ont été développées en utilisant différents logiciels. Elles 

ont permis de quantifier les modifications morphologiques observées au cours des traitements 

thermiques. Par exemple, l’énergie d’activation mise en jeu lors de l’évolution microstructurale 

des échantillons a pu être déterminée en utilisant des lois mathématiques simples permettant de 

décrire les phénomènes observés lors du traitement thermique de ces échantillons. Les données 

mathématiques obtenues lors de cette étude pourront être utilisées comme données d’entrées 

lors du développement ou de la validation de modèles mathématiques menant à la description 

de l'évolution microstructurale de ces échantillons au cours du frittage.  

Au cours des observations MEBE, deux systèmes ont été choisis pour être étudiés, à partir des 

microsphères de dioxydes de lanthanide (Ce) et d’actinides (Th, U) préalablement synthétisées.  

¾ Un système composé d’une sphère polycristalline isolée qui a permis de comprendre le 

comportement d’un grain seul au cours du traitement thermique et de ce fait d’obtenir 

les outils nécessaires à la compréhension de systèmes «plus complexes», c’est à dire 

composés de deux à plusieurs grains en contact. Les résultats obtenus lors des études 

réalisées avec les sphères de CeO2 et de ThO2 seront détaillés dans le chapitre IV de ce 

manuscrit. 

¾ Puis des systèmes composés de deux sphères poly- ou monocristalline en contact, 

similaires à ceux utilisés lors de la modélisation du stade initial du frittage, qui ont 

permis d’observer l’élaboration puis la croissance d’un pont entre les sphères en contact. 

Les résultats obtenus lors du frittage des sphères de CeO2 et de ThO2 seront exposés 

dans le Chapitre V de ce manuscrit. Dans le cas de l’oxyde d’uranium, compte tenu du 

comportement redox complexe de l’uranium, une adaptation du protocole expérimental 

utilisé pour le suivi in situ du frittage de CeO2 et de ThO2 sera réalisée, les résultats 

préliminaires obtenus lors de cette étude seront détaillés dans le chapitre VI. 
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Lors de l’élaboration du combustible nucléaire (UOx ou MOx), le frittage est une étape clé qui 

va permettre de définir la microstructure finale des pastilles (taille des grains, densité …) et 

donc de conditionner leur comportement et leur tenue mécanique lors du passage en réacteur. 

De ce fait, il est important de comprendre les différents processus physico-chimiques qui 

interviennent durant ce procédé. Pour cela, de nombreuses études basées sur la compréhension 

des mécanismes de frittage ont été réalisées depuis plus de 60 ans. Cependant, la première étape 

du frittage, qui conduit à la consolidation du matériau suite à la formation de ponts entre les 

grains, reste très peu étudiée de manière expérimentale. Cette étape est généralement décrite 

par modélisation en utilisant différentes méthodes de simulations numériques (Monte Carlo, 

dynamique moléculaire …) et des systèmes modèles simples constitués d’assemblages de deux 

grains sphériques en contact. 

Les études expérimentales décrivant le comportement des matériaux durant cette étape ont été 

réalisées en utilisant des techniques d’imagerie classiques (microscopie, tomographie …) 

permettant de suivre les modifications morphologiques des matériaux pendant ou après un 

traitement thermique à l’échelle micrométrique. Au cours de ces expériences, les matériaux 

utilisés sont généralement métalliques, notamment à cause de la facilité d’obtenir des objets de 

morphologie contrôlée (sphérique) et de leur basse température de frittage. A l’heure actuelle, 

il n’existe donc pas d’étude expérimentale relative à cette étape du frittage de matériaux 

céramiques et plus particulièrement sur des matériaux d’intérêt pour le cycle du combustible 

électronucléaire.  

Pour cerner les informations nécessaires à la description expérimentale du frittage de deux 

grains, ce chapitre bibliographique s’attachera, dans un premier temps, à introduire quelques 

généralités sur le frittage et plus particulièrement sur son stade initial en phase solide, à en 

préciser les grandeurs caractéristiques, puis à détailler les diverses grandeurs caractérisant 

l’avancement du frittage qui peuvent être obtenues par simulation numérique. Par la suite, les 

techniques d’analyses utilisées lors des études expérimentales basées sur l’observation et la 

compréhension du comportement des matériaux au cours de cette étape du frittage seront 

décrites. Enfin, l’état de l’art des différentes études expérimentales portant sur cette étape du 

frittage sera réalisé. 
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1. Généralités 

Le frittage est défini comme étant un ensemble de processus physico-chimiques par lequel un 

matériau pulvérulent est consolidé en un matériau cohésif, de meilleure tenue mécanique. Au 

cours du frittage, la poudre de départ est dans un premier temps mise en forme par des 

techniques qui définiront ses dimensions, sa forme et sa complexité : parmi celles-ci le pressage 

uniaxial permet notamment d’obtenir des pièces cylindriques et est généralement utilisé lors de 

l’élaboration des pastilles de combustible nucléaire. La pièce obtenue, dite pièce en cru, est par 

la suite densifiée par traitement thermique à haute température, ce qui permet d’obtenir un 

matériau de densité proche de sa densité théorique (95 % de la densité théorique dans le cas du 

combustible nucléaire). Ce procédé se fait toujours à une température inférieure à la température 

de fusion d’au moins l’un des constituants du matériau, donc sans fusion totale de l’échantillon 

[1,2]. 

Suivant les conditions de traitement thermique et la nature de la poudre frittée, il existe 

différents types de frittage. Leur distinction se fait à la fois d’un point de vue technologique et 

d’un point de vue physico-chimique [3,4] (Figure 1). D’un point de vue technologique, on 

distingue le frittage naturel, effectué sans contrainte mécanique et le frittage sous charge, 

effectué en appliquant une pression extérieure simultanément au traitement thermique [5]. 

 

Figure 1 : Les différents types de frittage [5]. 

D’un point de vue physico-chimique, on distingue également deux types de procédés [6] : 

¾ le frittage en phase solide, au cours duquel tous les constituants restent à l’état solide. 

La densification est produite par la soudure des grains, suite à l’apport d’une quantité 

d’énergie suffisante pour induire le déplacement des atomes. Lors de ce type de frittage, 

il est possible d’ajouter des additifs permettant d’accélérer la densification du matériau. 

Le frittage en phase solide peut par ailleurs être réactif ou non. En effet, si après frittage 

le matériau a la même composition chimique que la poudre initiale, on parle de frittage 

non réactif (c’est le cas le plus général). Dans le cas contraire, le frittage est dit réactif 
[7]. 

¾ le frittage en phase liquide, au cours duquel il y a apparition d’une phase liquide suite 

à une réaction chimique ou par fusion de certains des constituants. Le liquide formé 
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permet le réarrangement et la formation de ponts liquides entre les grains en contact. 

Les propriétés finales du matériaux dépendent alors de la nature de la phase liquide qui 

forme les joints de grains au refroidissement [4,6].  

Au cours du traitement thermique, la forme initiale du matériau est conservée mais son volume 

diminue généralement à cause des phénomènes de retrait, suite à la consolidation et à la 

densification du compact. La consolidation est due à la formation de liaisons entre les grains, 

par diffusion d’atomes, d’ions ou de molécules et sous l’action de contraintes superficielles 

induites par la courbure des grains et la température. La densification intervient quant à elle 

après élimination de la porosité contenue dans la pièce de départ. Lorsque le frittage est réalisé 

dans des conditions dites isothermes, l’évolution de la densité relative du matériau au cours du 

temps suit ainsi une courbe analogue à celle représentée dans la Figure 2 [8].  

 

Figure 2 : Evolution de la densité relative au cours des étapes de densification [8] 

Au cours du traitement thermique, trois étapes vont donc conduire à la densification du compact 

cru [9] : 

¾ La formation des ponts entre les grains, qui se produit au début du traitement 

thermique et jusqu’à ce que le compact ait une densité proche de 65% de sa densité 

théorique. Elle conduit à la consolidation du matériau par formation de liaisons (ou 

ponts) entre les grains en contact au sein du compact. A la fin de cette étape, le compact 

se présente sous la forme d’un squelette solide traversé par des pores tubulaires ouverts 

sur l’extérieur. 

¾ L’élimination de la porosité ouverte : elle intervient après la formation des ponts entre 

les grains et conduit à la densification du matériau suite à l’élimination des pores 

tubulaires qui le traversent. Ceci va induire progressivement la formation d’une porosité 

fermée, dans le volume du matériau [10]. 

¾ L’élimination de la porosité fermée : à la fin du frittage, la porosité fermée est 

majoritaire. Son élimination est alors plus difficile car les gaz piégés au sein de ces pores 

devront être évacués par diffusion au sein du solide.  
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1.1.  Aspect thermodynamique du frittage en phase solide 

Lors du frittage, l’évolution du système se fait dans le sens de la diminution de son énergie de 

surface globale. Cette évolution va conduire le système vers un équilibre thermodynamique 

généralement caractérisé par l’obtention d’un matériau consolidé [11].  

En effet, chaque système est caractérisé par une enthalpie libre (G) qui dépend de la nature de 

ses interfaces, de leur orientation (pour un solide cristallin) et de la température de frittage. Elle 

s’exprime en fonction de la tension de surface γ (J.m-2) (travail à fournir pour augmenter l’aire 

du matériau d’une unité) et de l’aire interfaciale A (m2) (1) [11,12]. 

G (J) =  γ (J. m3$) ×  A (m$)  (1)  
Suivant la nature des phases en contact, plusieurs types d’interfaces, d’énergies différentes, 

peuvent être considérés: liquide-gaz, liquide-liquide, liquide-solide, solide-gaz et solide-solide 

(ou joint de grains). Les interfaces solide-gaz présentes dans un matériau pulvérulent ont une 

énergie de surface supérieure à celle des interfaces solide-solide présentes dans le matériau 

consolidé (Tableau 1). Ceci explique que le passage d’un milieu dispersé à un milieu consolidé 

contribue à la stabilisation du système par diminution de son énergie libre [13]. 

Tableau 1 : Ordre de grandeur des tensions superficielles [6]. 

Type d’interface Tension superficielle (J.m-2) 

liquide-gaz 0,1 - 1 

liquide-liquide 0,01 – 0,1 

liquide-solide 0,1 - 1 

solide-gaz 0,1 - 1 

solide-solide 0,01 - 1 

Cette diminution de l’énergie du système au cours du traitement thermique peut se faire suivant 

deux voies. D’une part, la croissance granulaire va induire via la diminution du nombre de 

grains une diminution de l’aire globale des interfaces solide-gaz. Ce phénomène est également 

appelé murissement d’Oswald et conduit à la diminution de l’énergie libre du système sans 

densification. D’autre part, la diminution de l’aire des interfaces solide-gaz par formation des 

interfaces solide-solide de faible tension superficielle va entrainer une consolidation du 

matériau. Ce mécanisme est considéré au sens littéral comme mécanisme de frittage (Figure 3). 
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Figure 3 : Evolution microstructurale d’un agglomérat pulvérulent durant le traitement thermique [4]. 

Toutefois, la densification pure n’étant jamais observée, l’abaissement de l’énergie interfaciale 

se fait systématiquement par conjugaison de ces deux effets : la densification est ainsi suivie du 

grossissement granulaire en fin de traitement thermique [2,11,14]. 

 

1.2.  Aspect cinétique du frittage en phase solide 

Le transport de matière pendant le frittage est directement relié aux courbures des surfaces qui 

génèrent des contraintes à l’intérieur des grains. Ces contraintes s’expriment par la loi de 

Laplace (2). En effet, si le solide est divisé en grains sphériques de rayon r, la pression à 

l’intérieur du solide est donnée par la relation suivante [15] : 

P4 =  P5 +  2γ
r   (2) 

Avec γ (J.m-2) la tension superficielle pour une interface donnée, Pi (Pa) la pression dans la 

phase solide et P5 (Pa) la pression dans la phase vapeur. 

Dans le cas plus général de grains non sphériques, la contrainte locale à la surface du grain 

dépend des rayons de courbures principaux. La différence de pression subie par la matière, sous 

la surface courbe (P1), par rapport à celle qu’elle subirait sous une surface plane (P∞), est définie 

par [16] : 

∆P =  P# − P5 =  γ89 : 1
r#

+  1
r$

; (3) 

Avec r1 et r2 les principaux rayons de courbures.  

Lorsque le centre de courbure est placé dans la phase solide, la différence de pression est 

positive ce qui traduit l’existence de forces de compression à laquelle est soumise la surface 

convexe du grain sphérique. Sous la surface convexe (à l’intérieur du grain) la matière est en 

compression par rapport à un milieu infini [16] (Figure 4).  

Par contre, lorsque le centre de courbure est placé dans la phase gazeuse, la différence de 

pression est négative ce qui traduit l’existence de forces de tension à laquelle sera soumise la 
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surface concave. Sous cette surface, qui correspond à celle d’un pont formé entre deux grains 

sphériques (ou d’un pore dans le cas d’un compact), la matière sera donc en tension [16] (Figure 

4). 

 

Figure 4 : Types de contraintes suivant la nature de la courbure du grain [3]. 

Sous l’action de ces deux forces, la matière aura tendance à converger vers la surface du pont. 

Le transport de matière se fera de la surface en compression et du centre du joint de grain vers 

la surface en tension (du grain vers le pont entre les grains) par différents chemins de diffusion 

[17,18] : 

¾ A partir de la surface du grain : la matière peut diffuser par trois chemins différents pour 

arriver à la surface du pont. Cette diffusion peut se faire à partir de la couche 

superficielle du matériau par diffusion en surface (1), au travers du volume du grain 

par diffusion en volume (2) et par voie gazeuse suite à un processus d’évaporation-

condensation (3) [19] (Figure 5). 

¾ A partir du centre du joint de grain : la matière peut cheminer le long du joint de grain 

et arriver à sa surface, cette diffusion est dite aux joints de grains (4) ou diffusion de 

type Coble. Ce mécanisme est souvent prépondérant car dans la majorité des cas, le 

coefficient de diffusion aux joints de grains est plus élevé que le coefficient de diffusion 

en volume. La matière peut également passer par l’intérieur du grain, ce qui correspond 

à une diffusion en volume (5, 6) ou diffusion de type Nabarro-Herring [6,19] (Figure 5). 

 

Figure 5 : Chemins de diffusion entre la surface des grains et le pont entre les grains au cours du 

frittage de deux sphères [20]. 

Selon la source de la matière (et le chemin de diffusion), l’évolution microstructurale de 

l’échantillon sera différente. En effet, si la matière provient de la surface du grain (chemins (1), 

(2) et (3)), le matériau se consolide (formation du pont) sans densification (sans retrait 

important), ce phénomène est alors qualifié de coalescence à densité constante. Si, par contre, 

la source de la matière est le centre du joint de grains ou le volume du grain (chemins (4), (5) 
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et (6)), la cohésion du matériau va induire le rapprochement des centres des grains, et donc sa 

densification [20,21]. 

Dans tous les cas, il est possible de déterminer la vitesse d’élaboration du pont en suivant 

l’évolution d’un paramètre adimensionnel : λ = x/r (avec x le rayon du pont et r le rayon du 

grain). Pour cela, on considère un système constitué de deux grains sphériques en contact et on 

fait l’hypothèse simplificatrice qu’un seul mécanisme de diffusion de matière intervient au 

cours du traitement thermique [22] (Figure 6).  

 

Figure 6 : Schéma représentant le rayon du grain (r) et le rayon du pont entre deux sphères en contact 

[11]. 

Si l’on considère la diffusion aux joints de grains comme mécanisme prépondérant au cours du 

frittage, la loi de croissance du pont peut s’écrire sous la forme  23[ ,24] : 

dV>
?@ = jB A Ω    (4) 

Avec Vp = πx4/8r le volume du pont entre les grains, A = 2πδj l’aire de la surface par laquelle 

le flux de matière pénètre, Ω le volume molaire du matériau et ji (mol.m-2.s-1) la densité de flux 

de matière arrivant au niveau du pont. Cette densité (ji) peut être quantifiée en utilisant la 

première loi de Fick : 

j4 = − D4
RT   grad σ    (5) 

Avec D4 = D"4e3IK/LM (m2.s-1) le coefficient de diffusion, R (8,31 J.mol-1.K-1) la constante des 

gaz parfait, T (K) la température et grad σ = γsv/αx (J.m-4) le gradient de contrainte (ou de 

pression gazeuse). 

En utilisant les équations (4) et (5) il vient : 

dV>
dt =  − 2π δBγ8SDBΩ

RT αx   (6) 

Après intégration et en tenant compte des relations décrites précédemment (Vp = πx4/8r et α = 

x2/4r), la loi de vitesse correspondant à la diffusion aux joint de grains peut alors être 

déterminée. 
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Xx
rY

Z
= 48 δBDBγ8SΩ

RT r\  t  (7) 

A chaque mécanisme de diffusion va donc correspondre une loi de croissance du pont qui peut 

se mettre sous la forme générale [25] : 

Xx
rY

&
= k4  D4

r'  t  (8) 

Les valeurs des exposants n et m dépendent ainsi du mécanisme de diffusion mis en jeu au cours 

du frittage et sont présentées dans le Tableau 2 [23].  

Tableau 2 : Valeurs des exposants n et m de la loi de croissance du pont [25]. 

Mécanisme de diffusion Valeur de n Valeur de m 

Diffusion en surface 7 4 

Evaporation – Condensation 3 2 

Diffusion en volume 4 3 

Diffusion aux joints de grains 6 4 

Toutefois, il est important de préciser que d’un point de vue cinétique, ces mécanismes de 

diffusion peuvent intervenir simultanément et être prépondérants à différents stades du 

traitement thermique [15 26, ]. 

De plus, le taux d’avancement du frittage λ = x/r va fortement dépendre, pour un mécanisme 

donné, de la taille initiale des grains. Si l’on considère deux systèmes constitués de grains de 

morphologie identique mais de taille différente (rayons r1 et r2) et traités thermiquement dans 

des conditions similaires, le temps nécessaire pour atteindre le même degré d’avancement sera 

différent pour les deux systèmes (plus lent pour les grains les plus gros). Ce phénomène est 

décrit par la loi de similitude de Herring (9) [27,28] (Figure 7). 

t#
t$

=  :r#
r$

;
'

  (9) 

 

Figure 7 : Exemple d’évolution de poudres de granulométrie différente [5]. 



Chapitre I : Etat de l’art 

 

 17 

L’avancement relatif du frittage peut également être décrit via la loi de retrait yn.rm = k.t pour 

laquelle y = ΔL/L0 (où L0 est la taille de l’échantillon à t0 et L la taille de l’échantillon à un 

temps t). Cette loi est généralement utilisée à l’échelle macroscopique pour décrire le retrait 

linéaire lors de la densification d’un compact au cours du frittage. L’application de la loi de 

retrait, dans le domaine des matériaux céramiques, permet d’identifier les mécanismes de 

diffusion mis en jeu lors du frittage et de déterminer des données cinétiques en réalisant des 

mesures macroscopiques. Par exemple, la méthode de Dorn, basée sur l’utilisation de mesures 

dilatométriques, est probablement l’une des approches les plus courantes utilisant ce type de loi 

pour la détermination de données cinétiques et mécanistiques lors du frittage d’un compact 

[29,30,31]. Dans le cas du frittage de deux grains, l’évolution de ce paramètre peut être 

déterminée à partir de l’évolution du paramètre h/r (avec h la distance entre les centres des 

grains et r le rayon moyen des grains). 

Les lois détaillées précédemment sont soumises à de nombreuses hypothèses, notamment sur 

la forme des grains (grains sphériques), la forme du pont et la nature du mécanisme de diffusion. 

Lors de leur exploitation pour la détermination des mécanismes de frittage, les données 

obtenues seront donc fortement dépendantes de ces différentes hypothèses. 

 

2. Simulation numérique du stade initial du frittage 

Comme mentionné précédemment, le stade initial du frittage est à l’heure actuelle peu étudié 

de manière expérimentale notamment à cause de la difficulté que représente le suivi de 

l’évolution d’échantillons de taille submicrométrique au cours d’un traitement thermique. Par 

conséquent, cette étape est généralement étudiée par le biais de simulations numériques, qui ont 

permis de comprendre l’évolution du matériau à l’échelle microscopique et son impact sur sa 

densification.  

La simulation numérique du frittage se fait généralement en utilisant des lois analytiques 

simples pouvant décrire les cinétiques de densification aussi bien à l’échelle du grain qu’à 

l’échelle macroscopique. Le modèle classique à deux grains est l’un des modèles permettant de 

décrire l’évolution des contacts entre les grains au cours du frittage, pour différents mécanismes 

de diffusion. Les méthodes de simulation appliquées à ce modèle peuvent être classées en trois 

grandes familles : la dynamique moléculaire, les méthodes déterministes et la méthode 

stochastique de Monte Carlo [32,33]. Dans tous les cas, l’objectif de ces méthodes est de prédire 

en fonction d’éléments caractéristiques (taille des grains et forme des grains, mécanismes de 

diffusion …) l’évolution microstructurale du matériau au cours du frittage. 

 

2.1.  Méthodes de simulation numérique du frittage 

La description du frittage par l’utilisation des méthodes de simulation numérique se fait en 

résolvant des lois mathématiques décrivant le mouvement des particules lors de l’application 

d’une contrainte extérieure (température). Ces lois dépendent de la dimension (2D ou 3D) et 

des caractéristiques du système simulé (taille des grains, nombre d’atomes, nombre de contact 
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entre grains …). En effet, suivant les caractéristiques du système et la loi de simulation 

appliquée, les informations obtenues après simulation seront différentes. 

 

2.1.1. La dynamique moléculaire (DM) 

La dynamique moléculaire est une méthode de simulation permettant de prédire l'évolution 

temporelle (dynamique) d'un système moléculaire [34]. Elle repose sur l'utilisation de la relation 

fondamentale de la dynamique (loi de Newton) pour décrire le mouvement des atomes dans un 

système de taille nanométrique [35]. En dynamique moléculaire, chaque atome est considéré 

comme une particule et son mouvement dépend de l’ensemble des forces exercées sur lui par 

les autres atomes [36]. Dans le cas des modèles décrivant le frittage, la relation fondamentale de 

la dynamique est appliquée à chaque grain, la prédiction du comportement du système 

dépendant alors de la résolution de l’équation suivante [37,38] : 

F4 = m4  d
$x4

dt$ , i = 1 … N  (10) 

Avec N le nombre de grains dans la simulation, mi (kg) la masse du grain i, xi (m) la position 

du grain i et Fi (N) la force exercée sur ce grain. 

L’utilisation de la relation fondamentale de la dynamique permet une modélisation du frittage 

en deux ou trois dimensions. Dans les deux cas, chaque grain de taille nanométrique est 

constitué de quelques milliers d’atomes (considérés comme des particules) pouvant être de 

même nature ou de nature différente [39,40] (Figure 8). Cette méthode permet donc de simuler le 

mouvement des particules et de mettre en évidence la réorientation de grains au cours du 

frittage. 

 

Figure 8 : Modélisation du premier stade du frittage par dynamique moléculaire à partir de 

nanoparticules d’aluminium constituées de 1014 atomes à 300K [40]. 

Toutefois, cette méthode ne permet de simuler que des systèmes constitués de particules de 

taille nanométrique, avec des boites de simulation comprenant un nombre limité d’atomes. Son 

utilisation pour la simulation du frittage de systèmes plus complexes, c’est-à-dire de taille 

micrométrique (nombre d’atomes élevé) ou comprenant plusieurs dizaines de grains, 

nécessiterait donc des temps de calculs extrêmement longs et le système convergerait 

difficilement vers un résultat.  
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2.1.2. Les méthodes déterministes 

Les méthodes déterministes telles que les éléments finis, les différences finies et les éléments 

de frontières reposent sur la résolution d’un ensemble d’équations aux dérivées partielles sur 

un domaine dont les conditions aux bords sont spécifiées. Ces méthodes peuvent être utilisées 

à la fois à l’échelle microscopique et à l’échelle macroscopique pour résoudre des problèmes 

de diffusion pour lesquels l’écoulement de matière est généré par une contrainte mécanique 

extérieure [41]. 

La simulation du frittage de deux grains à partir de ces méthodes se fait généralement en 

utilisant un modèle en 2D et mettant en jeu des grains de taille identique. En effet, si la taille 

des grains est différente, il sera moins aisé de représenter la courbure des grains à l’interface 

solide/solide. De plus, ces méthodes sont fréquemment utilisées pour la simulation du frittage 

de particules amorphes (verres ou polymères) en considérant un écoulement visqueux de type 

Newtonien [42 43, ,44] (Figure 9). 

 

Figure 9 : Simulation du frittage de particules amorphes de tailles identiques obtenue en appliquant les 

méthodes déterministes [44]. 

 

2.1.3. La méthode de Monte Carlo (MC) 

La méthode Monte Carlo est une méthode développée dans les années 1950 pour simuler la 

diffusion des neutrons dans un matériau fissile [45]. Elle est basée sur une approche probabiliste, 

caractérisée par l'utilisation de tirages aléatoires de nombres pour résoudre des problèmes 

centrés sur un calcul [46].  

L’application des simulations Monte Carlo classiques à l’étude du frittage peut se faire en 

utilisant différents modèles. Son application à l’étude de l’évolution d’une microstructure fut 

réalisée par Hassold et Srolovitz en 1984 pour simuler la cinétique de croissance des grains en 

utilisant le modèle énergétique de Potts [47]. Ce modèle permet, après indexation d’un réseau 

de sites discrets (considérés comme des atomes ou groupes d’atomes) par des indices allant de 

1 à Q, de calculer un potentiel aidant à différencier les interfaces solide/solide des interfaces 

solide/gaz au sein du système simulé. La modification aléatoire de ces indices (1 à Q), par 

minimisation du potentiel calculé, va permettre de prédire l’évolution microstructurale du 

système. L’inconvénient majeur de ce modèle est dû au fait que la diffusion de matière se fait 
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de manière aléatoire et ne tient pas compte des gradients de potentiel chimique générés par les 

gradients de courbure des grains [48,49] (Figure 10-a). 

D’autres modèles, dits non discrets, qui prennent en compte les gradients de courbure des grains 

et donnent une signification physique à la température de frittage ont, par la suite, été 

développés [48]. Lors de l’application de ces modèles, les grains sont représentés par un 

maillage triangulaire remplaçant le réseau discret, ce qui permet de quantifier les interfaces 

présentes au sein du système, et de rendre compte de la relation entre la diffusion et les gradients 

de contraintes générés par la présence de différentes interfaces [18,50] (Figure 10-b). 

  

Figure 10 : Modélisation du frittage de deux grains par simulation Monte Carlo à partir (a) du modèle 

de Potts (indexation de 1 à 2) et (b) d’un modèle utilisant le maillage triangulaire [48]. 

La modélisation de la première étape du frittage se fait donc généralement en utilisant des 

modèles numériques qui se basent sur les mécanismes de transport de matière pour mettre en 

évidence le frittage. En somme, la simulation par dynamique moléculaire permet d’étudier des 

systèmes de taille nanométrique en se basant sur les lois d’interactions pour décrire les 

phénomènes de diffusion, les méthodes déterministes de rendre compte notamment de 

l’écoulement visqueux lors du frittage de systèmes amorphes et la méthode Monte Carlo 

d’étudier des systèmes de taille supérieure au nanomètre en tentant de se rapprocher le plus 

possible du comportement réel du matériau [36,51]. 

 

2.2.  Application à l’étude du frittage de deux grains  

Les études par simulation numérique ont permis de prédire l’évolution de différents systèmes 

au cours de la première étape du frittage, en tenant compte de la taille des grains, de la 

composition chimique et dans certains cas, du nombre de coordination des grains [52]. Dans la 

majorité des cas, quelques simplifications du système modélisé peuvent être nécessaires pour 

pouvoir facilement converger vers un résultat lors de la simulation. 

Pour cela, certains auteurs ont tout d’abord considéré que seuls deux mécanismes de diffusion 

interviennent au cours du frittage : la diffusion aux joints de grains et la diffusion en surface. 

En faisant cette simplification, Zhang et Schneibel ont pu prédire l’évolution d’un système 

composé de deux particules sphériques en contact (de composition non définie dans le modèle 

car constante) durant le frittage, en prenant comme paramètres d’entrée le vecteur de surface, 

le temps, la courbure des grains et la position initiale du joint de grains. Ce modèle leur a permis 

d’observer entres autres la diminution progressive de la taille du système et le rapprochement 

des centres des grains au cours du traitement thermique 55[53,54, ].  
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Le rapprochement des centres des grains étant lié à la densification du système, des études 

similaires ont démontré que dans ces conditions de simulation, la densification peut être le 

résultat de deux phénomènes : le mouvement des particules et le déplacement des centres des 

grains [33]. En effet, les centres des grains vont se déplacer progressivement suite à une 

redistribution de la matière qui conduit à une modification de la forme des grains, qui ne sera 

alors plus totalement sphérique. Le système va atteindre un état d’équilibre. La vitesse de mise 

en équilibre du système dépendra de l’état du contact initial entre les grains, et donc du gradient 

de courbure des grains : plus ce gradient sera élevé plus l’équilibre sera atteint rapidement [54] 

(Figure 11). 

 

Figure 11 : (a) Evolution du système constitué de deux sphères jusqu’à un état d’équilibre [54]. 

Dans le but de simuler le comportement d’un matériau donné, d’autres modèles ont permis de 

prendre en compte la nature chimique du matériau ainsi que l’influence de différents paramètres 

sur la vitesse d’équilibre du système [53]. Raut et al. [39], par exemple ont simulé par dynamique 

moléculaire, le frittage de deux nanoparticules d’aluminium (monocristallines) de taille 

équivalente et étudié l’effet de la température, de la taille des particules, mais aussi de 

l’orientation des plans cristallins sur l’avancement du frittage. Cette étude a pu mettre en 

évidence, comme démontré par la loi de Herring [27], que la cinétique de croissance du pont va 

fortement dépendre de la taille initiale des particules simulées. En effet, pour des systèmes de 

tailles différentes, la formation du pont débute en même temps mais l’état d’équilibre sera plus 

rapidement atteint pour le système constitué des particules de plus petites tailles. Le temps 

nécessaire pour que les systèmes atteignent un même degré d’avancement (y = x/r) sera donc 

plus long pour le système constitué du plus grand nombre d’atomes [39] (Figure 12). 

 

Figure 12 : Frittage de deux nanoparticules d’aluminium de tailles différentes (a) 2439 atomes et (b) 

1014 atomes modélisés par dynamique moléculaire à une température de 300K et pour un même temps 

de calcul [39]. 
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De même, la cinétique de croissance du pont entre les grains va fortement dépendre de la 

température de traitement thermique : plus la température est élevée, plus la croissance du pont 

et la densification du système (rapprochement des centres des grains) seront rapides. En effet, 

à haute température, la mobilité des atomes dans les particules étant plus grande, la diffusion 

de matière vers le joint de grain sera plus rapide qu’à basse température [39]. 

Enfin, l’influence de l’orientation des plans cristallins sur l’évolution du système a été 

examinée. Il ressort de cette étude que ce paramètre va fortement influencer l’évolution de la 

taille du pont entre les grains. Suivant l’orientation des particules les unes par rapport aux 

autres, la diffusion de matière sera plus ou moins rapide et le gradient de courbure entre les 

grains plus ou moins grand. 

Les simulations numériques réalisées en utilisant le modèle à deux grains sphériques de tailles 

équivalentes aident donc à prédire l’évolution de différents paramètres au cours du frittage, en 

prenant en compte les conditions rencontrées expérimentalement. Toutefois, lors du frittage 

d’un compact, la poudre est généralement constituée de grains de tailles différentes, ce qui va 

également influencer l’évolution du système au cours du stade initial du frittage [56,57]. De ce 

fait, il est important de prendre en compte cette différence pour développer des modèles plus 

représentatifs du comportement expérimental d’un matériau [58,59]. 

En intégrant la différence de taille entre les grains dans leur modèle, Pan et al. [60] ont observé 

qu’elle n’affecte pas le retrait relatif au cours du frittage si elle est inférieure à 50%. En effet, 

pour un rapport 0,5 < r1/r2 < 2, la densification induite par le rapprochement des centres des 

grains et la formation du pont entre les grains se fera de la même manière que pour un système 

constitué de grains de tailles équivalentes. Dans tous les cas, lorsque les grains sont de tailles 

différentes, la matière utilisée lors de la formation du pont proviendra en grande partie du grain 

le plus petit, cela notamment par diffusion en surface au début du traitement thermique. Par la 

suite, d’autres mécanismes vont induire une redistribution de la matière conduisant au 

rapprochement des centres des grains. 

  

Figure 13 : Modélisation du frittage de deux grains de tailles différentes : (a) rapport des rayons égal à 

0,5, (b) rapport des rayons égal à 0,1 [60]. 

De plus, la différence de taille entre les deux grains aura une influence significative sur le 

comportement du joint de grains durant le traitement thermique. En effet, le joint de grains va 
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migrer progressivement vers le plus petit grain puis disparaitre lorsque le système aura atteint 

un état d’équilibre (obtention d’un seul grain). Plus cette différence sera faible, plus le grain le 

plus gros va perdre sa forme sphérique afin de favoriser la migration du joint de grains vers le 

grain le plus petit (Figure 13) [54].  

Cette migration peut, dans certains cas, être induite par le réarrangement progressif, au niveau 

du joint de grain, des atomes constituant le petit grain dans le même plan que ceux constituant 

le gros grain. Ce phénomène se produit si la migration du joint de grains conduit à une réduction 

de l’énergie libre du système et que les atomes ont une mobilité suffisante au sein de la particule. 

La mobilité des atomes étant en partie contrôlée par la température de frittage, la migration du 

joint de grains sera donc plus facilement observable à haute température [61]. 

Les différentes études de simulation numérique, présentées précédemment à travers quelques 

exemples, ont permis d’obtenir des informations sur le comportement général des matériaux 

durant le stade initial du frittage. Le développement des outils de calcul permet aujourd’hui de 

développer des modèles plus complexes pouvant prendre en compte plusieurs paramètres 

capables d’influencer l’avancement du frittage (nature chimique, taille des grains, nombre de 

coordination des grains, …). Parmi ces paramètres, l’influence du nombre de coordination des 

grains a été largement étudiée par simulation numérique [62,63]. En effet, pour aller au-delà du 

modèle à deux grains et se rapprocher des conditions au sein d’un compact cru, des modèles à 

plusieurs grains, de même taille ou de tailles différentes, ont été développés. La particularité de 

ces modèles est qu’ils vont permettre de simuler l’évolution de la porosité ouverte présente 

entre les grains et de comprendre l’influence du nombre de grains en contact sur les mécanismes 

mis en jeu durant cette étape du frittage [64]. 

Toutefois, la modélisation présente des limites lors de la description des phénomènes mis en 

jeu dans le cas particulier du stade initial du frittage de matériaux céramiques. En effet, de 

manière générale les matériaux céramiques sont élaborés à partir de poudres composées de 

grains polycristallins, ce qui n’est pas le cas des grains généralement modélisés toujours 

considérés comme étant monocristallins. Ce paramètre n’est donc actuellement pas pris en 

compte lors de la simulation à cause de la complexité que représente le développement de 

modèles à deux grains sphériques et polycristallins (grains constitués de plusieurs particules 

d’orientations cristallographiques différentes). De plus, dans le cas des céramiques d’intérêt 

pour le domaine nucléaire, certains paramètres relatifs à la chimie des actinides (notamment le 

comportement redox) doivent être pris en compte lors du développement des modèles pour 

prédire l’évolution des systèmes durant le stade initial du frittage. 

 

2.3.  Application au frittage des oxydes d’actinides  

Certaines des méthodes de simulations numériques détaillées précédemment ont été utilisées 

pour la modélisation du frittage des céramiques d’intérêt pour le cycle du combustible 

électronucléaire (UO2, PuO2 et ThO2) à l’échelle macroscopique, avec pour système modèle un 

compact de grains. En utilisant ce type de modèles, l’évolution du compact au cours des deux 

dernières étapes du frittage peut être simulée. Cela a notamment permis de comprendre le 
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comportement de ces matériaux au cours du frittage et de mettre en évidence l’influence de 

différents paramètres (composition chimique, comportement redox …)  sur les mécanismes de 

densification de ces oxydes [65,66]. En utilisant les méthodes déterministes, et plus 

particulièrement la méthode des éléments finis, Léchelle et al. [65] ont développé un code de 

simulation (code SALAMMBO) permettant de simuler l’évolution du combustible MOx 

(oxyde mixte (U,Pu)O2) au cours du frittage. Ce code permet de prendre en compte la 

microstructure du matériau (taille des grains de départ), sa composition chimique et la 

contribution de différents phénomènes physiques tels que la diffusion en volume et la diffusion 

superficielle [67]. Il est donc possible en utilisant cette méthode de simuler entre autres 

l’évolution des concentrations des éléments (U, Pu, O, …) au cours du traitement thermique et 

d’obtenir des informations macroscopiques telles que l’évolution de la densité d’un compact 

cru lors du frittage. D’autres méthodes de simulation ont également été utilisées pour décrire 

l’évolution du combustible nucléaire au cours du frittage et tenter de prédire l’influence des 

conditions d’élaboration sur les caractéristiques des pastilles frittées [68,69,70]. Par exemple, en 

combinant un modèle de type Master Sintering Curve à la méthode des éléments finis, les 

modifications morphologiques des pastilles à combustible nucléaire au cours d’un traitement 

thermique ont été simulées. Cette étude a en effet permis de prédire l’évolution de la forme des 

pastilles au cours de la densification en utilisant des données expérimentales [70]. 

En revanche, la simulation numérique du stade initial du frittage des oxydes d’actinides, en 

utilisant des systèmes à deux grains sphériques en contact, n’a à l’heure actuelle pas encore été 

réalisée notamment à cause de leur comportement chimique complexe. Toutefois, le 

développement de nouveaux outils expérimentaux permet aujourd’hui d’envisager la réalisation 

d’études expérimentales de cette étape du frittage à partir des poudres utilisées lors de 

l’élaboration des matériaux céramiques. Ceci va permettre, d’une part, de dépasser les limites 

parfois rencontrées au cours de la modélisation et d’autre part d’apporter des données 

supplémentaires pouvant être utilisées pour affiner les modèles existants. En utilisant des outils 

d’imagerie, des études expérimentales de l’étape initiale du frittage ont pu être réalisées en 

utilisant dans la plupart des cas des particules métalliques de forme sphérique. La suite de ce 

chapitre s’attachera donc à décrire les différents outils pouvant être mis en œuvre pour réaliser 

le suivi expérimental du frittage. 

 

3. Etude expérimentale du stade initial du frittage 

Les microscopies électroniques à balayage et en transmission, ainsi que la tomographie à rayons 

X sont les principales techniques utilisées lors du suivi du frittage de deux grains. Ces 

techniques ont été utilisées pour suivre le comportement de billes métalliques [71,72]  ou de 

différents matériaux céramiques [73]. Certaines de ces études ont ainsi permis, en plus de 

l’observation expérimentale de la formation du pont entre les grains, d’obtenir des informations 

sur les mécanismes mis en jeu au cours de cette étape du frittage.  

Dans cette partie, nous nous attacherons donc dans un premier temps à détailler les différentes 

techniques expérimentales permettant l’observation de la première étape du frittage. Les 

conditions nécessaires pour obtenir les informations sur l’évolution de plusieurs paramètres 
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d’intérêt, mais aussi les avantages et inconvénients de chaque technique, seront abordés. Dans 

un second temps, l’état de l’art des différentes études réalisées en utilisant ces techniques et les 

principaux résultats obtenus dans chaque cas seront rapportés. 

 

3.1. Techniques expérimentales utilisées pour mener l’étude du stade 

initial du frittage 

3.1.1. Microscopie électronique en transmission (MET) 

La microscopie électronique en transmission est une technique basée sur le principe de la 

détection d’électrons résultant de l’interaction électrons-matière. L’image est formée suite aux 

interactions entre l’échantillon et un faisceau d’électrons qui le traverse. Cette technique 

nécessite de disposer d’échantillons suffisamment minces pour être traversés par le faisceau 

électronique (épaisseur inférieure à 0,2 µm). Elle permet de réaliser une analyse 

morphologique, structurale mais également chimique d’échantillons solides [74]. Le pouvoir 

séparateur des microscopes électroniques en transmission actuels est de 2 à 3 angströms, ce qui 

permet d’observer et de caractériser des échantillons à l’échelle atomique [75,76]. 

Les progrès observés ces dernières années dans le domaine de la microscopie électronique en 

transmission donnent aujourd’hui accès à des outils spécifiques permettant de suivre in situ 

dans le MET le comportement des matériaux lors de l’application d’une contrainte [77,78]. Par 

exemple, pour le suivi du comportement en température des matériaux, il est possible d’utiliser 

une platine chauffante couplée au microscope (Figure 14). Les dernières générations de platines 

permettent ainsi de travailler à des températures parfois supérieures à 1200°C, en enregistrant 

en parallèle des images avec une résolution atomique sous différentes atmosphères [79,80]. 

 

 

 

Figure 14 : Image d’une cellule haute température pour microscope électronique à transmission (a) 

porte échantillon équipé d’une platine chauffante ; (b) schéma décrivant la platine chauffante et sa 

membrane en céramique ; (c) Vue en coupe de la platine chauffante [81]. 

La taille de ce dispositif, d’environ 4 mm × 6 mm (la partie chauffée et homogène en 

température étant d’environ 0,3 µm × 0,3 µm), permet de réduire de manière significative les 

fluctuations de température au niveau de l’échantillon et de garder une température stable 
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durant la chauffe. De plus, la vitesse de montée en température très rapide, jusqu'à 106 °C/s, soit 

un temps de l'ordre de la milliseconde pour atteindre une température de 1000°C, assure une 

observation rapide des échantillons dans les conditions opératoires sans qu’ils aient subi de 

modifications durant la montée en température [81]. 

Dans cette configuration (platine chauffante et vide dégradé), il est en outre possible, en 

choisissant correctement les conditions opératoires (pression, température …), de conserver une 

résolution atomique avec des temps d’acquisition d’images de l’ordre de quelques dizaines de 

millisecondes à quelques secondes [81,82]. Ces temps d’acquisition sont suffisamment courts 

pour obtenir des images montrant clairement l’évolution microstructurale de l’échantillon 

étudié. Cependant, lors de ces expériences, pour avoir des données quantitatives fiables, la 

durée de réaction ou d’évolution du système doit être plus longue que le temps global 

d'acquisition et d’enregistrement des images [83,84]. De même, il faut s’assurer que le faisceau 

d’électrons n’influence pas de manière significative l’évolution de l’échantillon observé. De 

plus, lors du choix de la température de travail, la fragilité de la membrane du dispositif de 

chauffe doit être prise en compte en fonction de la durée de l’expérience, car plus la température 

est élevée plus la membrane va se dégrader rapidement. Pour réaliser des observations in situ 

par HT-MET, une conception soignée des expériences (temps d’acquisition, température de 

travail, …) est donc nécessaire pour un bon suivi des changements structurels, morphologiques 

et chimiques qui peuvent intervenir au cours du traitement thermique [84].  

 

3.1.2. Microscopie électronique à balayage (MEB) 

La microscopie électronique à balayage est une technique basée sur le principe de la collecte 

des émissions résultant de l’interaction électrons-matière (interactions élastiques et 

inélastiques). Elle permet de produire des images en haute résolution de la surface des 

échantillons analysés [85]. Le principe du MEB consiste à balayer la surface de l’échantillon 

avec un faisceau électronique et à transmettre le signal du détecteur à un écran cathodique. Le 

signal détecté va ensuite permettre de reconstituer une image point par point de la surface 

observée [86].  

En pénétrant dans l'échantillon, le faisceau d'électrons constitue un volume d'interaction (poire 

de diffusion) dont la forme dépend principalement de la tension d'accélération et de la nature 

chimique de l'échantillon. Dans ce volume, des électrons et des rayonnements 

électromagnétiques sont produits. Parmi ces électrons, les électrons secondaires, d’assez faible 

énergie, sont émis par les couches superficielles de l’échantillon et sont essentiellement utilisés 

pour obtenir des informations sur la topographie de la surface. Les électrons rétrodiffusés, 

d’énergie plus élevée, proviennent des couches plus profondes et apportent des informations 

sur la composition chimique et les contrastes de phase dans l’échantillon. D’autres émissions, 

telles que les photons X et les photons proches du visible, peuvent être utilisées pour obtenir 

des informations complémentaires sur l’échantillon analysé [87]. 

En MEB conventionnel, il est possible d’observer n’importe quel type d’échantillons 

(métallique, minéral, organique …) qui ne se modifie pas sous vide et résiste à l’impact du 
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faisceau électronique. Toutefois, les échantillons isolants doivent être métallisés afin de rendre 

leur surface conductrice. L’utilisation de ce type de microscope nécessite donc une préparation 

des échantillons avant leur observation [87].  

A l’inverse, les MEB dit « environnementaux » (MEBE), permettent d’analyser différents types 

d’échantillons, sans aucune préparation préalable. En effet, ce type de microscopes permet de 

travailler sous un vide dégradé (jusqu’à 2400 Pa) en introduisant un gaz dans la chambre du 

microscope (vapeur d’eau, dioxygène …). Dans ces conditions de travail, l’utilisation de 

détecteurs spécifiques est toutefois nécessaire pour enregistrer des images en mode secondaire 

avec une résolution spatiale de l’ordre du nanomètre [88]. De plus, comme pour le MET, le 

MEB environnemental peut être associé à un four dédié pour étudier le comportement de 

matériaux lors de leur traitement thermique opéré directement dans la chambre du microscope 

[89] (Figure 15). 

 

Figure 15 : Chambre d’un MEB environnemental équipée d’une platine haute température à 

T=1100°C [89]. 
 

Les platines chauffantes associées au MEB peuvent atteindre des températures proches de 

1500°C [90]. Cependant, lors de leur utilisation au-delà de 1100°C, l’émission thermo-ionique 

d’électrons devient prépondérante par rapport aux émissions électroniques d’intérêt, 

secondaires et rétrodiffusés [91]. Ceci conduit à une dégradation importante de la qualité des 

images enregistrées. Aussi, au-delà de 1100°C, la résolution du microscope va diminuer 

progressivement avec l’augmentation de la température de travail et le signal d’intérêt devenir 

difficile à collecter. Pour pallier ce phénomène, un bouclier thermique et un détecteur spécifique 

sont utilisés pour enregistrer des images ayant une résolution spatiale de quelques nanomètres 

à des températures pouvant atteindre 1400°C (suivant les conditions de travail) [92]. 

Le MEBE à haute température (HT-MEBE) peut donc être envisagé comme outil 

d’investigation pour l’étude du comportement des matériaux au cours du frittage [93]. Toutefois, 

la durée des phénomènes à observer doit être adaptée aux temps d’acquisition et 

d’enregistrement des images, généralement de l’ordre de 1 à 30 secondes, ce qui est compatible 

avec l’observation in situ des phénomènes se déroulant au cours du frittage. En effet, si la 

modification de l’échantillon est plus rapide que le temps nécessaire à l’acquisition et à 

l’enregistrement des images, il sera impossible d'observer l’évolution réelle de l’échantillon et 
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d’obtenir des données quantitatives. Au contraire, si la cinétique de réaction est trop faible, le 

temps nécessaire à la réalisation des expériences sera trop long et ne permettra pas d’observer 

une évolution significative des échantillons [89]. 

La limitation principale de cette technique réside dans le fait que la microscopie électronique à 

balayage ne permet qu’une observation en deux dimensions des échantillons étudiés. Peu 

d’informations sur l’évolution du volume de l’échantillon au cours du traitement thermique 

peuvent être ainsi obtenues directement. 

 

3.1.3. Tomographie à rayons X 

Développée dans les années 1960, la tomographie par absorption de rayons X est une technique 

d’imagerie non destructive qui a d’abord été utilisée dans le domaine médical [94,95]. Cette 

technique est aujourd’hui utilisée dans plusieurs domaines de l’industrie et de la recherche pour 

la caractérisation des matériaux. Elle permet notamment de localiser très finement toute 

hétérogénéité ou défauts (pores, inclusions …) au sein du volume d’un matériau [96]. La 

tomographie à rayons X repose sur l’analyse multidirectionnelle des interactions produites 

après la traversée du volume d’un matériau par un faisceau de rayons X. Des images projetées 

de l’échantillon durant sa rotation complète (sur 180°) sont enregistrées par des détecteurs 

spécifiques. Une image numérique en 3D de l’objet est ensuite reconstruite après exploitation 

mathématique de chacune des images projetées [97,98]. 

La tomographie à rayons X est utilisée lors de l’étude du frittage pour connaitre, par exemple, 

la distribution de la porosité ou de la taille des grains au sein d’un compact [99]. De plus, 

l’utilisation de fours compatibles (rotatif ou fixe) permet de travailler à des températures 

pouvant atteindre jusqu’à 1500°C sous vide ou sous atmosphère contrôlée [100]. Avec ce type 

de dispositif, il est donc possible de réaliser des études in situ et d’observer directement les 

modifications qui interviennent au sein du volume de l’échantillon au cours du traitement 

thermique [101,102]. 

 

Figure 16 : Exemples de fours utilisés en tomographie X : (a) four rotatif, (b) four fixe [101]. 

Dans la pratique, ce type d’expériences nécessite l’utilisation des sources synchrotron pour 

augmenter le rapport signal sur bruit et améliorer la résolution spatiale et temporelle (parfois 

inférieure au micron et à la milliseconde). Parmi ces sources, on peut notamment citer la ligne 
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ID-19 de l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) qui permet de réaliser des 

expériences microtomographie à rayons X jusqu’à 1600°C [103,104].  

L’un des principaux avantages de cette technique est de pouvoir observer de manière continue 

les modifications du volume d’un échantillon lorsqu’il est soumis à une contrainte [99]. Sa 

principale difficulté réside dans la nécessité d’ajuster précisément les conditions expérimentales 

afin d’observer tous les phénomènes qui ont lieu en cours d’expérience et de faciliter la 

reconstruction des images en 3D. En effet, si le temps d’acquisition des images est trop long et 

les phénomènes observés rapides, la morphologie de l’échantillon va être modifiée durant 

l’enregistrement des images projetées, ce qui va nettement compliquer la reconstruction des 

images en 3D et l’interprétation des différents phénomènes [99,105]. De même, la résolution 

spatiale doit être bien choisie pour visualiser les modifications de l’échantillon à une échelle 

adaptée aux phénomènes étudiés (millimétrique ou micrométrique) [106]. Le couplage 

résolution spatiale / résolution temporelle est donc primordial lors de l’utilisation de cette 

technique et va fortement influencer la qualité des résultats obtenus. 

 

3.2.  Application à l’étude du stade initial du frittage 

Lors de la mise en contact et du frittage de deux particules, plusieurs mécanismes simultanés 

ou consécutifs ont été mis en évidence expérimentalement par différents auteurs, qui dans 

certains cas ont pu déterminer les grandeurs cinétiques associées. Au cours de ces études, les 

différentes techniques expérimentales détaillées précédemment ont été mises en œuvre et 

certaines des lois cinétiques décrivant le frittage utilisées. 

La tomographie à rayons X a été notamment mise en œuvre pour l’observation de l’élaboration 

des ponts entre les grains, en utilisant des systèmes plus complexes que ceux généralement 

modélisés. Cette étape est en effet suivie en enregistrant des images au cours des premières 

minutes du traitement thermique d’un compact cru [107]. C’est dans cette configuration que 

différents auteurs ont pu suivre l’élaboration des ponts entre les grains au sein du volume d’un 

compact [108,109]. Nothe et al. [100] et Grupp et al. [110], par exemple, ont utilisé la 

microtomographie (µCT) à rayons X pour démontrer et comprendre l’influence de la rotation 

des particules sur la densification d’un compact. Pour cela, ces auteurs ont utilisé une poudre 

constituée de sphères de cuivre d’environ 100 µm (placées dans un creuset en alumine de 2,5 

mm de diamètre) et ont réalisé des traitements thermiques entre 600°C et 1100°C. Les positions 

des particules et leur nombre de coordination ont ensuite été déterminés. L’ensemble des 

informations collectées a permis de mettre en évidence la rotation des particules ainsi que la 

formation et la rupture de contacts durant le frittage. Les auteurs de cette étude ont montré que 

la rotation des particules se fait dans les régions de faible densité locale où ces particules vont 

avoir un plus grand degré de liberté [111]. 

Des informations supplémentaires pouvant être utilisées afin d’améliorer les descriptions 

théoriques du frittage ont donc pu être obtenues à partir de ces expériences [112]. Cependant, le 

suivi du stade initial du frittage dans un compact reste éloigné des systèmes modèles qui 

décrivent simplement l’évolution de deux grains en contact, donc sans apport extérieur de 
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matière. Pour cela, d’autres techniques d’imagerie permettant de suivre l’évolution 

d’échantillons de tailles submicrométriques ont été utilisées pour observer la formation d’un 

pont entre deux microsphères en contact [113].  

La microscopie optique a été la première technique d’imagerie mise en œuvre pour réaliser 

l’étude expérimentale du stade initial du frittage, en utilisant deux microsphères en contact. Elle 

a donc permis de réaliser les premières observations in situ de la formation du pont entre deux 

grains sphériques et d’obtenir par traitement d’images des résultats quantitatifs permettant 

d’expliquer les phénomènes observés [114]. Kuroiwa, lors d’une étude réalisée avec deux billes 

de glace d’environ 100 µm de diamètre a observé l’élaboration du pont et déterminé à partir des 

données obtenues par traitement d’images la cinétique de croissance du pont et l’énergie 

d’activation associée (Ea = 125 kJ.mol-1) pour des températures inférieures à 0 °C. En utilisant 

ensuite la loi de croissance du pont (x/r) ≈ t1/n, il a également identifié la diffusion en volume 

comme mécanisme de diffusion prépondérant lors du frittage de ces sphères [115,116] (Figure 17).  

 

 

Figure 17 : (A) Observation par microscopie optique de la formation d’un pont entre deux sphères de glace 

à T= – 5°C pendant (a) : t=0 min, (b) : t=33 min, (c) : t=64 min. (B) Détermination par la loi de croissance 

du pont (x/r) ≈ t1/n d’une valeur de n ≈ 4 représentative de la diffusion en volume [115]. 

Cependant, la microscopie optique, du fait de sa profondeur de champ limitée et des faibles 

grandissements accessibles, rend certaines expériences (avec des grains de taille inférieure au 

µm) complexes, voire impossibles [113]. Aussi, d’autres techniques de microscopie telles que 

les microscopies électroniques à balayage et en transmission ont été utilisées pour réaliser des 

études similaires.  

Les premières observations du stade initial du frittage par microscopie électronique à balayage 

ont été réalisées de manière ex situ en observant la formation des ponts entre des grains à la 

surface d’un compact [117,118]. Le développement, dès les années 70, de platines chauffantes 

porte-échantillons associées aux microscopes a ensuite permis de réaliser des observations in 

situ du frittage [119,120].  

Par exemple, Hermann et al. [72] ont pu vérifier lors d’expériences menées ex situ par MEB, la 

validité des modèles de joints de grains, en suivant le comportement de billes monocristallines 

de cuivre frittées sur une plaque monocristalline de cuivre. Des sphères de cuivre d’environ 100 
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µm de diamètre ont été dispersées sur un support en cuivre de 3 mm d’épaisseur avant que 

l’ensemble ne soit traité thermiquement à 1060°C pour des durées allant de 2 à 2000 heures. La 

formation d’un pont entre les sphères de cuivre et le support a pu être observée. En couplant 

ces observations à de la diffraction des rayons X, ils ont pu confirmer que la formation des 

joints de grains est basée sur le réarrangement périodique d’unités structurales. La minimisation 

de l’énergie interfaciale se fait suite à la réorientation des sphères par rapport au support selon 

certaines directions préférentielles [72,121]. 

La méthode de préparation des échantillons consistant à disperser des grains à la surface d’un 

support a également été utilisée lors de l’étude du frittage menée par Slamovich et Lange [73]. 

En effet, la dispersion de grains sur un support qui évolue peu en température assure à la fois 

l’obtention de différents arrangements de grains et une moindre réactivité entre le support et les 

grains dispersés à sa surface [122]. Slamovich et Lange [73] ont également utilisé le MEB ex situ 

pour observer l’évolution morphologique de sphères de ZrO2 d’environ 1,7 µm de diamètre 

dispersées à la surface d’un mince support en saphir poli. Cette étude a permis de mettre en 

évidence l’influence de certains paramètres, tels que la cristallinité des grains, sur l’avancement 

du frittage [73,123]. Pour cela, l’évolution entre 1200°C et 1400°C de deux systèmes de 

cristallinité différente a été suivie ex situ par MEB (Figure 18) :  

¾ Un premier système constitué de grains monocristallins, représentatif des systèmes 

utilisés lors de la modélisation du premier stade du frittage. 

¾ Un second système constitué de grains polycristallins, représentatif de l’état cristallin 

des grains généralement utilisés lors de l’élaboration de matériaux céramiques. 

 

Figure 18 : Observation MEB de l’évolution de sphères d’oxyde de zirconium polycristallines et 

monocristallines d’environ 1,7 µm après un traitement thermique à 1400°C réalisé ex situ pendant 

(A,B) : t=0,3 h, (C,D) : t= 4h, (E,F) : t=12 h  [73]. 

Il ressort de ces observations que l’évolution du système constitué de grains polycristallins est 

plus rapide que celle du système constitué de grains monocristallins, dans les mêmes conditions 
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de traitement thermique. En effet, après environ 5h à 1400°C, la taille du pont entre les grains 

monocristallins atteint une valeur d’équilibre tandis que celle mesurée entre les grains 

polycristallins continue à croitre de manière significative. L’interprétation de ces résultats a 

montré que la valeur d’équilibre est atteinte lorsque l’énergie nécessaire à la croissance du pont 

devient supérieure à celle nécessaire à la diminution de l’énergie du système. La croissance du 

pont entre des grains monocristallins demande donc plus d’énergie qu’entre des grains 

polycristallins, car l’élaboration du pont se fait par formation de plusieurs contacts entre 

cristallites pour les grains polycristallins [73]. 

Les auteurs expliquent cette différence par le fait que le frittage entre deux particules en contact 

s’arrête lorsque l’énergie libre du système, combinant la diminution de la surface et 

l’augmentation de la taille du pont, est minimisée. Les grains monocristallins en contact 

atteignent donc un état d’équilibre métastable, caractérisé par une faible énergie libre, et ceci 

de manière plus rapide que ce qui est observé avec des grains polycristallins. En effet, lors du 

frittage des grains polycristallins, cet équilibre métastable qui coïncide avec l’achèvement de la 

croissance du pont entre les grains n’est pas atteint [73,123,124].  

La microscopie électronique en transmission a également été utilisée pour réaliser des 

observations in situ et ex situ de cette étape du frittage, en utilisant pour cela des systèmes 

similaires à ceux généralement modélisés [125,126,127]. Cette technique a permis, entre autres, 

de visualiser directement le comportement des cristallites (domaines cohérents de quelques 

nanomètres) au cours d’un traitement thermique, et ainsi d’apporter de nouveaux outils de 

compréhension des phénomènes observés durant le frittage.  

Rankin et Sheldon [126] ont, par exemple, réalisé une étude in situ par MET du frittage de deux 

nanoparticules. En s’assurant que la paire de billes étudiées n’était pas fortement contrainte par 

la grille de support MET, ils ont pu obtenir des données expérimentales par exploitation des 

images enregistrées durant l’expérience. Cette étude a permis d’observer la rotation des 

nanoparticules au cours du frittage et de démontrer que le moteur de cette rotation peut être la 

minimisation de l’énergie associée au contact entre les deux particules. Cette minimisation 

d’énergie conduit à une réorientation des nanoparticules qui vont s’aligner selon certaines 

orientations cristallographiques préférentielles. Ce mécanisme a également été observé lors du 

frittage de deux nanosphères monocristallines d’argent d’environ 40 nm à 400 °C [127] (Figure 

19).  

 

Figure 19 : Observation in situ par MET de la formation du pont entre deux grains en contact lors du 

frittage de nanosphères d’Ag d’environ 40nm à T = 400°C [127]. 
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En plus des informations qualitatives sur l’évolution globale de l’échantillon, ces observations 

ont permis de déterminer des données quantitatives relatives à l’évolution des systèmes étudiés, 

en utilisant des outils de traitement d’images. Dans le cadre de cette étude, l’évolution des 

rayons des grains par détection des contours de chaque grain et l’évolution de la taille du pont 

au niveau de l’intersection formée par les contours des grains ont pu être déterminées en 

utilisant Matlab et Digital Micrograph (Figure 20) [127].  

 

Figure 20 : Détermination de paramètres d’intérêt lors du frittage de deux nanoparticules d’Ag in situ 

par MET à 400°C avec Matlab et Digital Micrograph : (a) rayon du grain, (b) taille du pont [127]. 

De plus, la rotation des domaines cohérents (ou cristallites) les uns par rapport aux autres induit 

la formation très rapide d’un pont entre deux nanoparticules qui sont alors parfaitement 

orientées [128,129] (Figure 21).  

 

Figure 21 : Schéma de la croissance des particules au cours d’un traitement thermique par 

réorientation des plans cristallins (OA) [128]. 

Ce mécanisme, baptisé «Oriented Attachement» (OA), diffère de celui de diffusion qui se fait 

par déplacement de matière (atomes) vers le joint de grains au cours du traitement thermique. 

Il intervient généralement lorsque la taille des monocristaux est de l’ordre de quelques 

nanomètres et a été observé lors de diverses études menées à partir de nanoparticules. De plus, 

c’est un mécanisme faiblement énergétique, qui peut intervenir à de basses températures de 

traitement thermique (parfois inférieures à 500°C) [126,127]. Par exemple, Scardi et al. [130] ont 

déterminé que lors du frittage de nanoparticules de CeO2, l’énergie d’activation nécessaire à ce 

processus est de l’ordre de 52 kJ.mol-1, pour des températures inférieures à 500°C. 
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L’évolution du matériau lors du premier stade du frittage est décrite par des équations 

relativement simples qui permettent de relier les grandeurs physiques aux mécanismes mis 

en jeu [4,16]. Sur la base des différents mécanismes proposés, de nombreux modèles 

numériques ont été développés pour décrire l’évolution de la morphologie du matériau, en 

considérant parmi les données d’entrée des paramètres tels que la taille des grains, 

température, mécanisme de diffusion … [25,42]. Toutefois, lors du développement de ces 

modèles, des hypothèses sur la géométrie des grains, l’état de cristallinité ou le nombre 

d’atomes décrivant le système ont dû être réalisées. Aussi, les résultats obtenus ne permettent 

pas toujours de déterminer des grandeurs physiques décrivant directement le comportement 

d’un matériau donné. 

Des études expérimentales ont donc été menées, en utilisant différentes techniques 

d’imagerie parfois couplées à d’autres outils d’analyses, afin de visualiser et de comprendre 

les modifications qui interviennent au cours de la première étape du frittage [73,127]. Parmi 

ces techniques, la microscopie électronique à balayage et la microscopie électronique en 

transmission, grâce à leur pouvoir séparateur, ont permis d’étudier à différentes échelles 

(micrométrique et nanométrique) l’évolution de systèmes similaires à ceux modélisés (deux 

sphères en contact). Cependant, dans la majorité des cas, ces études ont été réalisées à partir 

de particules monocristallines différentes de celles généralement utilisées lors de 

l’élaboration des matériaux céramiques. Il n’existe donc, à l’heure actuelle, pas d’études 

expérimentales qui mettent en œuvre ces méthodes d’analyse pour une observation directe 

de cette étape du frittage à partir de grains d’oxydes de lanthanides ou d’actinides, notamment 

du fait de leur température de frittage élevée et de la difficulté que représente le contrôle de 

la morphologie de ces oxydes [130,131]. Ces éléments étant largement utilisés dans le domaine 

industriel, la maitrise et la compréhension de leur comportement au cours des différentes 

étapes du frittage est cependant nécessaire [132,133]. Il apparait donc essentiel de développer, 

des procédures expérimentales permettant de visualiser et de quantifier les modifications 

morphologiques qui interviennent durant le stade initial du frittage de ces oxydes. 
 

Dans le cadre de cette thèse, les microscopies électroniques seront donc utilisées à la fois 

comme outils de caractérisation et d’investigation pour le suivi in situ et ex situ du frittage 

d’oxydes de lanthanide et d’actinide. Dans un premier temps, des objets de morphologie 

sphérique seront synthétisés et caractérisés afin d’étudier des systèmes similaires à ceux 

modélisés. Puis, le suivi des modifications morphologiques des échantillons au cours du 

frittage sera réalisé par MEBE-HT. Enfin, les grandeurs caractéristiques de la première étape 

du frittage de ces matériaux seront déterminées par traitement d’images. Cette démarche 

expérimentale permettra ainsi de déterminer des grandeurs physiques caractéristiques du 

premier stade du frittage des matériaux étudiés (CeO2, ThO2 et UO2) et de comprendre les 

mécanismes qui interviennent au cours de cette étape.  
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L’étude expérimentale de la première étape du frittage avec des systèmes similaires à ceux 

modélisés (systèmes constitués de grains sphériques en contact) nécessite dans un premier 

temps de disposer de poudres de morphologie contrôlée. Pour cela, des objets constitués 

d’oxydes de lanthanide (Ce) et d’actinides (Th, U) de morphologie sphérique et de taille adaptée 

(typiquement entre 250 nm et 500 nm de diamètre) aux observations in situ par MEBE doivent 

être synthétisés.  

Au cours de ces dernières années, l’élaboration de particules de morphologie et de taille 

contrôlées a fait l’objet de diverses études du fait, notamment, de leur propriétés spécifiques 

permettant de nombreuses applications dans divers domaines allant, par exemple, de la chimie 

des matériaux [1,2,3] à la médecine [4,5]. Dans le cas des oxydes de lanthanides et d’actinides, 

des protocoles de synthèses par voies sol-gel [6] et hydrothermale [7,8] ont été développés pour 

obtenir des particules sphériques de tailles variées. En effet, en utilisant la synthèse 

hydrothermale, il est possible d’obtenir des nanosphères ou des microsphères de précurseurs de 

ces oxydes [9] tandis que la voie sol-gel permet de synthétiser des sphères de taille pouvant 

atteindre jusqu’à 500 µm de diamètre [10]. 

Lors de cette étude, la synthèse des microsphères de CeO2 et de ThO2 nécessaires à l’étude in 

situ du frittage a été réalisée en adaptant différents protocoles disponibles dans la littérature 

[11,12]. Dans le cas du dioxyde d’uranium, les protocoles rapportés dans la littérature permettent 

par exemple de synthétiser des microsphères de taille comprise entre 100 µm et 500 µm par 

voie sol-gel [13], et des nanosphères d’environ 60 nm par voie de chimie douce [14]. Ces sphères 

étant respectivement trop grosses ou trop petites pour des observations in situ par MEBE, des 

protocoles spécifiques de synthèse permettant d’obtenir des microsphères d’UO2 de diamètre 

compris entre 200 nm et 500 nm ont été développés dans le cadre de cette étude.   
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1. Synthèse de microsphères d’oxyde de cérium (IV) 

La synthèse de poudres d’oxyde de cérium (IV) de morphologie sphérique a été réalisée en 

adaptant deux protocoles rapportés dans la littérature [15,16]. Le premier, développé par Wang 

et al. [15], est basé sur l’utilisation d’un surfactant (ou tensioactif) lors de la synthèse. Un 

mélange de 10-3 mole de nitrate de cérium hexahydraté (Ce(NO3)3.6H2O) et de 50 ml de 

polyéthylène glycol (PEG – 20000 g/mol) à 2.10-3 M a ainsi été mis sous agitation magnétique 

pendant environ 30 minutes. Après agitation, 0,08 mole d’urée a été ajouté à ce mélange. La 

solution obtenue est ensuite chauffée dans un bain de sable à 90°C pendant 4h. Le précipité 

blanc formé est récupéré par centrifugation, lavé deux fois avec de l’eau distillée et deux fois 

avec de l’éthanol et enfin séché dans une étuve à 60°C pendant une nuit. La caractérisation par 

MEBE de ce précipité et le traitement des images obtenues montre la formation de microsphères 

d’environ 100 ± 20 nm de diamètre (Figure 22-a). 

La taille des grains obtenus en utilisant cette voie de synthèse reste trop faible pour réaliser des 

observations in situ par MEBE avec une résolution suffisante pour déterminer des données 

quantitatives [17]. En effet, la cinétique de frittage est fortement dépendante de la taille des 

grains [18] : si cette dernière est trop petite, la cinétique de modification des échantillons sera 

plus rapide que le temps nécessaire à l’acquisition et à l’enregistrement des images. Il sera donc 

difficile d'observer l’évolution réelle de l’échantillon au cours de l’expérience. 

Pour obtenir des sphères de taille plus importante, un second protocole a donc été utilisé [16]. 

Lors de ces synthèses, une solution de nitrate de cérium (III) à 1,03 M obtenue par dissolution 

d’un sel de nitrate de cérium hexahydraté Ce(NO3)3.6 H2O dans de l’eau distillée a été utilisée 

comme réactif de départ. 0,38 ml de cette solution a été mélangé à 1,5 g d’urée, utilisé comme 

agent complexant lors de la synthèse (ou précipitant) puis dilué dans un volume de 50 ml d’eau 

distillée. Le mélange obtenu a d’abord été maintenu à température ambiante pendant 72 heures, 

puis transféré dans un pot en téflon et finalement chauffé à 90°C pendant 4,5 heures sur un bain 

de sable. Comme dans le cas précédent, les précipités blancs obtenus ont été récupérés par 

centrifugation, lavés deux fois avec de l’eau distillée, deux fois avec de l’éthanol puis séchés 

dans une étuve à 60°C pendant une nuit. Les observations MEBE ont permis de mettre en 

évidence la formation de particules sphériques d’environ 600 ± 200 nm de diamètre (Figure 22-

b). 
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Figure 22 : Images MEBE de précurseurs d’oxyde de cérium (IV) présentant des grains de morphologie 

sphérique et répartition statistique du diamètre moyen de ces grains déterminée à partir de deux 

poudres synthétisées dans les mêmes conditions en utilisant le (a) Protocole 1, (b) Protocole 2. 
La caractérisation des poudres ainsi que leur comportement lors d’un traitement thermique ont 

par la suite été étudiés. Dans un premier temps, la caractérisation des échantillons par diffraction 

des rayons X a mis en évidence la formation d’un oxocarbonate de cérium Ce2O(CO3)2.nH2O 

[19,20] (Figure 23) pour les deux protocoles de synthèse utilisés. La formation de ce type de 

précurseur est généralement obtenue suite à la décomposition de l’urée qui conduit à la 

formation d’ions CO3
2– dans le milieu réactionnel [21]. Ces ions réagissent ensuite avec les ions 

Ce3+ pour former l’oxocarbonate de cérium                           (2Ce3+ + 2CO3
– + 2OH– → 

Ce2O(CO3)2.H2O) [22]. Dans le cas du second protocole, la décomposition de l’urée se fait à basse 

température lorsque la solution est maintenue à 25°C pendant 72h. Cela conduit probablement 

à la formation de particules nanométriques qui vont par la suite s’agréger en microsphères lors 

de la réaction de précipitation [16]. 

Dans le cas du premier protocole, la nature des poudres synthétisées lors de cette étude est 

différente de celle rapportée dans la publication de Wang et al. [15]. Ces auteurs rapportent en 

effet la formation d’un hydroxocarbonate de cérium de composition CeOHCO3, quelles que 

soient les conditions de synthèse mises en œuvre. Dans ce travail, la modification de la 

température (90°C) et de la durée (4h) du traitement thermique appliqué lors de l’élaboration 

de ces particules a probablement favorisé l’obtention de précurseurs de composition 

Ce2O(CO3)2.nH2O, comme c’est le cas pour les produits obtenus par synthèse selon le second 

protocole. 
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Figure 23 : (A) Diffractogrammes de rayons X des deux précurseurs d’oxyde de cérium 

Ce2O(CO3)2.nH2O, (a) Protocole 1 et (b) Protocole 2  (fiche de référence JCPDS n° 43-0602); (B) 

Diffractogramme de rayons X de poudre d’oxyde de cérium obtenue par conversion thermique des 

précurseurs synthétisés à 450 °C pendant 1 h (fiche de référence JCPDS n° 43-1002). 
Pour déterminer les conditions de conversion de ces précurseurs en oxyde, leur comportement 

lors d’un traitement thermique a été suivi par analyse thermogravimétrique (ATG) (Figure 24). 

La courbe obtenue montre une perte de masse globale d’environ 21 % et met en évidence deux 

étapes lors de la conversion en oxyde de ce précurseur. La première étape a lieu aux alentours 

de 150°C. Elle est liée à l’élimination d’une molécule d’eau et intervient suite à une perte de 

masse d’environ 4 %. Cette étape conduit à l’obtention d’un oxocarbonate anhydre Ce2O(CO3)2 

et permet de déterminer que le précurseur formé après synthèse a pour formule 

Ce2O(CO3)2.H2O [16]. Une seconde perte de masse d’environ 17 % intervient ensuite entre 300 

°C et 450 °C et correspond à la décomposition des carbonates (perte de deux molécules de 

CO2), ce qui conduit à l’obtention de l’oxyde de cérium [23]. 

 

Figure 24 : Analyse thermogravimétrique de la conversion thermique des précurseurs 

Ce2O(CO3)2.nH2O en oxyde réalisée lors d’une montée en température de 10 °C.min-1 sous air. 
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Tous les précurseurs synthétisés par ces deux voies de synthèse ont donc été calcinés à la 

température correspondant à une perte de masse maximale (450° C) pendant 1 h sous air, pour 

obtenir l’oxyde correspondant. 

Les observations MEBE des poudres calcinées montrent que la morphologie sphérique est 

conservée après conversion de ces précurseurs (Figure 25). Cette conversion est donc dite 

pseudomorphique. Le suivi par MEBE de l’évolution de ces microsphères lors de la calcination 

a, en outre, permis d’observer une diminution non négligeable de leur taille, probablement due 

à la déshydratation et à la décarbonatation de l’oxocarbonate de cérium au cours du traitement 

thermique. En effet, comme observé sur les images présentées à la Figure 25, le diamètre des 

microsphères de Ce2O(CO3)2.H2O diminue d’environ 15 % après leur conversion thermique en 

CeO2. La diminution de la taille des grains observée lors de la calcination de ces précurseurs 

conduit probablement à la formation d’une mésoporosité au sein des microsphères de CeO2 

suite à l’élimination d’H2O et de CO2. Ce comportement est généralement observé lors de la 

calcination de précurseurs oxalates [24,25]. Par ailleurs, les diffractogrammes de RX enregistrés 

après calcination confirment l’obtention de l’oxyde de cérium, avec une structure cubique de 

type fluorine (groupe d’espace Fm-3m), après traitement thermique dans les conditions définies 

précédemment (Figure 23-B). 

 

Figure 25 : Variation du diamètre d’une microsphère de Ce2O(CO3)2.H2O au cours de sa conversion 

thermique en oxyde à 450 °C pendant 1 h sous air (a) avant conversion thermique et (b) après 

conversion thermique. 

Les deux protocoles de synthèse étudiés ont donc permis d’obtenir des microsphères d’oxyde 

de cérium avec des grains de tailles différentes. Pour le suivi in situ du stade initial du frittage 

par MEBE-HT, les poudres composées de sphères d’environ 600 ± 200 nm de diamètre seront 

utilisées. Leur taille va en effet permettre d’observer in situ avec une bonne résolution (quelques 

nanomètres) les modifications morphologiques qui ont lieu au cours du stade initial du frittage 

de CeO2 et d’enregistrer des images MEBE qui permettront de déterminer des données 

quantitatives après traitement des séries d’images.  
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2. Synthèse de poudres d’oxydes d’actinides de morphologie contrôlée 

2.1.  Oxyde de thorium 

La synthèse des microsphères d’oxyde de thorium a été réalisée en adaptant un protocole de 

synthèse développé par Wang et al. [26]. Lors de cette synthèse, 2.10-4 mole de nitrate de 

thorium Th(NO3)4.5H2O, utilisé comme réactif de départ, ont été dissoutes dans 5 ml d’eau 

distillée auxquelles sont ajoutés 2,7.10-3 mole de glycérol et 10-4 mole d’urée. Le mélange 

obtenu est d’abord agité pendant environ 10 min, puis transféré dans une bombe hydrothermale 

et finalement chauffé à 120°C pendant 32 h dans une étuve. Le précipité formé est récupéré par 

centrifugation, lavé deux fois à l’eau distillée puis deux fois à l’éthanol et enfin séché dans une 

étuve à 60°C pendant une nuit. Les observations MEBE des poudres obtenues ont montré 

qu’elles sont constituées de microsphères d’environ 300 nm de diamètre. La dispersion de la 

taille des grains, représentée à partir d’une courbe gaussienne, est en effet centrée autour d’une 

valeur moyenne d’environ 280 nm pour les différentes poudres synthétisées [26] (Figure 26). 

 

Figure 26 : (a) Image MEBE d’un précurseur d’oxyde de thorium constitué de microsphères d’environ 

300 nm de diamètre et (b) répartition statistique du diamètre moyen des grains déterminée à partir de 

deux poudres synthétisées dans les mêmes conditions (120 °C, 32 h). 
L’influence de la durée du traitement hydrothermal sur la morphologie et la taille des grains a 

ensuite été étudiée. Pour cela, différents échantillons ont été synthétisés à partir du protocole 

détaillé précédemment en diminuant la durée du traitement hydrothermal à 120°C, initialement 

fixée à 32 h. Comme observé sur les images MEBE et MET présentées sur la Figure 27, la taille 

des grains augmente progressivement avec l’augmentation du temps de traitement 

hydrothermal tandis que la morphologie sphérique est conservée, quelles que soient les 

conditions de synthèse. Pour 10 h de traitement hydrothermal à 120°C, la poudre obtenue est 

ainsi constituée de nanosphères d’environ 60 ± 10 nm de diamètre. Cette taille est doublée, pour 

atteindre jusqu’à 110 ± 15 nm de diamètre, lorsque le temps de traitement hydrothermal est 

porté à environ 24 h à la même température.  



Chapitre II : Synthèse et caractérisation de poudres d’oxydes de lanthanide et 

d’actinides de morphologie contrôlée 

 

 51 

Figure 27 : Observations MEBE des précurseurs de ThO2 obtenus par synthèse hydrothermale à 120°C 

et pour différents temps de traitement à 120°C (a) 10 h ; (b) Image MET des microsphères obtenues 

après 10 h de traitement hydrothermal à 120°C ; (c) 24 h ; (d) 32 h et (e) Evolution du diamètre des 

grains en fonction de la durée du traitement hydrothermal. 

La diffraction des rayons X a ensuite permis d’identifier la structure cristalline des composés 

synthétisés. Les diffractogrammes enregistrés présentent tous les pics caractéristiques de 

l’oxyde de thorium ThO2 avec une structure cubique faces centrées de type fluorine. De plus, 

la largeur des pics enregistrés est caractéristique d’une poudre faiblement cristallisée et/ou 

constituées de cristallites de taille nanométrique (Figure 28-a). Ces résultats suggèrent également 

que l’oxyde de thorium synthétisé est un oxyde hydraté ThO2.nH2O. 

Quel que soit le temps de traitement hydrothermal, les diffractogrammes enregistrés sont donc 

similaires, ce qui indique que ce paramètre n’a pas d’influence sur la structure cristalline des 

poudres synthétisées. Cependant, le diffractogramme obtenu après 10 h de traitement 

hydrothermal présente des pics de très faible intensité, ce qui peut s’expliquer par la faible 

quantité de poudre utilisée lors de cette analyse. En effet, le rendement de précipitation dépend 

fortement du temps de traitement hydrothermal utilisé, ce dernier étant d’environ      10 % après 

10 h tandis que pour 32 h il atteint jusqu’à 45 %. Du fait de la très faible quantité de poudre 

obtenue lors des synthèses menées pendant 10 h de traitement hydrothermal, les 

diffractogrammes de RX ont été enregistrés sur un échantillon obtenu en déposant une goutte 

d’un mélange d’éthanol et de microsphères de ThO2 sur un support à bas bruit de fond. 
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Figure 28 : (a) Diffractogrammes de rayons X sur poudre des échantillons d’oxyde de thorium hydraté 

obtenus après synthèse hydrothermale à 120°C pour différents temps de traitement thermique et (b) 

Diffractogrammes de rayons X sur poudre de l’oxyde de thorium anhydre obtenu après calcination à 

750 °C d’une poudre initialement synthétisée à 120 °C pendant 32 h. (fiche de référence JCPDS n° 65-

0475) 

Les conditions de conversion thermique de ces composés ont ensuite été déterminées par 

analyse thermogravimétrique sous air des poudres synthétisées. Un exemple de courbe 

enregistrée lors de l’analyse thermogravimétrique de ces microsphères est présenté à la   Figure 

29. Quelles que soient les conditions de synthèse, l’analyse thermogravimétrique met en 

évidence deux étapes distinctes lors de la conversion thermique de ces précurseurs. Ce 

comportement semble être caractéristique du comportement en température des hydroxydes 

d’actinides et / ou des oxydes d’actinides hydratés, comme observé auparavant lors de la 

calcination de (Th,Ce)(OH)4 [27] et de UO2.2H2O [28].  

 

Figure 29 : Courbe ATG enregistrée lors du traitement thermique (10 °C.min-1, sous air), de 

microsphères d’oxyde de thorium ThO2, 2H2O obtenues lors d’une synthèse réalisée à 120 °C pendant   

32 h.  
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La première étape, qui intervient entre 25 °C et 300 °C, correspond ainsi à une perte de masse 

d’environ 5 % et est attribuée à l’élimination d’une partie des molécules d’eau présentes au sein 

de l’échantillon. Cette étape conduit donc à la déshydratation partielle de l’échantillon et 

correspond à la perte de 0,75H2O. La seconde étape, qui s’achève à 750°C, conduit à la 

déshydratation totale de l’échantillon suite à une perte de masse d’environ 7,5%. Cette perte de 

masse correspondant à l’élimination de 1,25H2O : la formule générale du composé synthétisé 

est donc ThO2.2H2O. Au-dessus de 750°C, aucune perte de masse additionnelle n’étant 

enregistrée, l’oxyde de thorium anhydre est obtenu. En effet, la caractérisation par diffraction 

des rayons X des poudres obtenues après conversion thermique des précurseurs hydratés à 750 

°C pendant 4 h sous air, met en évidence la structure cristalline de type fluorine de l’oxyde de 

thorium (Figure 28-b). Contrairement aux diffractogrammes enregistrés avant traitement 

thermique, ces derniers présentent des pics plus fins qui peuvent être associés à l’amélioration 

de la cristallinité des échantillons après déshydratation et à la croissance de la taille des 

cristallites.  

Les observations MEBE montrent, par ailleurs, que la morphologie des grains est conservée 

après traitement thermique (Figure 30), indiquant à nouveau que la conversion thermique est 

pseudomorphique. De plus, la taille des microsphères est très peu modifiée par la déshydratation 

des échantillons et reste proche de 300 nm de diamètre après formation de l’oxyde de thorium 

anhydre. En effet, après calcination une diminution de seulement 5 % du diamètre des 

microsphères est enregistrée (Figure 30-c). Cette diminution de la taille des grains est beaucoup 

plus faible que celle précédemment enregistrée lors de la calcination des microsphères 

d’hydroxocarbonate de cérium, qui atteignait environ 15 %. Les oxydes obtenus dans les deux 

cas ont donc probablement des propriétés microstructurales différentes, en particulier 

concernant la quantité de porosité résiduelle. La nature du précurseur est donc un paramètre 

important qui permet de moduler les caractéristiques finales (surface spécifique, taille et 

quantité des pores …) des oxydes synthétisés. 

 

Figure 30 : (a) Images MEBE de microsphères de ThO2 après calcination à 750°C pendant 4 h d’un 

précurseur synthétisé à 120 °C pendant 32 h et constitué de microsphères d’environ 300 nm de 

diamètre. Evolution de la taille d’une microsphère (b) avant conversion thermique et (c) après 

conversion thermique à 750 °C.  
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2.2.  Synthèse de poudres d’oxyde d’uranium 

La préparation des microsphères d’oxydes d’uranium a été réalisée en adaptant le protocole 

développé par Wang et al. [15] pour la préparation de microsphères d’oxyde de cérium. Cette 

synthèse a ainsi été réalisée en utilisant une solution acide contenant un cation (U4+ou UO$$f), 

de l’urée qui joue le rôle d’agent précipitant et un tensioactif qui va assurer la formation d’objets 

de forme sphérique lors de la synthèse [29].  

Au cours de cette étude, deux protocoles utilisant respectivement de l’uranium (IV) en milieu 

chlorhydrique à 0,5 M et de l’uranium (VI) en milieu nitrique à 0,08 M comme réactifs de 

départ ont été développés. Le choix de ces milieux pour la préparation des solutions d’U(IV) et 

d’U(VI) est dû à la stabilité de l’uranium à ces degrés d’oxydation en milieu chlorhydrique et 

en milieu nitrique. En effet, l’uranium au degré d’oxydation (IV) est instable en milieu nitrique, 

notamment à cause de la présence d’acide nitreux (HNO2). Pour conserver ce degré d’oxydation 

en solution, l’acide chlorhydrique est donc plus adapté. En outre, la différence de contre ions 

(NO3
- et Cl-) entre les deux protocoles développés ne modifie pas de manière significative la 

réactivité en solution de l’uranium. En effet, les constantes thermodynamiques de complexation 

de l’uranium par rapport à ces deux ions sont très proches [30]. Quels que soient la solution 

utilisée et le degré d’oxydation considéré, 10-3 mole d’uranium sous forme de solution acide a 

donc été ajouté à 50 ml d’une solution de polyéthylène glycol (PEG) à 2.10-3 M. Le mélange 

obtenu est ensuite mis sous agitation magnétique pendant 30 minutes, avant l’ajout de 5 g 

d’urée. Ce mélange est enfin transféré dans un pot en téflon puis chauffé entre 90°C et 120°C 

dans une étuve ou sur un bain de sable afin d’obtenir un précipité. 

Dans ces conditions de synthèse, il apparait que la cinétique de précipitation dépend fortement 

de la solution de départ et donc du degré d’oxydation de l’uranium. D’une part, l’utilisation 

d’une solution d’uranium (IV) en milieu chlorhydrique comme réactif conduit à l’obtention 

d’un précipité noir après environ 45 min de traitement thermique à 120°C. D’autre part, les 

synthèses réalisées à partir d’une solution d’uranium (VI) en milieu nitrique conduisent 

systématiquement à l’obtention d’un précipité jaune après seulement 35 min de traitement 

thermique. Pour toutes les synthèses effectuées, le précipité formé est récupéré par 

centrifugation, lavé deux fois avec de l’eau distillée, deux fois avec de l’éthanol puis séché à 

l’étuve à 60°C pendant une nuit. 

 

2.2.1. Influence des conditions hydrothermales sur la morphologie et la taille des 

grains 

L’évolution de la morphologie et de la taille des grains des poudres synthétisées a tout d’abord 

été étudiée en fonction de la durée de traitement hydrothermal en fixant la température à 100°C. 

Les observations MEBE des échantillons à base d’uranium (IV) obtenus après 1h, montrent la 

formation de sphères d’environ 120 nm de diamètre (Figure 31). L’augmentation du temps de 

murissement n’a, par la suite, pas conduit à une modification significative de la taille de ces 

sphères, qui demeure d’environ 120 nm de diamètre. Toutefois, après 1h30 de traitement 

thermique, les sphères commencent à s’agglomérer en conduisant à la formation de particules 
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plus grosses et de formes variées. Cette agrégation se poursuit pour des temps de traitement 

thermique plus longs avec une sphéroïdisation des agrégats, ce qui confirme la possibilité 

d’obtenir des objets de microstructure contrôlée à des échelles différentes et pouvant atteindre 

jusqu’à 1 µm de diamètre, en utilisant des voies de synthèses simples.  

En parallèle, ces poudres ont été caractérisées par diffraction des rayons X afin de déterminer 

la nature des solides obtenus (Figure 32-a). Quel que soit le temps de murissement, les 

diffractogrammes enregistrés pour les composés à base d’U(IV) présentent des pics 

caractéristiques de la structure du dioxyde d’uranium de type fluorine [31]. De plus, la largeur 

des pics enregistrés indique que les poudres synthétisées sont faiblement cristallisées et/ou 

constituées de domaines cohérents de taille nanométrique. En tenant compte de ces 

observations, les composés obtenus ont été identifiés comme des oxydes d’uranium hydratés 

UO2.nH2O. La formation de ce type de nanoparticules à faible température résulte probablement 

de la formation initiale de colloïdes d’hydroxydes d’uranium U(OH)4 en solution, qui a déjà été 

rapportée dans la littérature pour des composés synthétiques ou naturels [32,33]. 

Un affinement Rietveld de ces diffractogrammes a, en outre, permis de déterminer que la taille 

moyenne des domaines cohérents, c’est-à-dire des cristallites qui constituent la brique 

élémentaire de ces particules, est d’environ 3 nm. La structure hiérarchique des particules 

d’UO2.nH2O présente donc trois différents niveaux d’organisation. En effet, les microsphères 

d’environ 120 nm obtenues au départ résultent d’une auto organisation de nanoparticules puis 

forment de gros agrégats lorsque le temps de murissement augmente. De plus, la durée de 

traitement hydrothermal n’induit pas un processus de croissance de cristallites car leur taille 

reste stable autour de 3 nm. Ce résultat semble en accord avec la formation initiale de particules 

colloïdales en solution, suivie par leur agrégation sous la forme de microsphères (Figure 32-a). 

 

Figure 31 : Observations MEBE de l’évolution des particules à base d’U(IV) et d’U(VI) en fonction de 

la durée de traitement hydrothermal à 100° C. 
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L’influence du temps de murissement sur la morphologie et la taille des grains synthétisés à 

partir d’une solution d’uranium (VI) est en revanche différente de celle observée ci-dessus. 

Comme mentionné précédemment, la précipitation conduit à l’obtention de microsphères 

d’environ 250 nm et intervient après seulement 35 min de traitement thermique. Lorsque le 

temps de traitement thermique est prolongé, la morphologie sphérique est conservée avec une 

taille similaire jusqu’à environ 45 min. De plus, les poudres obtenues pour ces durées de 

traitement hydrothermal sont considérées comme mono-disperses car la taille des sphères reste 

sensiblement identique. En revanche, l’augmentation du temps de murissement à environ 55 

min conduit à une modification radicale de la morphologie obtenue. En effet, dans ces 

conditions de synthèse, la morphologie sphérique n’est plus conservée et laisse place à des 

plaquettes agrégées en forme de « roses des sables » de tailles comprises entre 3 et 5 µm de 

long (Figure 31). 

Cette modification est accompagnée d’un important changement de la structure cristalline des 

composés synthétisés. Pour des temps de traitement thermique de 35 à 45 min à 100 °C, les 

diffractogrammes enregistrés sont caractéristiques de composés amorphes qui résultent 

probablement de la formation initiale de colloïdes d’uranium en solution [34]. Pour une durée 

de traitement thermique de 55 min, les diffractogrammes enregistrés mettent en évidence le 

passage de composés amorphes (pour 35 et 45 min) à des composés cristallins, par apparition 

de plusieurs pics de diffraction sur les diffractogrammes. La comparaison de ces 

diffractogrammes avec ceux de référence montre ainsi l’obtention d’un mélange d’uranate 

d’ammonium (NH4)2U2O5.nH2O), de schoepite et de métaschoepite ([(UO2)8O2(OH)12](H2O)10-

12) [35,36]. La formation de ces composés est probablement due à des phénomènes de dissolution 

/ précipitation qui conduisent in fine à l’obtention de composés cristallins. La prolongation du 

temps de traitement hydrothermal au-delà de 55 min ne va ainsi pas conduire, comme observé 

pour les composés à base d’U(IV), à une augmentation du processus d’agrégation (Figure 32-b). 

  

Figure 32 : Diffractogrammes de rayons X des échantillons obtenus à partir (a) d’U(IV) et (b) 

d’U(VI) en fonction du temps de murissement à 100°C. Comparaison avec les diffractogrammes de 

référence d’UO2 (JCPDS 071-6416) [31]. 
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Dans un second temps, la variation de la morphologie des poudres a été étudiée en faisant varier 

la température de précipitation entre 90°C et 120°C pour les deux cations considérés. Dans ces 

conditions, les temps de traitement thermique initialement définis, à savoir 1 h pour les 

composés contenant U(IV) et 35 min pour les composés contenant U(VI), ont été maintenus. 

Toutefois, ces durées de traitement hydrothermal n’ont pas été suffisantes pour observer la 

formation d’un précipité à 90°C. A cette température, les temps de précipitation ont donc été 

portés respectivement à 3 h pour les composés à base d’U(IV) et 2h30 pour les composés à base 

d’U(VI) (Figure 33).  

Contrairement à la durée de traitement hydrothermal, la température de synthèse modifie de 

façon significative la taille des microsphères d’UO2. En effet, pour une température de 90°C les 

particules obtenues présentent une taille comprise entre 15 nm et 20 nm. Cette taille va 

augmenter d'un facteur de 5 à 10 lorsque la solution est portée à 100°C, et atteindre jusqu’à 120 

nm de diamètre. Ces résultats indiquent que la formation des sphères d’U(IV) n’est pas 

contrôlée par des mécanismes de nucléation / croissance, mais plus probablement par des 

processus d'agrégation [37]. Les images MEBE enregistrées sur les poudres synthétisées à 

120°C confirment cette tendance, la taille des microsphères atteignant alors environ 250 nm de 

diamètre. Toutefois, cette augmentation de la taille des grains semble être accompagnée par un 

changement modéré de leur morphologie, caractérisé par des bords de microsphères plus 

anguleux. La morphologie sphérique des particules va ainsi tendre progressivement vers une 

forme plus cubique qui pourrait être considérée comme une forme plus stable, compte-tenu de 

la structure de type fluorine (cubique) du dioxyde d’uranium (Figure 33). 

 

Figure 33 : Observations MEBE des précurseurs préparés à partir d’uranium (IV) et U(VI). 

La variation de la température de précipitation n’a pas la même influence sur la morphologie et 

la taille des composés obtenus en utilisant les deux voies de synthèse développées. En effet, 

lors des synthèses réalisées à partir d’une solution d’U(VI), seules les expériences menées à 

100°C ont permis d’obtenir des microsphères. La modification de la température ne conduit 
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donc pas à une modification de la taille de ces sphères, mais à une modification radicale de la 

morphologie des grains. Pour des températures inférieures à 100°C, le ralentissement de la 

cinétique de précipitation conduit à une mauvaise définition de la morphologie des grains qui 

sont composés par des agrégats de nanoparticules. En revanche, l’augmentation de la 

température jusqu’à 120°C conduit à la formation précoce d’un mélange d’uranate 

d’ammonium, de schoepite et de métaschoepite, agrégés sous forme de « roses des sables » 

(Figure 33). En tenant compte de ces observations, la formation de microsphères d’uranium (VI) 

apparait donc comme une étape transitoire, qui intervient probablement durant des réactions 

d’hydrolyse progressive conduisant d’un composé d’U(VI) amorphe en solution à une phase 

cristalline. Par conséquent, dans ce cas particulier, ni le temps de murissement, ni la température 

de traitement hydrothermal ne peuvent être considérés comme des paramètres pertinents 

permettant de contrôler la taille des sphères synthétisés. Cependant, pour contrôler cette taille, 

l’influence d’autres paramètres tels que la concentration du tensioactif dans le milieu 

réactionnel pourraient être étudié, dans le cadre d’un travail dédié. 

 

2.2.2. Mécanisme d’agrégation des sphères  

Afin d’obtenir plus d’informations sur les mécanismes d’agrégation des cristallites conduisant 

à la formation des microsphères, des expériences in situ de diffusion des rayons X aux petits 

angles (SAXS) ont été réalisées dans un milieu réactionnel contenant des cations U4+. Cette 

technique a permis de réaliser une analyse structurale des échantillons à l’échelle nanométrique 

lors du traitement hydrothermal en détectant les rayonnements diffusés après la traversée de 

l’échantillon par un faisceau de rayons X [38]. Après avoir enregistré le diagramme SAXS de 

la solution de départ à température ambiante, la solution a été portée à une température de 90°C. 

Les diagrammes de diffusion de l’échantillon ont ensuite été enregistrés toutes les 20 min lors 

du traitement hydrothermal (Figure 34).  

Après 20 min à 90°C, le profil SAXS enregistré est très proche du profil de départ, ce qui 

indique qu’à ce stade de la réaction aucune particule n’est présente dans la solution. En 

revanche, après 40 min de maintien en température, un signal est enregistré aux petits angles. 

L’intensité de ce signal augmente ensuite progressivement jusqu’à 120 min de traitement. La 

présence de ce signal indique probablement la formation de particules diffusantes au sein de la 

solution (Figure 34-a). Cependant après 120 min de traitement hydrothermal, l’intensité du signal 

enregistré aux petits angles diminue progressivement. Ce phénomène est probablement lié à 

une diminution de la quantité de particules présentes au sein de la solution (Figure 34-b).  
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Figure 34 : Profils SAXS d’un échantillon d’uranium (IV), enregistrés toutes les 20 minutes (a) entre 0 

et 120 minutes et (b) entre 120 et 300 minutes. Le profil à  t = 0 min a été enregistré à température 

ambiante. 

Les signaux enregistrés aux petits angles ont ensuite été traités par ajustement mathématique 

en utilisant une fonction qui prend en compte un facteur de forme sphérique [39]. Le diamètre 

moyen des sphères a ainsi pu être déterminé, en tenant compte de la polydispersité de la poudre. 

Par exemple, pour 40 min de traitement hydrothermal, le diamètre moyen des sphères déterminé 

après ajustement mathématique est d’environ 9 nm. Ce diamètre augmente ensuite jusqu’à 

environ 13 nm pour 60 min de traitement hydrothermal. Cette taille continue par la suite à 

augmenter jusqu’à atteindre une valeur constante d’environ 17 nm de diamètre (Figure 35). 

De plus, la concentration volumique en particules sphériques contenues au sein de la solution a 

également été déterminée suite à cet ajustement mathématique. L’évolution du nombre de 

sphères d’environ 17 nm de diamètre est présentée sur la Figure 35. Deux phases distinctes sont 

ainsi mises en évidence. Au cours de la première (entre 40 min et 120 min), le nombre de 

sphères d’environ 17 nm présent au sein de la solution augmente rapidement jusqu’à atteindre 

une valeur maximale après 120 min de traitement hydrothermal. Toutefois, pour des temps 

inférieurs à 120 min, des sphères de tailles plus petites ont été détectées au sein de la solution 

tandis que celles de 17 nm sont détectées en très faible quantité. Cette étape correspond donc 

probablement à un régime de croissance, piloté par l’agrégation progressive de cristallites 

élémentaires dont la taille a été précédemment déterminée par affinement Rietveld. Au cours 

de la seconde phase, la taille des sphères reste constante et égale à 17 nm, mais leur 

concentration en solution diminue progressivement. Cette étape correspond ainsi certainement 

à une étape de sédimentation durant laquelle les nanoparticules formées se déposent au fond du 

porte-échantillon (capillaire), conduisant à la diminution progressive de l’intensité du signal 

enregistré aux petits angles après 120 min de traitement hydrothermal. 
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Figure 35 : Evolution de la concentration en volume des sphères d’UO2.nH2O (diamètre = 17 nm) (∎) et 

du diamètre moyen des sphères (o) dans le milieu de synthèse. 

Le mécanisme de formation des microsphères d’UO2.nH2O par agrégation de cristallites 

élémentaires, proposé en combinant les analyses DRX et SAXS, a également été vérifié en 

effectuant des observations par MET haute résolution des échantillons à base d’U(IV) obtenus 

après 3h de traitement hydrothermal à 90°C. Les images MET enregistrées avec une résolution 

atomique permettent de mettre en évidence une organisation à différentes échelles qui est en 

bon accord avec les résultats obtenus précédemment. Premièrement, l’existence de domaines 

cohérents d’environ 3 nm de diamètre, comme déterminé par DRX, a été clairement mise en 

évidence lors de ces observations (Figure 36-cercle vert). Ces cristallites s’arrangent ensuite en 

nanoparticules quasi-sphériques de taille comprise entre 10 nm et 20 nm de diamètre, qui 

correspondent probablement aux particules de 17 nm de diamètre détectées lors des mesures 

par SAXS (Figure 36-cercle bleu).  

 

Figure 36 : Observations par MET haute résolution des échantillons à base d’U(IV) composés de 

particules d’environ 15 nm de diamètre et obtenus lors d’une synthèse à 90°C pendant 2h30. (a) 

Agrégat de particules, cercle bleu – une nanoparticule, cercle vert – cristallites d’environ 3 nm, 

rectangle orange – carbone résiduel présent entre les cristallites et (b) nanoparticule isolée d’environ 20 

nm. 
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De plus, des particules plus grosses obtenues par agrégation de plusieurs de ces nanoparticules 

ont pu être observées (Figure 36-cercle bleu). Cette tendance à l’agrégation induit ainsi 

probablement l’étape de sédimentation mise en évidence lors des analyses par SAXS. Ces 

observations confirment donc l’hypothèse évoquée précédemment d’une organisation multi-

échelle qui conduit à l’obtention de particules sphériques de taille allant de 20 nm à 250 nm, en 

fonction du temps de murissement et de la température considérée. Les analyses EDS couplées 

aux observations MET ont par ailleurs permis de mettre évidence la présence de carbone 

résiduel au sein des agrégats de cristallites (Figure 36-rectangle orange). Ce dernier provient 

probablement d’une faible quantité de polyéthylène glycol utilisé comme agent tensioactif lors 

de la synthèse qui n’est pas éliminée lors des différentes étapes de lavage. 

 

2.2.3. Comportement en température 

Des poudres d’oxyde d’uranium anhydre ont par la suite été obtenues par conversion thermique 

des précurseurs précédemment synthétisés. Pour cela, les conditions de calcination ont été 

déterminées après analyse thermogravimétrique des précurseurs, réalisées sous différentes 

atmosphères. En effet, afin de contrôler le rapport O / M de l’oxyde final, des conditions 

oxydante (air) ou réductrice (Ar / 2 % H2) ont été utilisées lors de ces expériences (Figure 37). 

Pour les poudres obtenues à partir d’une solution d’U(IV), un comportement similaire est 

observé lors de la calcination sous atmosphère oxydante et sous atmosphère réductrice (Figure 

37-a). Sous atmosphère Ar / H2, une perte de masse maximale d’environ 6 % est enregistrée 

autour de 400°C. Cette perte de masse correspond à la perte d’une molécule d’eau qui conduit 

à l’obtention d’un oxyde d’uranium anhydre UO2. Ces résultats combinés à ceux obtenus par 

DRX permettent ainsi de confirmer que les composés à base d’U(IV) synthétisés ont pour 

formule initiale UO2.H2O. Sous atmosphère oxydante, la perte de masse relative enregistrée est 

supérieure à celle enregistrée sous atmosphère réductrice. En effet, même si la déshydratation 

maximale est enregistrée à la même température que précédemment, soit à environ 400 °C, une 

perte de masse additionnelle d’environ 3 % est enregistrée au-delà de cette température. Cette 

perte de masse peut être corrélée à l’élimination totale sous air de la teneur résiduelle de carbone 

présente dans l’échantillon et mise en évidence lors des observations MET [40]. Toutefois, ce 

phénomène ne correspondant qu’à une très faible perte de masse, il intervient probablement en 

même temps que la déshydratation du précurseur. Dans ces conditions de traitement thermique, 

l’oxydation de l’UO2 intervient en même temps que la déshydratation et conduit probablement 

à l’obtention de U3O8. 
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Figure 37 : Analyses thermogravimétriques enregistrées durant la décomposition thermique des 

précurseurs à base (a) d’U(IV) et (b) d’U(VI) sous Ar / H2 (noir) ou sous air (rouge). 

Dans le cas des composés à base d’U(VI), les courbes obtenues lors de l’analyse 

thermogravimétrique sont plus complexes que celles obtenues pour les composés à base 

d’U(IV). En effet, lors de la calcination sous atmosphère réductrice, plusieurs étapes conduisent 

à l’obtention de l’oxyde d’uranium anhydre, comme rapporté dans la littérature pour la 

déshydratation et la décomposition de la métaschoepite [41,42]. La première étape, enregistrée 

pour des températures inférieures à 400°C, correspond à une perte de masse d’environ 8 % et 

peut être attribuée à la déshydratation successive de la métaschoepite en schoepite puis en 

schoepite anhydre. La seconde, enregistrée entre 400°C et 450°C correspond à la réduction 

d’UO3.H2O en U3O8 avec une perte de masse additionnelle d’environ 5 % sur la masse initiale. 

La réduction totale de l’U3O8 en UO2 se produit enfin progressivement entre 550°C et 650°C. 

La conversion thermique du même composé sous une atmosphère oxydante conduit à 

l’enregistrement d’une perte de masse relative plus élevée. Comme dans le cas précédent, cette 

augmentation de la perte de masse par rapport à celle enregistrée sous Ar / H2 peut être attribuée 

à une élimination plus efficace sous atmosphère oxydante du carbone résiduel contenu dans les 

microsphères synthétisées. La perte de masse progressive enregistrée entre 100°C et 500°C 

correspond probablement à la déshydratation du précurseur et à l’oxydation de l'uranium (IV) 

en uranium (VI), qui conduit à la formation d’UO3. Cette étape est suivie d’une perte de masse 

additionnelle d’environ 4 % enregistrée autour de 600 °C et qui peut être attribuée à la formation 

d’U3O8 (Figure 37-b).  

La nature des oxydes obtenus après calcination des différents précurseurs à 1000°C pendant 1h, 

dans des conditions réductrices et oxydantes, a ensuite été déterminée par diffraction des rayons 

X (Figure 38). Comme cela a été mis en évidence par analyse thermogravimétrique, la 

modification des conditions opératoires, et en particulier de l’atmosphère de calcination, a 

permis de contrôler le rapport O / M de l’oxyde final. 

Quel que soit le précurseur considéré, une calcination sous atmosphère réductrice conduit à 

l’obtention d’UO2 anhydre. En effet, les diffractogrammes de rayons X des oxydes obtenus 

dans ces conditions de traitement thermique montrent les pics caractéristiques de la structure 
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de type fluorine du dioxyde d’uranium [28]. De plus, l’affinement Rietveld de ces 

diffractogrammes conduit à des valeurs de volume de maille légèrement supérieures à celles 

disponibles dans la littérature, soit environ 163 Å3 pour notre étude et 161 Å3 dans la littérature 

pour UO2 stœchiométrique [43] (Tableau 1). Cette différence peut s’expliquer par la présence de 

carbone résiduel, qui n’est pas éliminé lors de la calcination sous Ar/ 2 % H2, et présent dans la 

structure de type fluorine de l’UO2 probablement sous la forme de défauts interstitiels [44]. 

Tableau 3 : Paramètres de maille des phases oxydes obtenues après traitement thermique des précurseurs 

d’oxyde d’uranium à 1000 °C. 

Atm. Composés a (Å) b (Å) c (Å) V (Å3) 

U(IV) 
air U3O8 4,1463(1) 11,9476(3) 6,7207(2) 332,94(2) 

Ar/H2 UO2 5,4695(1) --- --- 163,62(1) 

U(VI) 
air U3O8 4,1454(1) 11,9378(3) 6,7210(2) 332,60(1) 

Ar/H2 UO2 5,4671(1) --- --- 163,40(1) 

D’autre part, la calcination des précurseurs sous air conduit systématiquement à l’obtention 

d’un oxyde U3O8 de structure orthorhombique [45]. Les paramètres de maille déterminés par 

affinement Rietveld sont, par ailleurs, en bon accord avec ceux précédemment rapportés dans 

la littérature (a = 4,148 Å, b = 11,966 Å et c = 6,717 Å) [46]. Ces résultats excluent donc la 

présence d’une grande quantité d’impuretés, et notamment de carbone, dans la structure de ces 

composés. Ce dernier est très certainement entièrement oxydé lors du traitement thermique 

réalisé sous air à 1000 °C. 

 

Figure 38 : Diffractogrammes de rayons X des poudres d’oxyde d’uranium obtenues après calcination 

de précurseurs à base (a) d’U(IV) et (b) d’U(VI) sous Ar / H2 (noir) et sous air (rouge). 
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Des observations MEBE ont enfin été réalisées afin de caractériser la morphologie des poudres 

après calcination dans les deux atmosphères considérées. Quel que soit le composé de départ, 

la calcination sous air conduit à une importante modification de la morphologie des poudres 

(Figure 39). En effet, après calcination à 1000 °C pendant 1h, les images MEBE enregistrées 

mettent en évidence la formation des ponts entre les grains au cours du traitement thermique. 

Cette différence de morphologie entre les poudres de départ et celles obtenues après calcination 

sous air est à relier à la valeur du rapport O / M de l’oxyde formé (U3O8), qui est généralement 

associée à une accélération de la croissance granulaire et des cinétiques de frittage [47]. En effet, 

la diffusion de l’uranium dans U3O8 est beaucoup plus rapide que dans UO2, les valeurs de 

coefficient de diffusion D dans ce cas étant proches de celles déterminées pour UO2,2 [48,49]. 

Les valeurs de coefficient de diffusion peuvent ainsi être trois fois plus élevées pour UO2,2 que 

pour UO2 lorsque l’on compare les valeurs obtenues à 1500 °C [50]. 

Pour obtenir des poudres d’oxyde de morphologie sphérique sous air, une température de 

calcination plus faible permettant de diminuer les cinétiques de diffusion doit être utilisée. Pour 

cela, des traitements thermiques supplémentaires ont été effectués à 700°C, ce qui a permis 

d’observer une conversion pseudomorphique des précurseurs en U3O8. Dans le cas des 

composés à base d’U(VI), cette conversion thermique conduit à une faible diminution de la 

taille des microsphères de départ, qui passe de 250 nm à 220 nm de diamètre. En revanche, pour 

les composés à base d’U(IV), la diminution de la taille des microsphères est plus importante, 

passant de 120 nm à 70 nm de diamètre. Elle peut être, entre autres, attribuée aux réactions 

redox qui conduisent à l’oxydation des microsphères d’UO2 en U3O8 (Figure 39). 

Figure 39 : Images MEBE de microsphères d’oxyde d’uranium obtenues après calcination de 

précurseurs dans différentes conditions de traitement thermique (a) précurseurs d’oxyde d’uranium 

(IV) et (b) précurseurs d’oxyde d’uranium (VI).  

Les poudres calcinées sous atmosphère réductrice présentent un comportement différent de 

celui observé lors de la calcination sous air, pour une même température de traitement 

thermique. Les précurseurs à base d’U(VI) conservent une morphologie sphérique et une taille 
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identique après calcination et réduction en UO2. En revanche, les échantillons à base d’U(IV) 

coalescent au cours du traitement thermique pour former des amas. Cette tendance peut être 

associée à la taille de grains, plus petite que celle obtenue pour les composés à base d’U(VI), 

qui confère à la poudre une forte réactivité et de ce fait une bonne capacité au frittage. Comme 

précédemment, une température de calcination plus faible a permis d’obtenir des grains de 

morphologie sphérique après conversion thermique de ces poudres (Figure 39). 

 

2.2.4. Protocole de synthèse alternatif 

Afin d’obtenir des sphères d’oxyde d’uranium de taille supérieure à celles préparées 

précédemment, et donc plus adaptées à des observations in situ par MEBE-HT, le protocole de 

synthèse développé par Yang et al. [51] permettant de synthétiser des microsphères de CeO2 

d’environ 1,5 µm de diamètre, a été utilisé et adapté à la préparation d’UO2. Ce protocole a 

permis à ces auteurs de synthétiser des microsphères de tailles différentes en faisant varier d’une 

part la quantité d’acide aspartique (0 – 7,72.10-3 mol), utilisé comme agent précipitant, et 

d’autre part, la durée de traitement hydrothermal (5 – 24 h) lors de la synthèse. Lors de cette 

synthèse,  1,9.10-3 mole de chlorure d’uranium est ajoutée à 5,15.10-3 mole d’acide aspartique 

(soit U / Asp. = 1 / 3) puis dissoute dans 20 ml d’eau distillée. La solution obtenue est ensuite 

transférée dans une bombe hydrothermale avant d’être chauffée dans une étuve à 160°C pendant 

30 h. Le précipité noir obtenu est récupéré par centrifugation, lavé deux fois avec de l’eau 

distillée et deux fois avec de l’éthanol, puis séché dans une étuve à 60°C. Les observations 

MEBE de ces poudres mettent en évidence la formation de microsphères d’environ 500 ± 120 

nm de diamètre  (Figure 40-a).  
 

 

Figure 40 : Images MEBE de précurseurs d’oxyde d’uranium obtenus pour différentes quantité d’acide 

aspartique (a) rapport molaire U / Asp. = 1 / 3 ; (b) rapport molaire U / Asp. = 1 / 4,5  et (c) répartition 
du diamètre moyen des grains pour chaque condition de synthèse.  

Une étude multiparamétrique a ensuite été réalisée afin de maitriser la morphologie et la taille 

des grains synthétisés. En particulier, la concentration en acide aspartique s’est avérée être 

déterminante pour contrôler la taille des microsphères. Par exemple, un rapport molaire         U 

/ Asp. = 1 / 4,5 permet de limiter la taille des sphères synthétisées autour de 300 nm de diamètre 

(Figure 40-b).  

La caractérisation par diffraction des rayons X de ces poudres a, en outre, permis d’identifier 

leur structure cristalline. Comme dans le cas des composés à base d’U(IV) obtenus par 
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précipitation par ajout d’urée, les diffractogrammes de RX enregistrés pour ces nouveaux 

composés présentent les pics caractéristiques de la structure de type fluorine de l’oxyde 

d’uranium UO2, et ce quelles que soient les conditions de synthèse. Le composé synthétisé dans 

les deux cas est ainsi probablement un oxyde d’uranium hydraté de formule UO2.nH2O (Figure 

41). 

 

Figure 41 : Diffractogrammes de RX des précurseurs d’oxyde d’uranium de morphologie sphérique 

préparés avec un  rapport molaire U / Asp. = 1 / 4,5  (noir) et rapport molaire U / Asp. = 1 / 3  (rouge). 

L’oxyde d’uranium anhydre a ensuite pu être obtenu par conversion thermique du précurseur 

synthétisé. Pour cela, une analyse thermogravimétrique permettant de déterminer les conditions 

de conversion thermique, a été réalisée sous atmosphère réductrice (Ar / H2) afin d’éviter 

l’oxydation de l’U(IV) en U(VI). La courbe ATG enregistrée permet de mettre en évidence 

deux étapes lors de la conversion thermique de ce précurseur. La première qui intervient autour 

de 100 °C, correspond à une perte de masse d’environ 5 % et est attribuée à la perte d’une 

molécule d’eau. La seconde perte de masse, qui se termine aux alentours de 800°C, est 

d’environ 12 % et peut être attribuée à la perte de 2 molécules d’eau supplémentaires (Figure 

42). La composition initiale du composé préparé par cette voie de synthèse peut donc être 

estimée comme étant UO2.3H2O. 
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Figure 42 : Courbe ATG enregistrée lors du traitement thermique de précurseurs d’oxyde d’uranium 

UO2.3H2O [51].                               

Les observations MEBE des poudres obtenues après calcination à différentes températures ont 

enfin permis de mettre en évidence que la conversion thermique est pseudomorphe. En effet, 

pour les poudres calcinées dans les conditions déterminées par ATG, environ 800°C pendant 1 

h, la morphologie sphérique est bien conservée et la taille des grains diminue d’environ 7 % 

après déshydratation du précurseur. L’augmentation de la température de calcination jusqu’à 

1200°C ne conduit en revanche pas à une modification de la morphologie des grains ou à des 

phénomènes de coalescence importants, comme dans le cas des microsphères d’UO2.H2O 

d’environ 100 nm de diamètre calcinées à 1000 °C sous Ar/H2 (Figure 43). Ces observations 

montrent donc que lors de l’étude du stade initial du frittage de ces microsphères, les 

températures à utiliser pour observer la formation des ponts entre les grains devront 

probablement être au moins égales à 1200 °C. 

 

 

Figure 43 : Images MEBE de poudres d’oxyde d’uranium préparées après adaptation du protocole 

décrit par Yang et al. [51] pour CeO2, obtenues après calcination à 800, 1000 et 1200°C. 
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Au cours de cette étude, différentes voies de synthèse ont permis d’obtenir des poudres 

d’oxyde de lanthanide et d’actinides avec des grains de morphologie sphérique, en utilisant 

dans certains cas un agent tensio-actif qui facilite la mise en forme sphérique ou en contrôlant 

précisément les conditions de synthèse (temps de murissement, température …). Par 

exemple, lors de la synthèse des microsphères d’UO2, l’utilisation du polyéthylène glycol 

(PEG) comme agent tensio-actif a permis d’obtenir des objets de morphologies et de tailles 

différentes en faisant varier les conditions de synthèse. En effet, la modification de la nature 

de la solution de départ (apport d’U(IV) ou d’U(VI)) et de la température a permis de faire 

varier la taille des grains entre 20 nm et 250 nm de diamètre. Sur la base d’un même 

protocole, il a donc été possible de synthétiser des objets de tailles diverses [29]. 

De plus, les précurseurs d’oxyde de lanthanide (Ce) et d’actinides (U et Th) synthétisés 

conservent leur morphologie de départ après conversion thermique [15,16]. Cela permet donc 

d’obtenir les oxydes correspondants avec la morphologie désirée, condition nécessaire à la 

réalisation de l’étude du stade initial du frittage en utilisant des systèmes similaires à ceux 

utilisés dans les modèles numériques (système à deux grains sphériques en contact) et des 

techniques d’imagerie par MEB. 

En effet, pour tous les composés synthétisés, les tailles des sphères obtenues sont adaptées à 

l’étude in situ de la première étape du frittage par MEBE ou par MET haute température, qui 

sont les techniques d’imagerie pouvant être envisagées lors de cette étude. Pour réaliser des 

observations in situ, la cinétique de modification des systèmes étudiés doit être adaptée au 

temps d’acquisition et d’enregistrement des images. Compte tenu de la résolution et des 

vitesses d’acquisitions des images avec ces microscopes, l’utilisation de sphères de tailles 

inférieures à 100 nm seront adaptées à des suivis in situ par MET-HT tandis que celles de 

tailles supérieures à 200 nm pourront être utilisées lors d’observations MEBE-HT avec des 

cinétiques de frittage qui conviennent aux spécificités de chacun de ces appareils [17,52].  

L’ensemble des synthèses décrites dans ce chapitre, qui ont été adaptées de travaux antérieurs 

ou développées spécifiquement lors de ce travail, ont ainsi permis d’obtenir pour les 

différents oxydes d’intérêts (CeO2, ThO2 et UO2), des sphères de tailles adaptées à l’étude de 

leur comportement lors du stade initial du frittage. 
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Parallèlement à la synthèse des microsphères de CeO2, ThO2 et UO2, des modes opératoires 

spécifiques, permettant de réaliser les premières observations du stade initial du frittage de ces 

matériaux, ont été développés. Pour cela, un microscope électronique à balayage 

environnemental a été utilisé comme principal outil d’investigation permettant de suivre 

l’évolution de ces matériaux au cours d’un traitement thermique [1]. Lors de la description par 

simulation numérique de cette étape du frittage, un système constitué de deux grains sphériques 

supposés monocristallins en contact est utilisé comme modèle [2,3]. Pour mener à bien une étude 

expérimentale, il est donc nécessaire d’obtenir au préalable les configurations géométriques 

similaires à celles modélisées en utilisant les microsphères synthétisées précédemment. Une 

procédure de préparation des échantillons a été mise en place afin d’obtenir les systèmes 

d’intérêt pour le suivi du stade initial du frittage. Des protocoles expérimentaux permettant 

d’observer de manière continue l’évolution de ces échantillons au cours du frittage en utilisant 

un MEBE ont ensuite été développés. 

Outre l’observation directe de la première étape du frittage, l’un des principaux objectifs de ce 

travail est de déterminer des données expérimentales spécifiques permettant de décrire la 

cinétique de frittage puis de comprendre les phénomènes ayant lieu au cours de ce stade du 

frittage. Des procédures semi-automatisées de traitement d’images ont ainsi été développées à 

partir du logiciel de traitement d’images Fiji et d’un logiciel spécifiquement développé pour 

l’exploitation de ces images (ImageJu).  

Les moyens expérimentaux mis en place pour mener à bien le suivi du premier stade du frittage 

et pour obtenir des données quantitatives inédites seront décrits dans ce chapitre. Dans un 

premier temps, la procédure de préparation des échantillons sera détaillée pour les différents 

matériaux étudiés, puis les protocoles de suivi in situ et ex situ du frittage par MEBE seront 

décrits. Enfin, les procédures de traitement d’images et les méthodes de détermination des 

erreurs relatives associées aux valeurs déterminées seront présentées.  
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1. Préparation des échantillons 

L’étude expérimentale du stade initial du frittage, nécessite de réaliser une préparation 

spécifique des poudres micrométriques dont la synthèse a été rapportée dans le chapitre 

précédent. En effet, lors de la description numérique du stade initial du frittage, les systèmes 

considérés sont constitués de deux ou trois grains sphériques en contact parfaitement isolés, ce 

qui constitue un système fermé pour lequel il n’y a pas de perte ni d’apport de matière extérieur 

[33]. Pour obtenir un assemblage de grains proche de ces systèmes idéaux, les échantillons ont 

été préparés en utilisant la procédure suivante. Quel que soit le composé considéré (précurseurs 

de CeO2, ThO2 ou UO2), environ 5 mg des microsphères synthétisées ont dans un premier temps 

été dispersés dans un volume d’1 ml d’acétone. Le mélange obtenu est ensuite agité par 

ultrasons à 37 kHz pendant quelques minutes afin d’assurer une bonne dispersion des 

microsphères au sein de la solution. Le choix de l’acétone comme solvant réside dans le fait 

qu’il va d’une part être facile à éliminer avant le traitement thermique des échantillons et, 

d’autre part, permettre de conserver la morphologie sphérique des grains sans induire leur 

coalescence. 

Après dispersion des grains, une goutte du mélange obtenu est déposée à la surface d’un support 

plan. Lors de l’étude du frittage, une mince feuille d’alliage platine-or (PtAu5, 5% massique 

d’or - Ogussa) d’environ 2 mm2 (et d’épaisseur 150 µm) est utilisée comme support. Ce support 

a été spécialement choisi car sa microstructure évolue très peu dans la gamme de température 

étudiée (entre 800°C et 1300°C). Il est en outre chimiquement stable et offre une très faible 

mouillabilité vis-à-vis des matériaux qui sont à son contact [4]. Le choix de ce matériau va ainsi 

permettre de minimiser les réactions entre le support et les grains dispersés à sa surface en 

limitant les effets potentiels de l’évolution microstructurale de l’alliage platine-or sur les 

modifications morphologiques du système étudié au cours du traitement thermique. 

Les observations par MEBE des supports obtenus montrent que la préparation des échantillons 

permet d’aboutir systématiquement à une très bonne dispersion des grains à la surface du 

support utilisé, et conduit spontanément à différents systèmes de grains constitués de grains 

isolés ou d’assemblages de deux ou trois grains en contact (Figure 2). Cette méthode de 

préparation des échantillons a donc été utilisée pour la plupart des études menées dans le cadre 

de ce travail [5,6,7]. 

 



Chapitre III : Méthodes expérimentales 

 

 77 

 

Figure 44 : Microsphères d’oxocarbonate de cérium dispersées à la surface d’un support en alliage 

platine-or : (a) Vue d’ensemble, (b) système de deux grains en contact et (c) système de trois grains en 

contact. 

 

2. Etude du frittage par MEBE 

L’observation de l’évolution des échantillons de CeO2, ThO2 et UO2 au cours du stade initial 

du  frittage a été réalisée en utilisant un microscope électronique à balayage en mode 

environnemental. Ces observations ont été menées en développant différents protocoles 

expérimentaux permettant de visualiser les modifications intervenant au cours du traitement 

thermique des échantillons : un protocole dit in situ pour le suivi continu de l’évolution d’un 

système donné au cours du frittage, et deux protocoles dits ex situ permettant de suivre 

l’évolution de plusieurs systèmes au cours de la même expérience. 

 

2.1.  MEBE-HT in situ 

Le microscope électronique à balayage utilisé lors des expérimentations in situ et ex situ 

réalisées dans le cadre de cette étude est un microscope environnemental (MEBE) de type 

Quanta 200 FEG fourni par la société FEI. Ce microscope permet, de la même manière qu’un 

microscope conventionnel, de travailler sous vide poussé, mais également sous vide dégradé et 

en mode environnemental en maintenant dans la chambre du microscope une pression élevée 

de gaz (air, H2O, O2 …). Le travail en mode environnemental est possible grâce à la présence 

d’un système de vide différentiel positionné dans la lentille objectif qui permet de maintenir la 

source d’électrons et la colonne électronique sous vide poussé, tout en maintenant dans la 

chambre du microscope une pression élevée du gaz sélectionné. En mode environnemental, il 

est donc possible de travailler à des pressions pouvant atteindre jusqu’à 2400 Pa (sous vapeur 

d’eau) dans la chambre du MEBE [8]. 
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La détection des électrons secondaires et électrons rétrodiffusés est réalisée en utilisant des 

détecteurs spécifiques en fonction du mode utilisé (vide ou mode environnemental). Lorsque la 

chambre du microscope est sous vide, deux types de détecteurs sont utilisés pour collecter les 

électrons émis par l’échantillon, le détecteur d’Everhart-Thornley pour les électrons 

secondaires et le détecteur solide BSED (Back Scattered Electron Detector), constitué d’un 

élément semi-conducteur, pour les électrons rétrodiffusés. En mode environnemental, le 

détecteur Everhart-Thornley ne peut pas être utilisé car il ne peut fonctionner que sous vide 

poussé. Aussi, l’utilisation d’un détecteur spécifique est nécessaire pour collecter les électrons 

secondaires provenant de la surface de l’échantillon. Le détecteur GSED (Gaseous Secondary 

Electron Detector) permet, grâce à un potentiel positif pouvant atteindre 500 V, d’attirer et 

d’accélérer les électrons secondaires émis par l’échantillon. Ces électrons disposent alors d’une 

énergie suffisante pour interagir avec les molécules du gaz présent dans la chambre du MEBE, 

ce qui conduit à leur ionisation et à la production d’électrons supplémentaires (électrons 

secondaires environnementaux). Ces électrons sont également accélérés et interagissent de la 

même manière avec les molécules de gaz. Cette réaction en cascade entre les électrons 

secondaires et les molécules du gaz permet d’amplifier le signal électronique de départ et 

d’enregistrer des images résolues et peu bruitées en mode environnemental (Figure 45-a). 

 

Figure 45 : (a) Schéma simplifié de l’amplification du signal électronique émis suite à une réaction en 

cascade entre les électrons secondaires et les molécules du gaz et (b) Détecteur utilisé pour la collecte 
des électrons secondaires à haute température. 

Le développement de fours spécifiques pouvant être associés au MEBE permet de travailler à 

haute température (jusqu’à 1400 °C) directement dans la chambre du microscope. En mode 

environnemental, la gamme de pressions pouvant être utilisée pour enregistrer des images lors 

d’un traitement thermique est comprise entre 10 Pa et 750 Pa. Seuls les détecteurs permettant 

de collecter les électrons secondaires (Everhart-Thornley et GSED) peuvent être utilisés lorsque 

le MEBE est utilisé en mode haute température (Figure 45-b). En effet, les semi-conducteurs 

constituants le détecteur BSED étant sensible à la lumière et à la chaleur émise lors du 

traitement thermique, ce détecteur ne peut pas être utilisé dans ces conditions. A haute 

température, un seul mode d’imagerie permet donc d’observer l’évolution des échantillons.  
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Lors de cette étude, le suivi in situ du frittage a été réalisé en utilisant un four spécifique associé 

au microscope électronique à balayage environnemental qui permet de chauffer un échantillon 

directement dans la chambre du microscope tout en enregistrant des images [9]. L’association 

de ce four et du MEBE permet ainsi de réaliser des traitements thermiques jusqu’à 1400 °C, 

tout en contrôlant précisément la température directement au niveau de l’échantillon [10,11]. Ce 

contrôle est assuré par le biais d’un thermocouple placé dans le creuset du four (Figure 46), en 

contact direct avec l’échantillon. De cette manière, la température de frittage est contrôlée à 

±5°C lors des expériences in situ [12]. 

Lors de ces expériences, les échantillons préparés suivant le protocole décrit dans le paragraphe 

précédent sont directement transférés dans le creuset du four associé au MEBE (Figure 47-a). 

Puis, une montée rapide en température, à environ 40°C/min, est réalisée jusqu’à un palier 

isotherme qui correspond à la température à laquelle est menée l’expérience, typiquement entre 

800°C et 1300°C (Figure 47-b). La montée rapide en température permet de limiter les 

modifications morphologiques des échantillons avant d’atteindre la température de travail 

choisie pour le suivi du frittage. Toutefois, au cours de cette montée en température, un palier 

intermédiaire a été réalisé afin d’assurer la conversion thermique des précurseurs utilisés. Par 

exemple, pour les précurseurs de CeO2, la température a été maintenue constante à 700°C 

pendant 30 min afin d’assurer la transformation complète des oxocarbonates de cérium en 

oxyde de cérium. 

 

Figure 46 : (a) Vue schématique du four associé au MEB : 1 – porte échantillon, 2 – isolant thermique, 3 
– thermocouple associé au four, 4 – module de chauffe, 5 – enveloppe métallique et (b) Vue schématique 

du creuset associé au four : 1 – thermocouple associé au porte échantillon.  
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Figure 47 : Procédure de suivi in situ du frittage par MEBE-HT : (a) transfert du support dans le four 
associé au MEBE et (b) Rampe de montée en température et image de la chambre du microscope à une 

température de 1100 °C. 

Différentes conditions de traitement thermique ont été testées afin de déterminer les conditions 

expérimentales optimales permettant d’obtenir des images bien résolues sans dégrader 

l’échantillon (pas d’effet du faisceau d’électrons, pas de pollution externe, etc.). Dans le cas de 

CeO2 et de ThO2, les expériences in situ ont été réalisées sous air dans une gamme de pression 

comprise entre 200 Pa et 250 Pa. Pour CeO2, le travail sous air permet de conserver le cérium 

au degré d’oxydation IV durant le traitement thermique, le rapport O/Ce dans ces conditions de 

traitement thermique étant en effet compris entre 1,995 et 2 [13,14]. Le thorium n’ayant qu’un 

seul degré d’oxydation stable, Th(IV), l’atmosphère de traitement thermique ne peut pas 

influencer son comportement redox [15]. Les expériences in situ ont été réalisées, comme pour 

CeO2, sous air entre 200 Pa et 250 Pa. En revanche, lors du frittage des microsphères d’UO2, 

les expériences ont été menées sous atmosphère réductrice pour éviter l’oxydation de l’U(IV) 

en U(VI) (formation de U3O8) [16]. Dans ce cas, les traitements thermiques ont été réalisés sous 

hélium (ou He + 4% H2) à des pressions comprises entre 30 et 50 Pa. 

Lorsque la température visée est atteinte, les images MEBE, en mode électron secondaire, sont 

enregistrées de manière continue avec une fréquence de 2 à 60 images par minute suivant la 

vitesse de balayage considérée. Pour obtenir des images de bonne résolution à haute 

température, le détecteur spécifique GSED est utilisé pour collecter l’émission électronique 

d’intérêt (électrons secondaires) [17]. De plus, durant le traitement thermique, les images MEBE 

sont enregistrées sur une même zone de l’échantillon, ce qui permet de suivre l’évolution en 

continu d’un système unique durant toute l’expérience. 

Cependant, lors d’expériences menées in situ par MEBE-HT à des températures supérieures à 

1150°C, une diminution sensible de la résolution des images enregistrées est observée [1]. Cette 

dégradation s’explique par l’augmentation progressive de la production d’électrons thermiques 

lorsque la température de travail augmente [10,18]. Cet effet conduit à la diminution de la 

collection des émissions électroniques d’intérêt par rapport à celle des électrons thermiques, et 
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par là-même à la dégradation de la qualité des images enregistrées. Au-delà d’une certaine 

température, il devient donc difficile d’enregistrer des images avec la résolution nécessaire 

permettant de quantifier les modifications morphologiques qui ont lieu au cours du frittage. 

Dans le cadre de cette étude, où l’enregistrement d’images bien résolues à très fort 

grandissement (entre 80000х et 160000х) est recherché, cette température est typiquement 

comprise entre 1200 et 1250°C. 

 

2.2.  Procédures ex situ 

Pour pallier la limite en température des expériences in situ, deux protocoles de suivi du frittage 

ex situ permettant de suivre l’évolution de plusieurs systèmes au cours de la même expérience 

ont été développés. Dans ce cas, les échantillons préparés comme détaillé précédemment ont 

été traités thermiquement dans un four conventionnel. Des images MEBE en mode SE 

(électrons secondaires) et BSE (électrons rétrodiffusés) des systèmes d’intérêt ont ensuite été 

enregistrées après différentes durées de maintien en température.   

Le premier protocole, appelé « méthode ex situ », permet, comme lors des observations in situ, 

de suivre l’évolution d’un même système durant un traitement thermique. Pour cela, une zone 

de l’échantillon contenant différents systèmes d’intérêts (système de grains isolés, de deux ou 

trois grains en contact) est repérée à la surface du support avant le traitement thermique et une 

image de chaque système est enregistrée. L’échantillon est ensuite introduit rapidement dans 

une nacelle en alumine placée dans un four préchauffé à la température visée. L’échantillon est 

maintenu à cette température pendant une durée prédéfinie. Le faible volume de l’échantillon 

(quelques dixièmes de mm3) couplée à son introduction rapide dans le four préchauffé permet 

de réduire de manière importante le temps de mise en équilibre thermique (temps nécessaire 

pour que l’échantillon soit à la même température que le four) à quelques secondes. L’erreur 

sur la durée réelle de maintien de l’échantillon à la température visée est ainsi limitée. Après 

traitement thermique, le creuset en alumine dans lequel l’échantillon a été placé est sorti 

rapidement du four et retourné de manière à faire tomber l’échantillon sur une plaque en inox, 

ce qui garantit là aussi un retour rapide à la température ambiante (temps de l’ordre de quelques 

secondes). Après ce traitement thermique, le support est placé dans un microscope et des images 

en mode SE et BSE de l’ensemble des systèmes localisés sur la zone de l’échantillon repérée 

précédemment sont enregistrées. L’ensemble de ces opérations est ensuite répété. Le même 

échantillon est ainsi chauffé plusieurs fois et des images MEBE sont enregistrées sur la même 

zone après chaque maintien en température. Ce protocole permet de suivre de manière quasi 

continue les changements morphologiques qui interviennent sur un même système de grains à 

une température donnée (Figure 48-a).  
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Figure 48 : Représentation schématique des protocoles ex situ développés au cours de ce travail : (a) 
méthode ex situ et (b) méthode statistique. 

 

Le second protocole, dit « statistique », a essentiellement permis de suivre l’évolution des 

systèmes constitués d’un grain isolé au cours d’un traitement thermique. Cette approche 

statistique a nécessité l’utilisation d’un échantillon différent pour chaque durée de traitement 

thermique. En effet, pour une minute de traitement thermique, l’échantillon (1) a été introduit 

dans un four préchauffé pendant une minute, puis des images MEBE ont été enregistrées sur 

des microsphères de taille équivalente. Puis, un second échantillon (2) a été introduit dans le 

four maintenu à la même température pendant deux minutes avant d’enregistrer des images 

MEBE sur différentes microsphères. Cette procédure est répétée pour chaque durée de 

traitement thermique à la température étudiée. Pour chaque support, des images MEBE en mode 

SE et BSE sont enregistrées sur environ 30 microsphères après chaque durée de maintien en 

température, ce qui permet de réaliser une étude statistique de l’évolution du système étudié sur 

une population de grains pris au hasard (Figure 48-b). 

Ces procédures expérimentales (in situ et ex situ) ont ainsi permis d’obtenir des données 

complémentaires sur les modifications morphologiques qui interviennent au cours du stade 

initial du frittage. En effet, les études in situ vont permettre de suivre en continu l’évolution 

d’un système donné tandis que les expériences ex situ vont conduire à des informations 

complémentaires, notamment relatives à l’arrangement des cristallites au sein des grains, en 

utilisant le mode d’imagerie BSE, et de réaliser des études statistiques. Il est important de 

souligner que quel que soit le protocole utilisé, les résultats obtenus sont cohérents et conduisent 

à l’obtention de données comparables. L’évolution de la taille moyenne des cristallites 

(domaines cohérents) lors du traitement thermique des microsphères de CeO2 à 1100 °C a 

permis ainsi, à titre d’exemple, de mettre en évidence la cohérence des résultats obtenus à partir 

de ces trois procédures (Figure 49). Ces résultats seront discutés par la suite au cours du chapitre 

IV. 
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Figure 49 : Evolution de la taille moyenne des cristallites au cours du traitement thermique de 

microsphères de CeO2 à T = 1100 °C, déterminée en utilisant le mode in situ du MEBE-HT (¢), la 

méthode ex situ (l) et la méthode statistique (▲). 

Ce bon accord permet d’affirmer que le faisceau d’électrons n’a pas d’influence significative 

sur les modifications morphologiques des échantillons au cours des observations réalisées in 

situ dans le MEBE : les conditions reproduites dans le MEBE sont donc proches de celles 

rencontrées dans un four classique. En effet, dans le cas de CeO2, le faisceau électronique 

n’induit par exemple pas de réduction du cérium (IV) en cérium (III) lors des traitements 

thermiques in situ. Par ailleurs, il ressort que, pour les expériences menées ex situ, le temps de 

mise en équilibre thermique des échantillons après leur introduction dans le four est négligeable 

devant la durée de maintien en température. 

 

3. Traitement d’images 

Les images enregistrées au cours des observations MEBE ont ensuite été exploitées quel que 

soit le protocole utilisé pour déterminer des données quantitatives caractéristiques des 

phénomènes ayant lieu durant le traitement thermique. Différentes procédures de traitement 

d’images adaptées aux configurations étudiées (systèmes constitués d’un grain isolé ou de deux 

grains en contact) et aux données expérimentales à déterminer ont donc été développées. 

Pour les systèmes constitués d’une microsphère isolée, l’exploitation des images MEBE a 

permis de déterminer différents paramètres parmi lesquels la taille des cristallites et la taille du 

grain en utilisant le logiciel de traitement d’images Fiji [19,20]. Dans un premier temps, le 

nombre de cristallites observées à la surface du grain a été déterminé manuellement tandis que 

l’extraction du contour du grain est réalisée de manière automatique, ce qui permet de 

déterminer l’évolution du rayon du grain en fonction de la durée de traitement thermique (Figure 

50).  
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Figure 50 : Traitement d’images des systèmes à un grain isolé (a) microsphère de CeO2 après un 
traitement à 1100 °C pendant 10 min, (b) détermination manuelle du nombre de cristallites vues à la 

surface de la sphère et (c) extraction automatique du contour du grain avec Fiji. 

La détermination de la taille et/ou du nombre de cristallites contenues dans la microsphère a, 

par la suite, été réalisée par simple calcul mathématique, en utilisant les données déterminées 

précédemment. En effet, en considérant le grain comme une sphère parfaite, son volume peut 

être déterminé à partir du rayon obtenu par extraction automatique de son contour. En faisant 

ensuite l’hypothèse que les cristallites ont une géométrie sphérique, leur volume moyen peut 

également être déterminé. En connaissant le volume de la microsphère et le volume moyen des 

cristallites, le nombre et la taille des cristallites contenues dans le grain peuvent être déterminés 

(Figure 51). 

 

Figure 51 : Détermination de la taille moyenne et du nombre de cristallites par exploitation 
mathématique des données obtenues à l’aide du logiciel Fiji. 

Pour les systèmes constitués par deux grains en contact, les images enregistrées au cours des 

expériences in situ et ex situ par MEBE ont été traitées en utilisant une procédure en deux 

étapes. La première consiste en l’extraction automatique des contours en utilisant le logiciel 

Fiji, et plus particulièrement le plugin Trainable Weka Segmentation [21] qui permet de réaliser 

cette opération sur des centaines d’images. Lors de l’utilisation de ce plugin, deux classes de 

contrastes et de textures ont été sélectionnées sur quelques images de la série à traiter : la 

première (en vert) représente l’objet et la seconde (en rouge) représente le fond (Figure 52-a). 

Après quelques heures de calcul (dépendant du nombre d’images à traiter), des images 

segmentées (ou binarisées) ont été obtenues à partir de la série d’images initiales (Figure 52-b). 
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La superposition des images de départ avec les calques obtenus après segmentation a montré 

que le traitement d’images effectué conduit à l’obtention de résultats cohérents, correspondant 

bien aux contours des grains observés sur les images MEBE (Figure 52-c). 

 

Figure 52 : Segmentation automatique des images MEBE à partir du plugin Trainable Weka 
Segmentation disponible dans Fiji [19] (a) sélection de différentes classes de textures et contrastes sur 
l’image, (b) exemple d’images segmentées obtenues après calcul et (c) contour des grains obtenu après 

segmentation. 

Les images segmentées obtenues ont ensuite été utilisées pour la détermination automatique de 

différents paramètres généralement utilisés pour décrire la première étape de frittage dans les 

modèles à deux grains. Pour cela, un logiciel de traitement d’images « ImageJu » spécialement 

dédié à cette étude et à l’exploitation de ces images a été développé [22]. Son utilisation permet 

de déterminer des données expérimentales quantitatives à partir des images segmentées. Ainsi, 

la taille du pont, le rayon moyen des grains, les valeurs des angles dièdres et la distance entre 

les centres des grains peuvent être directement déterminées sur une série composée de plusieurs 

images segmentées (Figure 53). La superposition des calques obtenus après calcul avec les 

images de départ a permis, ici encore, de vérifier que les données calculées sont cohérentes avec 

les images MEBE de départ (Figure 53-c). 
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Figure 53 : Exploitation des images segmentées avec le logiciel ImageJu (a) interface du logiciel après 
importation des images, (b) calque obtenu après calcul et (c) paramètres caractéristiques déterminés 

après calcul rapportés sur l’image initiale. 

L’automatisation complète de la procédure de traitement des images enregistrées au cours du 

frittage de deux grains permet donc d’obtenir des résultats cohérents et représentatifs du 

comportement du matériau au cours du traitement thermique. De plus, les différentes étapes de 

traitement et d’exploitation d’images présentées précédemment n’induisent pas d’erreurs 

supplémentaires liées à une éventuelle intervention d’un opérateur extérieur sur les valeurs 

obtenues. 

 

4. Détermination des incertitudes associées 

Pour les systèmes à un grain isolé, le pourcentage d’erreur associé à l’exploitation manuelle des 

images MEBE par un opérateur a été déterminé en répétant plusieurs fois, sur une même série 

d’images, la méthode de traitement d’images mise en place. La détermination du nombre de 

cristallites a donc été réalisée plusieurs fois sur une dizaine d’images de microsphères de CeO2 

de tailles équivalentes. Après calcul, cette erreur s’est révélée être fortement dépendante du 

nombre de cristallites déterminé manuellement à la surface du grain (Figure 54).  
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Figure 54 : Variation de l’erreur relative associée au nombre de cristallites (∎) et de l’erreur absolue 

associée à la taille des cristallites pour un grain d’environ 250 nm de diamètre (l) en fonction du 
logarithme décimal du nombre de cristallites. 

 

En effet, lorsque le nombre initial de cristallites contenues dans la microsphère est très élevé, 

typiquement compris entre 103 et 104, le comptage du nombre de cristallites présentes à la 

surface du grain est très difficile du fait, d’une part, de la résolution médiocre des cristallites à 

cette échelle et, d’autre part, de leur taille souvent inférieure à la dizaine de nanomètres au début 

du traitement thermique. Dans ce cas, l’erreur relative associée à la mesure est proche de 15 %. 

En revanche, lorsque le nombre de cristallites diminue (entre 1000 et 100 cristallites), les 

cristallites ont une taille suffisante pour être dénombrées facilement : l’erreur relative est alors 

de l’ordre de 5%. Enfin, cette erreur augmente de nouveau jusqu’à atteindre 50 % lorsque le 

nombre total de cristallites est compris entre 80 et 2. A ce stade du traitement thermique, le 

nombre total de cristallites peut être facilement sous-estimé car on observe le grain en deux 

dimensions : un grain considéré comme monocristallin en le regardant d’un côté pourrait 

contenir une autre cristallite sur la face opposée, en contact avec le support. L’erreur sur le 

nombre de cristallites serait dans ce cas de 100%. 

Pour toutes les données expérimentales déterminées sur les systèmes à un grain isolé, ces 

pourcentages d’erreur relative ont été appliqués aux valeurs obtenues et ce, quels que soient le 

composé étudié et la température de frittage. 

Dans le cas de l’étude du frittage de deux grains, la méthode de traitement d’images étant 

entièrement automatisée, aucune erreur supplémentaire liée à une intervention d’un opérateur 

extérieur n’est à prendre en compte lors de la détermination des incertitudes. De plus, comme 

démontré précédemment, la méthode de traitement d’images développée n’induit pas d’erreur 

relative supplémentaire sur les valeurs déterminées. Cette erreur est donc majoritairement 

dépendante de la qualité des images MEBE de départ, en particulier pour celles enregistrées au 

cours des expérimentations in situ.  

Au cours des expérimentations in situ, l’erreur associée aux différentes valeurs déterminées est 

fortement dépendante de la durée de traitement thermique de l’échantillon et de la vitesse de 
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balayage à laquelle les images sont enregistrées. L’erreur relative sur les données obtenues à 

partir de ces images a donc été déterminée, pour chaque vitesse de balayage utilisée, en réalisant 

plusieurs fois (4 fois en moyenne) la mesure de la taille du pont et de la taille des grains sur une 

même série d’images. La différence entre les valeurs déterminées pour chaque paramètre a 

ensuite permis de remonter à l’erreur relative. Au début du palier isotherme, l’image est très 

instable à cause des perturbations extérieures notamment dues à la stabilisation de la 

température. De plus, c’est à ce moment que l’on devrait observer les modifications 

morphologiques les plus rapides et les plus intenses. Aussi, en début d’expérience, les images 

sont enregistrées à des vitesses de balayage très rapides, de l’ordre de 1 à 2 µs par pixel (taille 

des images de 1024 х 880 pixels). Elles sont donc fortement bruitées et parfois légèrement 

déformées du fait de la régulation du four (Figure 55-a). L’erreur relative sur les données 

obtenues à partir de ces images a donc été évaluée entre 15 % et 20 %. Cette erreur va diminuer 

progressivement avec la stabilisation de l’imagerie au cours de l’expérience, et atteindre entre 

5 % et 10 % lorsque les vitesses de balayages sont comprises entre 5 µs et 30 µs par pixel (Figure 

55-b). Dans ce cas, les images enregistrées seront en effet moins bruitées et plus stables du fait 

de la stabilisation de la température du four. Lors des expérimentations ex situ, les images 

MEBE étant enregistrées à des vitesses de balayage comprises entre 10 µs et 30 µs, l’erreur 

relative déterminée est également considérée comme étant comprise entre 5 % et 10 %. 

 

Figure 55 : Images MEBE enregistrées à des vitesses de balayage différentes au cours du frittage in 

situ de deux microsphères de CeO2 à 1150 °C (a) 2 µs par pixel et (b) à 10 µs par pixel. 
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La méthode de préparation des échantillons et les différents protocoles d’études décrits dans 
ce chapitre vont permettre de suivre la première étape du frittage en utilisant des systèmes 
proches de ceux modélisés. En effet, après dispersion des grains à la surface d’un support, il 
y a formation spontanée de différents assemblages de grains parmi lesquels un système à 
deux grains en contact, représentatif du système modèle généralement utilisé pour la 
description du stade initial du frittage. De plus, le support qui sera utilisé au cours de cette 
étude a été choisi de manière à rester inerte et à ne pas interagir avec les grains dispersés à sa 
surface dans la gamme de température étudiée (entre 800 °C et 1300°C) et sous l’atmosphère 
utilisée. 

Pour le suivi en température du comportement de ces échantillons, un protocole d’étude in 

situ par MEBE et deux protocoles ex situ ont été développés. L’utilisation de ces protocoles 
va permettre d’observer directement les modifications morphologiques qui interviennent au 
cours du traitement thermique des échantillons. Le suivi de l’évolution morphologique des 
échantillons avec les deux protocoles va permettre d’une part de s’assurer que le faisceau 
d’électrons n’a pas d’influence significative sur l’évolution des échantillons et d’autre part 
de combiner différents modes d’imageries (SE et BSE) pour obtenir toutes les informations 
nécessaires à la compréhension des phénomènes observés. Le suivi de l’évolution 
morphologique des échantillons selon le protocole in situ permettra d’enregistrer un nombre 
élevé d’images en « conditions réelles » et de disposer d’un ensemble de données brutes 
inaccessible par toute autre technique expérimentale. 

Enfin, les procédures de traitements d’images mises en place pour chacun des différents 
systèmes étudiés permettront d’obtenir des données expérimentales décrivant les 
phénomènes qui ont lieu durant le stade initial du frittage. En effet, des données quantitatives 
fiables seront déterminées en utilisant les logiciels Fiji [19] et ImageJu [22] pour traiter les 
séries d’images enregistrées au MEBE. 
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La synthèse des poudres d’oxydes de lanthanides et d’actinides de morphologie contrôlée a 

conduit à l’obtention de microsphères polycristallines (constituées de plusieurs domaines 

cohérents) pour chaque composé synthétisé [1,2]. Cette polycristallinité a été notamment mise 

en évidence en déterminant par affinement Rietveld la taille moyenne des cristallites constituant 

les microsphères de départ. Le comportement de ces cristallites, au cours d’un traitement 

thermique, sera étudié en suivant l’évolution d’une microsphère isolée lors d’un traitement 

thermique. Cette étude sera réalisée en combinant des observations in situ et ex situ par 

microscopie électronique à balayage en mode environnemental (MEBE) et la diffraction des 

rayons X (dans le cas de l’étude de CeO2) [3]. L’étude d’un système constitué d’une microsphère 

isolée permettra ainsi de suivre l’évolution de la morphologie des cristallites au sein de la 

microsphère, sans qu’il y ait apport extérieur de matière, et d’identifier les mécanismes qui 

induisent cette évolution lors d’un traitement thermique. La caractérisation fine des 

modifications morphologiques se déroulant au sein d’une microsphère isolée devra permettre 

d’obtenir les informations nécessaires à l’étude de systèmes plus complexes, tels que ceux 

utilisés pour la description du stade initial du frittage (constitués de deux à trois microsphères 

en contact).   

Cette étude spécifique, réalisée sur des microsphères de CeO2 [3] et de ThO2 [4], devra également 

permettre de déterminer les paramètres qui contrôlent la microstructure du grain lors d’un 

traitement thermique. La microstructure d’un matériau étant fortement liée à ses propriétés, 

contrôler ce paramètre à l’échelle granulaire peut en effet représenter un enjeu important pour 

le domaine des céramiques techniques. Dans le cas de l’étude du stade initial du frittage, le 

contrôle de la microstructure des microsphères synthétisées permettra, entre autres, de 

déterminer les conditions d’élaboration de microsphères monocristallines généralement 

utilisées pour la description du premier stade du frittage par simulation numérique.  
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1. Evolution microstructurale 

Les modifications morphologiques qui interviennent au cours du traitement thermique d’une 

microsphère polycristalline isolée ont été suivies de manière continue au cours d’observations 

in situ et ex situ par MEBE. Ces observations ont été réalisées en utilisant les microsphères 

d’oxyde de cérium et d’oxyde de thorium synthétisées selon les protocoles décrits dans le 

chapitre II.  

Lors de l’étude des microsphères de CeO2 (présentant un diamètre d’environ 600 nm), les suivis 

par MEBE ont été réalisés dans une gamme de températures comprises entre 1000 °C et 1200 

°C. Celle-ci a été définie comme étant celle pour laquelle les cinétiques de modifications des 

échantillons sont adaptées aux observations par MEBE-HT. En effet, une cinétique de 

transformation trop rapide entraine des modifications importantes au sein de l’échantillon sur 

des temps courts. Aussi, la morphologie de l’échantillon sera modifiée lors de l’enregistrement 

d’une image, qui ne sera pas alors représentative de l’état de l’échantillon à un instant donné. 

A l’inverse, une cinétique de transformation trop lente nécessitera des durées d’expériences très 

longues et incompatibles avec l’observation des phénomènes [5,6].  

Dans le cas de l’étude du comportement des microsphères de ThO2, des expériences 

préliminaires ont permis de montrer que la température minimale permettant d’observer 

l’évolution des échantillons est d’environ 1175°C. L’étude du suivi de l’évolution 

microstructurale des microsphères de ThO2 au cours d’un traitement thermique a donc été 

menée dans la gamme de températures comprises entre 1175°C et 1300°C. L’écart entre les 

températures de traitement thermique des microsphères de CeO2 et de ThO2 est comparable à 

celui rapporté dans la littérature pour le frittage des compacts de ces oxydes [7,8]. 

Lors de l’étude de l’évolution du comportement des microsphères de CeO2 et de ThO2 en 

fonction de la température, les modifications morphologiques observées dans les deux cas sont 

dues à l’évolution de la taille moyenne des cristallites (donc du nombre de cristallites) et de la 

porosité interne au cours du traitement thermique. Par exemple, pour les microsphères de CeO2, 

la taille moyenne des cristallites est d’environ 45 nm après 5 min à 1100 °C, puis atteint jusqu’à 

75 nm après 10 minutes de maintien à cette température (Figure 56-a). L’augmentation de la taille 

des cristallites continue jusqu’à ce qu’une microsphère monocristalline, constituée d’une 

cristallite de taille équivalente à celle du grain dense, soit formée. De la même manière, lors du 

traitement thermique d’une microsphère de ThO2 d’environ 350 nm de diamètre, une particule 

monocristalline d’environ 330 nm de diamètre est obtenue après 18 minutes de traitement 

thermique à 1275°C (Figure 56-b). Par ailleurs, quelles que soient les conditions de traitement 

thermique, la diminution du nombre de cristallites composant la microsphère de départ n’induit 

pas de modification notable de sa morphologie, qui reste quasi sphérique au cours du traitement 

thermique. Ces données permettront  donc de déterminer, pour chacun des oxydes étudiés, les 

conditions d’élaboration de microsphères monocristallines à différentes températures de 

traitement thermique.  
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Figure 56 : Images MEBE enregistrées en mode BSED au cours du traitement thermique d’un 

système constitué d’une microsphère isolée : (a) microsphère de CeO2 à T = 1100 °C et (b) 

microsphère de ThO2 à T = 1275 °C. 
 

En outre, les images MEBE enregistrées en utilisant le mode d’imagerie en électrons 

rétrodiffusés (BSE) mettent en évidence une modification des niveaux de gris des cristallites 

sur des images enregistrées successivement (Figure 56). La présence de différents niveaux de 

gris sur une image BSE est généralement attribuée à la présence de numéro atomique différent 

au sein du même échantillon. Néanmoins, aucune modification de la composition chimique des 

microsphères au cours du traitement thermique n’étant envisageable lors de notre étude, ce 

phénomène peut être attribué à un changement de l’orientation des plans cristallins. En effet, 

dans un échantillon polycristallin, constitué de plusieurs cristallites, des contrastes peuvent être 

observés du fait d’un effet de canalisation des électrons entre les plans cristallins, ce qui conduit 

à l’émission d’une quantité d’électrons rétrodiffusés différente en fonction de leur orientation 

[9,10]. De ce fait, la croissance des cristallites au cours du traitement thermique d’une 

microsphère semble accompagnée d’une modification simultanée de leur orientation 

cristallographique. 

Le suivi par microscopie électronique en transmission à haute température (MET-HT) de 

l’évolution de nanoparticules polycristallines de ThO2 durant un traitement thermique effectué 

entre 1000 °C et 1100 °C a permis d’observer une évolution similaire des cristallites à l’échelle 

nanométrique et de confirmer les hypothèses émises à partir des micrographies MEBE. En effet, 

en travaillant avec un dispositif de traitement thermique associé à un MET haute résolution, il 

a été possible d’observer la croissance des cristallites au sein d’une microsphère d’environ 50 

nm de diamètre. Comme précédemment, la diminution progressive du nombre de cristallites 

contenues au sein des particules de ThO2 a conduit à l’obtention d’un grain monocristallin 

(Figure 57). Des transformées de Fourier (FFT) réalisées sur les images MET à haute résolution 

enregistrées au cours de ces observations ont permis de mettre en évidence la diminution du 

nombre de domaines cohérents constituant le grain [11,12], et ainsi de confirmer le passage du 

grain de l’état polycristallin l’état monocristallin lors du traitement thermique. En effet, la 



Chapitre IV : Etude de l’évolution microstructurale d’un grain isolé  

 

 98 

transformée de Fourier de l’image MET haute résolution enregistrée au début du traitement 

thermique a révélé une structure en anneaux caractéristique de la présence de plusieurs 

orientations cristallographiques au sein du grain. Ce type de structure est spécifique des 

échantillons polycristallins (Figure 57-a). De plus, cette image présente l’arrangement typique 

d’une structure cubique, qui correspond bien à la structure type fluorine de ThO2. Après 

l’obtention d’un grain monocristallin, la FFT des images MET a mis en évidence la présence 

d’une seule orientation cristallographique au sein du grain   (Figure 57-b). A ce stade, tous les 

plans atomiques présents dans le grain sont selon un unique réseau. L’exploitation de ces 

images a ensuite permis de déterminer que les plans cristallins au sein des microsphères de 

ThO2 parallèles au plan d’observation sont orientés selon le plan (100). Ces observations in situ 

par MET haute résolution ont donc permis de confirmer la formation d’un seul domaine 

cohérent après croissance des cristallites. 

 
Figure 57 : Image MET enregistrées lors du suivi in situ de l’évolution microstructurale de 

nanosphères de ThO2 d’environ 50 nm à T = 1100 °C (a) sphère polycristalline avec transformée de 

Fourier associée (carré rouge) et (b) sphère monocristalline avec transformée de Fourier associée 

(carré bleu). 
 

La prolongation de la durée de traitement thermique de ces microsphères après l’obtention des 

grains monocristallins conduit à la perte de la morphologie sphérique de départ. En effet, les 

microsphères monocristallines obtenues commencent à se facetter pour tendre vers une 

morphologie plus angulaire après une longue durée de traitement thermique (Figure 57-b et Figure 

58). Pour CeO2, par exemple, la modification de la morphologie sphérique des grains débute 

après 260 min de traitement thermique à 1100°C. Les images MEB enregistrées mettent alors 

en évidence la formation progressive de zones planes à la surface des microsphères, qui 

correspondent à un facettage de l’objet. Une évolution similaire est observée lors du traitement 

thermique des microsphères de ThO2 après environ 20 min à 1275°C. La morphologie cubique 

vers laquelle les microsphères semblent tendre peut être considérée comme la forme d’équilibre 

de ces objets, ce qui est en bon accord avec la symétrie cubique de type fluorine de ces oxydes 

(les cristaux deviennent holoédrique) [3,15]. 
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Figure 58 : Images MEBE enregistrées après traitement thermique d’un système constitué d’une 

microsphère isolée (a) microsphère de CeO2 après 260 min à 1100°C et (b) microsphère de ThO2 

après 20 min à 1275°C. 
 

La modification de la forme des microsphères lors du traitement thermique est probablement 

pilotée par des processus de transport de matière à la surface des grains, déjà mis en évidence 

pour d'autres céramiques telles que TiO2 [13]. 

 

2. Détermination des paramètres d’intérêt 

Les images MEBE enregistrées au cours des observations in situ et ex situ ont, par la suite, été 

exploitées afin de quantifier les modifications morphologiques observées au cours du traitement 

thermique des microsphères de CeO2 et de ThO2. Pour cela, une procédure de traitement 

d’images (détaillée dans le chapitre précédent), permettant notamment de déterminer 

l’évolution de la taille moyenne des cristallites et de la taille des grains au cours du traitement 

thermique, a été utilisée. Ceci a permis d’obtenir des données quantitatives reliant l’évolution 

de ces paramètres aux différentes températures et durées étudiées. 

Les courbes montrant l’évolution de la taille moyenne des cristallites au cours de traitements 

thermiques réalisés à différentes températures sont rapportées sur la Figure 59. Quels que soient 

la température et l’oxyde étudiés, ces données permettent de mettre en évidence l’augmentation 

progressive de la taille moyenne des cristallites au cours du traitement thermique. De plus, en 

comparant les données obtenues aux différentes températures étudiées, il ressort clairement que 

la croissance des cristallites est un phénomène thermiquement activé. La cinétique de 

croissance des cristallites est donc fortement dépendante de la température de traitement 

thermique des microsphères. Ainsi, plus la température de traitement thermique considérée est 

élevée, plus la croissance des cristallites au sein de la microsphère est rapide. Dans le cas de 

CeO2, pour une même durée de traitement thermique, la taille moyenne des cristallites est 

doublée lorsque la température est augmentée d’environ 50°C. Ainsi, après 20 min de traitement 

thermique à 1050°C, la taille moyenne des cristallites est d’environ 40 nm, tandis qu’elle atteint 

environ 80 nm pour la même durée de traitement thermique à 1100°C (Figure 59-a). 
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Figure 59 : Evolution de la taille moyenne des cristallites au cours du traitement thermique d’une 

microsphère isolée à différentes températures : (a) microsphères de CeO2 et (b) microsphères de 

ThO2. 
 

De plus, l’évolution de la taille des cristallites semble se faire en deux étapes. Au début du 

traitement thermique, une croissance très rapide de la taille des cristallites au sein des 

microsphères de CeO2 est observée pour toutes les températures étudiées. La vitesse de 

croissance des cristallites semble devenir ensuite plus lente lorsque l’on tend vers l’obtention 

d’un grain monocristallin, c’est-à-dire pour des durées de traitement thermique plus longues. 

En effet, au début du traitement thermique, les cristallites peuvent être considérées comme des 

nanoparticules dont la taille croit très vite pour devenir par la suite submicrométrique.  

Par contre, les données obtenues après exploitation des images MEBE sur les microsphères de 

ThO2 (Figure 59-b) montrent que l’évolution de la taille moyenne des cristallites pour les durées 

de maintien en température étudiées présente une allure plus linéaire. Comme dans le cas de 

CeO2, la température de traitement thermique va fortement influencer la vitesse de croissance 

des cristallites. Par exemple, après 10 min de traitement thermique à 1200°C, la taille moyenne 

des cristallites atteint environ 25 nm. Cette taille est doublée, jusqu’à atteindre 50 nm, lorsque 

la température de traitement thermique est portée à 1300°C, pour une même durée de traitement 

thermique.  

Parallèlement à la diminution du nombre de cristallites au sein des microsphères, l’évolution 

d’autres paramètres tels que le volume - et le rayon - du grain au cours du traitement thermique 

a été déterminée. La diminution progressive de la taille des microsphères de CeO2 et de ThO2 

durant le traitement thermique a ainsi pu être mise en évidence (Figure 60). Les courbes obtenues 

après traitement des images montrent que la diminution de la taille des microsphères est très 

rapide au début du traitement thermique puis atteint une valeur d’équilibre à laquelle la taille 

des microsphères reste quasi constante. En effet, lors du traitement thermique des microsphères 

de CeO2, la taille des microsphères diminue progressivement jusqu’à atteindre environ 90% de 

la taille initiale après 40 min à 1100 °C. Dans le cas de ThO2, il faut environ 10 min à 1275°C 

pour que le rayon des grains atteigne une valeur d’équilibre d’environ 95 % du rayon initial. 

Contrairement à l’évolution de la taille moyenne des cristallites, la variation du rayon des grains 

au cours du temps suit la même tendance pour les deux oxydes étudiés. La variation de la taille 
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des microsphères est probablement due à un réarrangement intragranulaire au cours du 

traitement thermique, induit par la croissance progressive des cristallites et par l’élimination de 

la porosité résiduelle présente au sein des microsphères. La nature du précurseur synthétisé peut 

donc avoir une influence sur la quantité de porosité résiduelle présente au sein des microsphères 

après conversion thermique et ainsi conduire à des oxydes ayant différentes propriétés 

microstructurales. Les microsphères de ThO2 obtenues à partir d’un précurseur oxyde hydraté 

sont donc légèrement plus denses au départ que celles de CeO2 obtenues à  partir d’un 

précurseur oxocarbonate.  

  

Figure 60 : Evolution du rayon relatif du grain (r/r0) au cours du traitement thermique des 

microsphères de CeO2 à 1100 °C (∎) et des microsphères de ThO2 à 1275 °C (●). 
 

Lors du traitement thermique d’une microsphère isolée, la croissance des cristallites est donc 

accompagnée de la diminution progressive de la taille de la microsphère. Cette évolution peut 

être assimilée à celle d’un compact au cours du frittage, pour lequel la croissance des grains est 

accompagnée de la diminution de la taille du compact et donc de sa densification [14]. 

 

2.1. Détermination de la taille moyenne des cristallites par DRX 

Afin de confirmer la croissance de la taille des domaines cohérents au cours du traitement 

thermique des microsphères, un suivi de l’évolution de la taille moyenne des cristallites a été 

réalisé par diffraction des rayons X. Pour cela, des poudres constituées de microsphères d’oxyde 

de cérium ont été traitées thermiquement dans un four conventionnel à 1100°C pour différentes 

durées de traitement thermique comprises entre 1 et 45 minutes. Des diffractogrammes de 

rayons X ont ensuite été enregistrés sur chacune de ces poudres traitées thermiquement. La 

comparaison des différents diffractogrammes enregistrés permet de mettre en évidence 

l’augmentation progressive de l’intensité des pics avec l’augmentation de la durée de traitement 

thermique (Figure 61). En effet, plus la durée de traitement thermique est élevée, plus les pics 

enregistrés sont fins. La diminution de la largeur à mi-hauteur des raies de diffraction après 

traitement thermique est caractéristique de la croissance de la taille des cristallites, et par 

conséquent du passage d’une poudre constituée de cristallites nanométriques à une poudre dont 

la taille des domaines cohérents est plus importante. 
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Figure 61 : Diffractogrammes de rayons X enregistrés sur des poudres d’oxyde de cérium traitées 

thermiquement à 1100°C : (a) diffractogrammes enregistrés entre 1 min et 45 min et (b) zoom sur la 

raie (111). * raies du support. 

La taille moyenne des domaines cohérents au cours du traitement thermique a été quantifiée par 

affinement Rietveld des diffractogrammes de rayons X enregistrés après chaque durée de 

traitement thermique. Les données obtenues sont rapportées dans le Tableau 4.  

Tableau 4 : Résultats des affinements Rietveld obtenus à partir des diffractogrammes des poudres de 

CeO2 après différentes durées de traitement thermique à 1100 °C. 

Temps (min) a (Å) V (Å3) 
Taille moyenne des 

cristallites (nm) 

1 5,4100 158,34 58 

2 5,4103 158,37 80 

3 5,4108 158,41 95 

5 5,4108 158,41 90 

7 5,4107 158,40 150  

10 5,4108 158,41 145 

15 5,4107 158,40 135 

20 5,4105 158,38 155 

30 5,4107 158,40 160 

45 5,4110 158,42 220 

Les données déterminées par cette méthode sont en bon accord avec celles obtenues à partir des 

observations in situ et ex situ (méthode « statistique ») par MEBE (Figure 62). En effet, 

l’ensemble des résultats obtenus met en évidence la croissance de la taille moyenne des 

cristallites, et des jeux de valeurs très similaires sont obtenus avec les trois méthodes d’analyse. 

Par exemple, après 10 minutes de traitement thermique à 1100°C, la taille moyenne des 

cristallites mesurée est d’environ 60 nm, quelle que soit la méthode d’étude mise en œuvre.  

La très bonne corrélation relevée entre les trois ensembles de données (MEBE in situ, ex situ et 

DRX) justifie ainsi a posteriori la démarche expérimentale qui a été adoptée. De plus, elle 
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indique également que le faisceau d’électrons ne modifie pas de manière significative 

l’évolution des systèmes étudiés lors des traitements thermiques réalisés in situ dans le MEBE. 

En effet, dans le cas de l’oxyde de cérium, le faisceau électronique aurait pu interagir avec le 

matériau et induire une réduction du Ce (IV) en Ce (III) et, de fait, probablement influencer la 

cinétique de croissance des cristallites durant le traitement thermique. Pour des raisons 

similaires, la faible pression résiduelle dans la chambre du MEBE (comprise entre 200 et 250 

Pa d’air) aurait pu modifier l’évolution des matériaux lors des expériences menées in situ. Mais 

la cohérence entre ces différentes données permet de confirmer qu’il n y a aucune influence de 

ces paramètres sur les modifications morphologiques des échantillons. Cela est en bon accord 

avec les données précédemment rapportées par Podor et al. [15] qui ont observé la conservation 

du cérium au degré d’oxydation IV dans des conditions de traitements thermiques similaires.  

 

Figure 62 : Evolution de la taille moyenne des cristallites dans une microsphère de CeO2 d’environ 

400 nm de diamètre au cours d’un traitement thermique à 1100 °C : observations MEBE-HT in 

situ (∎), méthode dite « ex situ statistique » (●), et affinement Rietveld des diffractogrammes de 

rayons X (▲). 
  

La cohérence entre les résultats obtenus par MEBE et par DRX montre en outre que le suivi de 

l’évolution microstructurale d’un grain isolé est représentatif de l’évolution d’une population 

plus large de microsphères polycristallines au cours d’un traitement thermique. En effet, lors 

de l’étude réalisée par DRX, puis par la méthode dite « ex situ statistique » qui permet de 

quantifier le comportement d’une population de 30 grains environ, la taille moyenne des 

cristallites déterminée à partir d’une poudre (constituée de plusieurs microsphères) est similaire 

à celle déterminée en suivant l’évolution d’une microsphère isolée in situ par MEBE-HT. 

 

2.2.  Effet de la taille des microsphères sur la croissance des cristallites 

La croissance des cristallites pourrait être induite par des processus similaires à ceux qui 

conduisent à la diminution de l’énergie libre du système au cours du frittage d’un compact. 

Cette diminution de l’énergie de surface se fait notamment par formation d’interfaces 
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solide/solide de faible tension superficielle à la place d’interfaces solide/gaz [16,17]. Dans ce 

cas, la tension de surface des microsphères pourrait avoir une influence sur les cinétiques de 

croissance des cristallites. En effet, étant donné que le rapport surface/volume varie avec le 

rayon de la microsphère, la tension de surface pourrait modifier le processus de croissance des 

cristallites, en particulier pour les plus petites microsphères étudiées. La croissance des 

cristallites serait donc dans ce cas dépendante de la taille des grains.  

Toutefois, dans le cadre de cette étude, aucune corrélation n’a été observée entre le volume 

initial des microsphères et la taille moyenne des cristallites. En effet, même si le diamètre des 

microsphères utilisées varie entre 300 nm et 800 nm pour CeO2 et entre 300 nm et 400 nm pour 

ThO2, la taille moyenne des cristallites déterminée reste indépendante de la taille initiale des 

microsphères au cours du traitement thermique. 

A titre d’exemple, les résultats obtenus après 2,5 min de traitement thermique à 1050°C de 

microsphères de CeO2 de tailles différentes sont rapportés sur la Figure 63. L’ajustement linéaire 

de la courbe présentant la variation du volume moyen des microsphères en fonction du nombre 

de cristallites conduit à l’obtention d’un volume moyen pour une cristallite d’environ (12,5 ± 

0,8) x 104 nm3 (qui correspond à un diamètre d’environ 30 nm), quelle que soit la taille des 

microsphères. Par conséquent, les mécanismes mis en jeu lors de la croissance des cristallites 

sont probablement majoritairement indépendants du diamètre initial des microsphères. 

 

 
Figure 63 : Variation du volume moyen des microsphères de CeO2 en fonction du nombre de 

cristallites (T = 1050°C, t = 2,5 min) 

 
 

3. Cinétique de croissance des cristallites 

Parallèlement à l’évolution de la taille moyenne des cristallites, l’évolution du nombre de 

cristallites au sein d’une microsphère a été représentée en fonction de la durée de traitement 

thermique pour les différentes températures étudiées pour CeO2 et ThO2. Les courbes obtenues 

ont ainsi mis en évidence la diminution progressive du nombre de cristallites au cours du 
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traitement thermique, jusqu’à ce qu’une microsphère monocristalline (constituée d’une 

cristallite unique) soit obtenue (Figure 64).  

Figure 64 : Evolution du nombre de cristallites au sein des microsphères de CeO2 (a) et de ThO2 (b) 

pour différentes températures de traitement thermique. 
 

Afin de déterminer les grandeurs cinétiques qui décrivent les mécanismes intervenant lors de la 

croissance des cristallites, une exploitation mathématique des différentes courbes a été réalisée. 

Pour cela, différentes lois mathématiques simples permettant de décrire l’évolution du nombre 

de cristallites au cours d’un traitement thermique ont été utilisées. 

 

3.1.  Cas de CeO2 

Dans le cas de l’oxyde de cérium, différents modèles permettant de réaliser un ajustement 

mathématique des courbes ont été utilisés aux différentes températures étudiées (entre 900°C 

et 1155°C). Le premier est le modèle de Johnson-Mehl-Avrami (JMA) qui est généralement 

utilisé dans le domaine des matériaux pour décrire les cinétiques d’évolution des cristallites au 

cours d’un traitement thermique ou d’une recristallisation (notamment lors du recuit de 

matériaux irradiés) [18,19,20] : 

∝ = N − N"
N5 − N"

= 1 − exp(−[k. t]&)   (10) 

Avec α le paramètre de croissance, N le nombre de cristallites à un temps t, N0 le nombre de 

cristallites au temps initial, N∞ le nombre de cristallites à un temps infini, k la constante de 

vitesse, t le temps et n l’exposant JMA. 

Néanmoins, l’utilisation de ce modèle nécessite pour obtenir des résultats cohérents, 

représentatifs des phénomènes observés au cours du traitement thermique, de déterminer 

précisément le nombre de cristallites initialement présentes au sein de la microsphère (N0). Lors 

de cette étude, la détermination précise du paramètre N0 apparaît complexe, notamment du fait 

de la taille nanométrique des cristallites de départ, qui les rend difficilement observables. Le 

modèle JMA n’a donc pas été retenu pour la détermination des données quantitatives précises. 
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Pour pallier ces difficultés, une loi exponentielle simple permettant de déterminer les constantes 

de vitesses aux différentes températures sans détermination préalable de la valeur initiale du 

nombre de cristallites composant les microsphères a été utilisée (11). 

N = N" − A. exp(−k. t)    (11) 

Avec N le nombre de cristallites à un temps t, N0 le nombre de cristallites au temps initial, A le 

facteur pré exponentiel, k la constante de vitesse et t le temps. 

Toutefois, un tel modèle n’a pas permis d’obtenir des ajustements satisfaisants conduisant à la 

détermination de données cohérentes. En effet, seule la partie de la courbe correspondant aux 

traitements thermiques les plus longs semble être décrite correctement lors du calcul, la  Figure 

65-a présente à titre d’exemple l’ajustement réalisé pour les données obtenues à 1100°C. Cette 

loi ne permet donc pas de décrire l’ensemble des données expérimentales et d’obtenir des 

données cinétiques représentatives de l’évolution des microsphères pour toutes les températures 

étudiées : elle n’a donc pas été retenue. 

Une loi en double exponentielle décroissante a enfin été utilisée pour réaliser l’exploitation 

mathématique des courbes (12).  

N = N" − A#. exp(−k#. t) −  A$. exp(−k$. t)    (12)  
Avec N le nombre de cristallites à un temps t, N0 le nombre de cristallites au temps initial, A1 

le facteur pré exponentiel aux temps courts, A2 le facteur pré exponentiel aux temps longs, k1 

la constante de vitesse aux temps courts, k2 la constante de vitesse aux temps longs et t le temps. 

Cette dernière a permis de réaliser des ajustements mathématiques précis de l’évolution du 

nombre de cristallites et ainsi de déterminer des données cinétiques fiables. En effet, comme le 

montre l’exemple de l’ajustement mathématique des données obtenues à 1100°C        (Figure 

65-b), l’utilisation de cette loi permet de décrire toutes les données expérimentales. 
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Figure 65 : Ajustement mathématique des courbes montrant l’évolution du nombre de cristallites au 

sein d’une microbille de CeO2 à 1100 °C en utilisant (a) une loi exponentielle simple (o = oq −
s. uvw(−z. {)) et (b) une loi en double exponentielle (o = oq − s|. uvw(−z|. {) −  s}. uvw(−z}. {)). 

La modélisation des données à l’aide d’une loi en exponentielle double conduit donc à décrire 

deux mécanismes distincts lors de la croissance des cristallites. Le premier mécanisme est 

prépondérant aux temps courts de traitement thermique tandis que le second devient majoritaire 

aux temps longs. Ainsi, pour chaque jeu de données, deux valeurs de constantes de vitesses k1 

et k2 ont été déterminées et sont rapportées dans le Tableau 5.  

Tableau 5 : Constantes de vitesse déterminées à partir des données obtenues lors du traitement thermique 

d’une microsphère de CeO2 entre 900°C et 1155°C, en utilisant une loi en double exponentielle (o = oq −
s|. uvw(−z|. {) −  s}. uvw(−z}. {)). 

 

Température (°C) 
Temps courts Temps longs 

k1 ln (k1) k2 ln (k2) 

900 37 ± 7 3,6 ± 0,7 0,002 ± 0,001 -5,9 ± 2,8 

1005 80 ± 16 4,3 ± 0,9 0,11 ± 0,01 -2,2 ± 0,3 

1050 113 ± 34 4,7 ± 1,4 2 ± 2 0,4 ± 0,6 

1080 135 ± 40 4,9 ± 1,4 2,4 ± 0,2 0,89 ± 0,08 

1100 178 ± 44 5,1 ± 1,3 0,53 ± 0,05 -0,63 ± 0,06 

1155 204 ± 43 5,3 ± 1,1 3 ± 2 1,0 ± 0,8 

Les constantes de vitesse obtenues pour chacune des températures de traitement thermique ont, 

par la suite, été utilisées pour déterminer les valeurs des énergies d’activation mises en jeu lors 

de la croissance des cristallites, en utilisant la loi d’Arrhenius. Deux valeurs d’énergies 

d’activations Ea1 et Ea2, respectivement associées aux mécanismes prépondérants aux temps 

courts et aux temps longs lors du traitement thermique ont ainsi pu être déterminées (Figure 66). 
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Le premier mécanisme, qui pilote l’évolution de la nanostructure du grain au début du 

traitement thermique, est caractérisé par une valeur d’énergie d’activation d’environ 95 ± 15 

kJ.mol-1 (Figure 66-a). Cette valeur peut être considérée comme relativement faible par rapport 

à celles habituellement déterminées pour le frittage de matériaux de type fluorine MO2 

(typiquement entre 300 et 600 kJ.mol-1) à l’échelle macroscopique [21,22]. Par exemple, Podor 

et al. [21] ont déterminé une valeur d’énergie d’activation d’environ 300 kJ.mol-1 lors du frittage 

de compacts de CeO2 (précurseur oxalate) entre 1000 °C et 1300 °C tandis que Kinemuchi et 

Watari [23] ont atteint une valeur d’environ 450 kJ.mol-1 à partir d’une poudre commerciale 

frittée entre 1300 °C et 1600 °C.  

En tenant compte de l’incertitude liée à la valeur obtenue au cours de ce travail, l’énergie 

d’activation déterminée peut plus vraisemblablement être corrélée à celles déterminées par 

différents auteurs lors de la cristallisation de CeO2 durant un traitement thermique à 

relativement basse température, entre (300 °C et 600°C) [20,24]. En effet, lors de ces 

phénomènes de cristallisation, la croissance des domaines cohérents (ou cristallites) est induite 

par un mécanisme de réorientation des plans cristallins dans une même direction (Figure 67-a). 

Ce mécanisme est décrit dans la littérature comme l’« Oriented Attachement » (OA) qui diffère 

du murissement d’Ostwald classique et intervient au cours de la croissance de nanoparticules 

[25,26]. L’OA peut être, dans ce cas, favorisé par la présence de porosités résiduelles au sein des 

microsphères de CeO2, formée après conversion thermique des oxocarbonates de cérium 

(Chapitre II), qui confère un certain degré de liberté aux cristallites. Par conséquent, ce 

mécanisme est stoppé lorsque le degré de liberté des cristallites au sein de la microsphère 

devient plus faible, c’est-à-dire suite à sa densification au cours du traitement thermique [27,28]. 

Scardi et al. [20] ont ainsi déterminé une valeur d’énergie d’activation d’environ 52 ± 4 kJ.mol-

1 lors de la croissance des nanoparticules monocristallines de CeO2 par ce mécanisme. Cette 

valeur étant proche de celle déterminée dans le cas présent, la croissance des cristallites à ce 

stade du traitement thermique est donc probablement contrôlée par un mécanisme similaire.  

Figure 66 : Diagrammes d’Arrhenius associés à la croissance des cristallites dans une microsphère de 

CeO2 entre 900 °C et 1155 °C pour (a) les temps courts de traitement thermique et (b) les temps longs 

de traitement thermique. 

Ce mécanisme de réorientation des plans cristallins au début du traitement thermique peut être 

étayé par une observation fine des images électroniques en mode électrons rétrodiffusés, et en 
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particulier par la modification des niveaux de gris d’une même cristallite sur deux images 

successives ((Figure 67-a). En effet, comme indiqué précédemment, cette variation est 

probablement due à une modification de l’orientation cristallographique des cristallites au cours 

du traitement thermique. Au début du traitement thermique, l’évolution à l’échelle 

nanométrique des microsphères de CeO2 est donc induite par un mécanisme de réarrangement 

qui favorise la formation d’un réseau continu à la place du joint de cristallites [29]. 

Pour les temps longs de traitement thermique, la croissance des cristallites n’étant plus pilotée 

par des processus de réarrangement mécanique des cristallites (OA), un second mécanisme de 

croissance des cristallites est considéré. L’énergie d’activation associée est de l’ordre de     390 

± 75 kJ.mol-1, valeur proche des énergies d’activation caractéristiques des phénomènes de 

croissance des grains lors du frittage d’un compact [21,22] (Figure 66-b). La croissance des grains 

au cours du frittage étant généralement induite par des mécanismes de diffusion de matière 

entre les grains, la croissance des cristallites à ce stade du traitement thermique peut être 

contrôlée par un mécanisme similaire (Figure 67-b). Ainsi, pour les temps longs de traitement 

thermique, la croissance des cristallites est pilotée par des processus de diffusion de matière 

entre cristallites, qui entrainent, comme observé entre les grains lors du frittage d’un échantillon 

massif, l’élimination des petites cristallites au profit des plus grosses. Ce mécanisme de 

croissance en deux étapes est proche de celui rapporté dans la littérature par Qin et al. [29] lors 

de l’étude de la calcination de grenats d'yttrium et d'aluminium (YAG). En effet, lors de cette 

étude la croissance rapide de la taille moyenne des cristallites entre 900 °C et 1300 °C a été 

attribuée à un mécanisme de réarrangement des cristallites (OA). A plus haute température 

(supérieure à 1300 °C), ce mécanisme laisse place au murissement d’Ostwald. 

 

Figure 67 : Schéma représentant les mécanismes intervenant lors de la croissance des cristallites 

contenues dans une microsphère de CeO2 : (a) réorientation mécanique des plans cristallins (OA) et (b) 

diffusion de matière entre cristallites. 
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3.2.  Cas de ThO2 

Les données cinétiques relatives à la croissance des cristallites lors du traitement thermique 

d’une microsphère de ThO2 ont ensuite été déterminées, en utilisant également une loi en double 

exponentielle décroissante (Figure 68). 

 

Figure 68 : Ajustement mathématique des courbes montrant l’évolution du nombre de cristallites au 

sein d’une microbille de ThO2 en fonction de la durée de traitement thermique à 1275 °C en utilisant 

une loi en double exponentielle (o = oq − s|. uvw(−z|. {) − s}. uvw(−z}. {)). 

Comme dans le cas de l’étude dédiée aux microsphères de CeO2, l’utilisation de cette loi a 

permis de réaliser un ajustement mathématique fiable des courbes traitées, qui permet de tenir 

compte de tous les points présents sur la courbe. Cela a permis d’obtenir des données 

cohérentes, représentatives des phénomènes induisant les modifications morphologiques des 

microsphères de ThO2. Les valeurs des constantes de vitesse k1 (temps courts) et k2 (temps 

longs) déterminées aux différentes températures étudiées (entre 1200 °C et 1300 °C) sont 

rapportées dans le Tableau 6. 

Tableau 6 : Constantes de vitesse obtenues lors du traitement thermique d’une microsphère de ThO2 entre 

1200 °C et 1300 °C en utilisant une loi en exponentielle double (o = oq − s|. uvw(−z|. {) −
 s} . uvw(−z}. {)). 

 

Température (°C) 
Temps courts Temps longs 

k1 ln (k1) k2 ln (k2) 

1200 0,09 ± 0,02 -2,3 ± 0,5 0,35 ± 0,07 -1,0 ± 0,2 

1225 0,12 ± 0,03 -2,1 ± 0,5 0,7 ± 0,2 -0,3 ± 0,1 

1250 0,15 ± 0,01 -1,8 ± 0,2 1,6 ± 1,6 0,5 ± 0,5 

1275 0,20 ± 0,04 -1,6 ± 0,3 2,0 ± 0,8 0,6 ± 0,3 

1300 0,26 ± 0,02 -1,3 ± 0,1 3,3 ± 0,5 1,2 ± 0,2 
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Les valeurs des constantes de vitesse ont été rapportées dans des diagrammes d’Arrhenius, ce 

qui a permis de déterminer deux valeurs d’énergies d’activation. La première correspond au 

mécanisme mis en jeu au début du traitement thermique et la seconde à ceux intervenant pour 

les temps les plus longs (Figure 69). 

  
Figure 69 : Diagrammes d’Arrhenius déterminés durant la croissance des cristallites dans une 

microsphère de ThO2 entre 1200°C et 1300°C pour (a) les temps courts de traitement thermique et (b) 

les temps longs de traitement thermique. 

Au début du traitement thermique des microsphères de ThO2, l’énergie d’activation nécessaire 

à l’évolution microstructurale du système déterminée est de 205 ± 10 kJ.mol-1. Cette valeur est 

supérieure à celles généralement rapportées pour différents matériaux pour le mécanisme 

d’ «Oriented Attachment » (OA) [20,30,31], qui pilote la croissance des cristallites par 

réorientation mécanique des plans cristallins dans une même direction. En effet, ce mécanisme 

demande très peu d’énergie pour se développer et est généralement caractérisé par des énergies 

d’activation de l’ordre de quelques dizaines à une centaine de kiloJoules par mole. Dans le cas 

présent, le mécanisme dit d’ « Oriented Attachment » ne peut donc pas être considéré comme 

prédominant à ce stade du traitement thermique, contrairement à ce qui a été mis en évidence 

pour CeO2. A l’inverse, l’énergie d’activation déterminée dans ce travail apparait largement 

inférieure aux valeurs d’énergies d’activation obtenues lors de diverses études portant sur le 

frittage de compacts de ThO2 et correspondant à des phénomènes de croissance granulaire, 

celles-ci étant typiquement comprises entre 435 kJ.mol-1 32[ ] et         650 kJ.mol-1 [33,34]. Par 

conséquent, le mécanisme prédominant durant la première étape ne peut pas non plus être 

uniquement attribué à la diffusion de matière entre les grains. 

La valeur d’énergie d’activation obtenue dans ce cas est ainsi comprise entre celles 

caractéristiques du réarrangement mécanique des cristallites et de la diffusion de matière entre 

cristallites. L’hypothèse que ces deux mécanismes interviennent de manière concomitante au 

début du traitement thermique peut donc être formulée. Le réarrangement mécanique des plans 

cristallins, généralement favorisé par la microporosité présente au sein de la microsphère (qui 

permet la rotation et le déplacement des cristallites dans le volume du grain) [28], est 

probablement prépondérant durant les premières minutes du traitement thermique. Il s’atténue 

ensuite avec la diminution de la porosité au sein de la microsphère. La diffusion de matière 

entre cristallites devient alors le mécanisme prépondérant pilotant la diminution de nombre de 
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cristallites, suite à la diminution du degré de liberté des cristallites. Cette hypothèse est 

confortée par les mesures de surface spécifique des microsphères de ThO2, de l’ordre de 60 

m²/g après conversion thermique à environ 750 °C. Même si la valeur de la surface spécifique 

apparait relativement élevée elle ne correspond en réalité qu’à une porosité d’environ 6 % du 

volume de la microsphère (taille moyenne des pores d’environ 3,5 nm). La porosité résiduelle 

du précurseur après conversion thermique est donc suffisante pour permettre le réarrangement 

des cristallites au sein de ces microsphères, mais également suffisamment faible pour que ce 

mécanisme reste limité aux temps très courts de traitement thermique.  

La différence de porosité initiale dans les microsphères de CeO2 et de ThO2 pourrait donc 

expliquer que le réarrangement des plans cristallins (OA) soit prépondérant durant toute l’étape 

de traitement thermique aux temps courts pour CeO2 et qu’il reste un phénomène secondaire 

dans le cas de ThO2. Cette différence est probablement liée à la différence de nature des 

précurseurs synthétisés pour chaque oxyde. L’oxocarbonate de cérium confère ainsi 

probablement un fort degré de liberté aux cristallites après sa conversion thermique en oxyde, 

phénomène moins marqué l’oxyde de thorium après sa déshydratation. En effet, la calcination 

de ces précurseurs a conduit à des pertes de masses relatives différentes, environ 20 % pour 

CeO2 et seulement 12 % pour ThO2. Les oxydes obtenus après calcination ont de ce fait des 

propriétés différentes, notamment en termes de surfaces spécifiques et de porosité résiduelle. 

La nature des précurseurs synthétisés est donc un paramètre important pouvant influencer sur 

la nature des mécanismes mis en jeu lors du traitement thermique de ces microsphères.  

Pour les temps longs de traitement thermique, la disparition de la porosité interne de la 

microsphère rend impossible la rotation des cristallites et la contribution du mécanisme d’OA 

à la croissance des cristallites devient nulle. Ce changement est caractérisé par une modification 

de l’énergie d’activation, qui atteint environ 420 ± 25 kJ.mol-1. Cette valeur est ainsi similaire 

à celle associée à un mécanisme de diffusion, telle que celle rapportée par Clavier et al. [32] lors 

de l’étude du frittage d’un compact de ThO2 (435 ± 25 kJ.mol-1). De manière similaire à ce qui 

a été obtenu pour les microsphères de CeO2,  la croissance des cristallites est donc 

essentiellement pilotée par la diffusion de matière entre les cristallites pour les temps longs de 

traitement thermique. Ce mécanisme conduit à l’élimination progressive des petites cristallites 

[3], leur croissance au sein de la microsphère pouvant alors être comparée à celle des grains au 

sein d’un compact. 

 

4. Contrôle de la microstructure du grain 

Les données extraites par traitement des images MEBE ont également été utilisées pour mettre 

en place une procédure permettant de contrôler la microstructure au sein d’un grain. Un tel 

contrôle peut être réalisé dans le cas du frittage d’un compact cru à travers l’élaboration de 

cartes de frittage qui représentent la variation de la densité relative du compact en fonction de 

la taille moyenne des grains. Cette méthode est utilisée depuis de nombreuses années pour 

l’élaboration de matériaux à microstructure contrôlée [35,36], mais n’a jamais été rapportée, à 

notre connaissance, pour décrire la croissance des cristallites au sein d’une particule de taille 

submicrométrique. 
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Pour cela, une méthode permettant de construire « une carte nanostructurale » montrant 

l’évolution de la densité relative d’une microsphère en fonction de la taille moyenne des 

cristallites qui la composent a été développée. La variation de la densité relative d’une 

microsphère lors d’un traitement thermique a été déterminée à partir des données obtenues après 

traitement des images MEBE. En effet, après formation d’une microsphère monocristalline, la 

densité de la microsphère est égale à la densité théorique du matériau, déterminée à partir des 

paramètres de maille de l’oxyde étudié (ρ = 7,215 g.cm-3 pour CeO2). Le calcul de la densité 

relative aux différentes durées de traitement thermique est alors réalisé en déterminant le 

rapport entre le volume de la microsphère monocristalline et le volume de la microsphère 

calculé pour chaque durée de traitement thermique.  

Dans le cas des microsphères de CeO2, la « carte nanostructurale » obtenue (Figure 70) permet, 

comme dans le cas d’un compact, de décrire l’évolution nanostructurale du grain et de faire le 

lien entre la taille des cristallites et la densité relative. Quelle que soit la température considérée, 

la courbe obtenue a révélé que l’évolution de la nanostructure de ces microsphères se fait en 

deux étapes, avec une étape de densification caractérisée par une croissance limitée de la taille 

des cristallites, suivie par une étape où la microsphère se densifie peu, mais pour laquelle la 

taille des cristallites augmente. Ces données sont en bon accord avec les deux mécanismes 

proposés précédemment. En effet, la densification de la microsphère intervient en même temps 

que la croissance des cristallites par un mécanisme de réarrangement des plans cristallins. Ce 

mécanisme conduit donc à une croissance modérée de la taille des cristallites. Lorsque la 

microsphère est plus dense, une croissance plus importante de la taille des cristallites, 

certainement par diffusion de matière, est observée. 

 
Figure 70 : Carte de l’évolution nanostructurale des microsphères d’oxyde de cérium durant des 

traitements thermiques réalisés à 1050 °C (∎), 1100 °C (●), 1150 °C (▲) et 1200 °C (▼). 

Par ailleurs, cette courbe met évidence un comportement similaire entre celui des cristallites au 

sein d’une microsphère et celui des grains dans un compact, pour lequel les cartes de frittage 

obtenues ont la même allure générale [37]. Un parallèle peut donc être fait entre la formation de 

ponts entre les grains au début du traitement thermique d’un compact (remplacement des 
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interfaces solide/gaz par des interfaces solide/solide d’énergie plus faible) et le mécanisme 

d’ « Oriented Attachment » (OA) observé lors de la croissance des cristallites de tailles 

nanométriques. Ce mécanisme intervient, en effet, dans la première partie de la « carte 

nanostructurale » des microsphères, lorsque la densité des microsphères augmente rapidement 

avec la croissance des cristallites. En outre, une telle augmentation de la densité des 

microsphères peut également être corrélée à l’élimination des pores présents au sein du grain 

après conversion des précurseurs oxocarbonates en oxydes.  

En revanche, la seconde partie de la « carte nanostructurale » du grain est essentiellement 

caractérisée par la croissance des cristallites car la densité des microsphères à ce stade est proche 

de celle de l’oxyde de cérium pur (densité relative proche de 1). En effet, comme le montre la 

Figure 70, lorsque la taille des cristallites dépasse la centaine de nanomètres, la densité relative 

du grain est d’environ 95 %. L’évolution des microsphères est alors comparable à celle des 

matériaux céramiques à la fin du frittage, généralement caractérisée par de la croissance 

granulaire. La modification de la nanostructure des microsphères de CeO2 au cours du 

traitement thermique est induite par la combinaison de deux processus qui permettent de 

minimiser l’énergie libre du système, comme c’est le cas lors du frittage d’un compact.  

De plus, il est important de noter que la transition entre ces deux régimes (densification et 

croissance) intervient clairement autour de 90 % de densité relative. Même si les mécanismes 

qui interviennent au cours de l’évolution de la nanostructure du grain sont légèrement différents 

de ceux impliqués dans le développement de la microstructure lors du frittage d’un compact, la 

transition entre ces deux régimes (densification et croissance) semble se produire pour des 

valeurs très proches de densité relative. En effet, lors du frittage d’un compact, la transition 

entre le stade intermédiaire et le stade final intervient généralement autour de 92 % de densité 

relative [14,38]. 
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Le traitement thermique d’une microsphère polycristalline isolée a conduit, quel que soit 

l’oxyde étudié, à la diminution progressive du nombre de cristallites composant la 

microsphère, jusqu’à ce qu’une particule dite monocristalline soit obtenue. L’exploitation 

des images enregistrées lors des expérimentations in situ et ex situ par MEBE a ensuite permis 

de quantifier les modifications morphologiques observées. Ainsi, l’évolution de différents 

paramètres tels que la taille moyenne des cristallites, le nombre de cristallites et la taille du 

grain a pu être déterminée.  

L’ajustement mathématique des courbes obtenues, en particulier celle de l’évolution du 

nombre de cristallites en fonction du temps, à partir d’une loi en double exponentielle          (N 

= N0 – A1.exp(–k1.t) – A2.exp(–k2.t)) a conduit à la détermination de données cinétiques 

relatives à l’évolution du système lors du traitement thermique. Les mécanismes mis en jeu 

au début du traitement thermique, lorsque le grain est constitué de cristallites nanométriques, 

ont ainsi pu être différenciés de ceux qui interviennent aux temps longs de traitement 

thermique, deux valeurs d’énergies d’activation distinctes ayant été déterminées. 
 

Composés Energie d’activation (kJ.mol-1) Mécanismes 

 

CeO2 
Ea1 (temps courts) 95 Réarrangement (OA) 

Ea2 (temps longs) 390 Diffusion de matière 

 

ThO2 
Ea1 (temps courts) 200 Réarrangement et diffusion * 

Ea2 (temps longs) 400 Diffusion de matière 

* Mécanismes intervenant simultanément lors de la croissance des cristallites 

Aux temps courts, le réarrangement des plans cristallins est prépondérant lors de la croissance 

des cristallites au sein des microsphères de CeO2 et intervient successivement avec la 

diffusion de matière dans le cas de ThO2. Il a été démontré que cette différence de 

contribution entre les mécanismes est probablement due à la nature des précurseurs 

synthétisés au départ, ces précurseurs conduisant à des oxydes de densités relatives 

différentes après conversion thermique. En effet, l’oxyde de cérium est obtenu après 

calcination d’un oxocarbonate de cérium (perte de masse relative d’environ 20 %) et l’oxyde 

de thorium après déshydratation d’un oxyde de thorium hydraté (perte de masse relative 

d’environ 12 %). Aux temps longs, la croissance des cristallites se fait de la même manière 

que la croissance des grains dans un compact, c’est-à-dire par diffusion de matière. 

En outre, cette étude a permis de contrôler la microstructure d’un grain isolé par traitement 

thermique et de ce fait de déterminer les conditions d’élaboration des grains monocristallins, 

similaires à ceux généralement utilisés pour décrire le stade initial du frittage.  
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Après le suivi du comportement d’une microsphère isolée, qui a permis de déterminer les 

mécanismes mis en jeu lors de la croissance des cristallites ainsi que les conditions de 

préparation de grains monocristallins [1], l’étude du stade initial du frittage de CeO2 et de ThO2 

sera entreprise en considérant à la fois des systèmes poly- et monocristallins [2,3]. En utilisant 

les procédures expérimentales détaillées précédemment, le suivi in situ et ex situ par MEBE du 

frittage de deux microsphères en contact sera effectué pour chacun de ces oxydes. Ainsi, 

l’élaboration du pont entre les microsphères en contact pourra être observée dans une gamme 

de température comprise entre 1000 °C et 1225 °C pour CeO2 et entre 1175 °C et 1300 °C pour 

ThO2. L’exploitation des images MEBE enregistrées au cours de ces expériences va, par la 

suite, conduire à la détermination de l’évolution de différents paramètres d’intérêt tels que la 

taille du pont, les angles dièdres, les rayons des grains et la distance entre les centres des grains, 

généralement utilisés pour décrire la première étape du frittage [4,5]. L’exploitation de ces 

courbes à l’aide de différentes lois analytiques permettra ensuite de déterminer les cinétiques 

de frittage ainsi que les différents mécanismes associés.  

En travaillant en parallèle avec des grains monocristallins, similaires à ceux utilisés dans les 

travaux de modélisation, et des grains polycristallins, plus proches des systèmes réels, 

l’influence de la polycristallinité des grains sur les cinétiques et les mécanismes mis en jeu au 

cours du frittage pourra être mise en évidence. En parallèle, la comparaison des données 

expérimentales avec celles obtenues par simulation numérique en utilisant le code 

SALAMMBO sera également présentée [6,7].  
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1. Frittage des microsphères de CeO2 

1.1.  Evolution microstructurale 

Le suivi in situ par MEBE-HT de la première étape du frittage des microsphères de CeO2 a été 

réalisé dans une gamme de température comprise entre 1000 °C et 1225 °C. Cette étude a permis 

d’observer de manière continue, avec une résolution temporelle de 1 à 30 secondes, les 

modifications morphologiques se produisant sur des systèmes composés de deux microsphères 

en contact au cours d’un traitement thermique. Ces modifications ont été clairement mises en 

évidence sur les séries d’images MEBE enregistrées durant ces expériences. A titre d’exemple, 

deux séries d’images MEBE enregistrées lors du traitement thermique de deux microsphères de 

CeO2 à 1050 °C, composées de grains monocristallins (une cristallite unique) (Figure 71-b) et de 

grains polycristallins (Figure 71-a), sont présentées à la Figure 71. 

 

Figure 71 : Observation in situ par MEBE-HT du frittage de deux microsphères de CeO2 à 1050 °C : 
(a) grains polycristallins et (b) grains monocristallins 

 

Dans tous les cas, la formation puis la croissance progressive d’un pont entre les microsphères 

initialement en contact ont été observées. Des modifications morphologiques similaires se sont 

produites aux autres températures de frittage étudiées (entre 1000 °C et 1225 °C), avec des 

cinétiques différentes. De plus, quelle que soit la température utilisée, la croissance du pont 

entre les microsphères s’est avérée être systématiquement plus rapide pour les grains 

polycristallins que pour les grains monocristallins, dans les mêmes conditions de traitement 

thermique. Par exemple, après 120 min de traitement thermique à 1050 °C, le pont formé entre 

des microsphères polycristallines, d’environ 500 nm de diamètre, atteint environ 250 nm tandis 

qu’il n’atteint que 180 nm pour des microsphères monocristallines de taille équivalente (Figure 

71). 
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Lors du traitement thermique des microsphères polycristallines, la croissance du pont 

s’accompagne par ailleurs simultanément de la diminution progressive du nombre de cristallites 

composant les microsphères de départ. En effet, la taille moyenne des cristallites, évaluée à 

environ 25 nm après 30 min de traitement thermique à 1050 °C, atteint jusqu’à 100 nm après 

120 min à la même température (Figure 71-a). Un comportement similaire avait précédemment 

été observé lors du traitement thermique d’une microsphère isolée de CeO2 [1,8], conduisant 

alors à la formation de microsphères monocristallines. Dans le cas du frittage de deux 

microsphères, le même comportement a été observé pour des températures supérieures ou 

égales à 1150 °C, deux grains monocristallins liés par un pont étant alors formés à l’issue du 

traitement thermique. 

De plus, les cinétiques de croissance de cristallites observées pour une microsphère isolée et 

deux microsphères en contact, apparaissent assez proches. En effet, lors du traitement 

thermique de deux microsphères en contact à 1050 °C, la taille moyenne des cristallites est 

similaire à celle déterminée précédemment pour un système composé d’une microsphère isolée, 

et égale à environ 100 nm après 120 min. La formation du pont entre les microsphères n’a donc 

pas d’influence significative sur la cinétique de croissance des cristallites au sein du grain. 

 

1.2.  Evolution des différents paramètres d’intérêt 

Les images MEBE enregistrées lors du traitement thermique de ces microsphères, à différentes 

températures, ont ensuite été traitées afin de quantifier la variation de différents paramètres 

généralement utilisés pour la description théorique de la première étape du frittage. Comme 

détaillé dans le Chapitre III, les logiciels Fiji [9] et ImageJu [10] ont été utilisés, ce qui a permis 

de déterminer pour chaque image les valeurs de paramètres tels que la taille du pont, les rayons 

des grains, la distance entre les centres des grains et les angles dièdres. L’évolution de ces 

paramètres, déterminée après traitement d’images MEBE enregistrées au cours d’un traitement 

thermique à 1100 °C, est présentée à la Figure 72 à titre d’exemple.  

L’évolution de la taille du pont durant le frittage est représentée à la Figure 72-a pour les grains 

polycristallins (r ≈ 250 nm) et monocristallins (r ≈ 200 nm). Cette évolution est plus rapide lors 

du frittage avec des grains polycristallins qu’avec des grains monocristallins. Il est important 

de préciser que la faible différence (≈ 50 nm) entre le rayon des grains polycristallins et celui 

des grains monocristallins n’a pas d’influence significative sur l’évolution des systèmes étudiés. 

Pour les grains monocristallins, les courbes obtenues ont mis en évidence une croissance rapide 

de la taille du pont au cours des premières minutes de traitement thermique, puis l’obtention 

d’une valeur quasi constante d’environ 90 nm après 30 min à 1100 °C. A l’inverse, dans les 

mêmes conditions de traitement thermique, le pont formé entre les grains polycristallins 

continue à croitre pour atteindre jusqu’à 200 nm après 60 min à 1100 °C. La tendance 

précédemment observée sur les séries d’images MEBE est ainsi confirmée en comparant les 

données quantitatives obtenues.  
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Figure 72 : Evolution de différents paramètres d’intérêt durant le frittage des microsphères 

polycristallines (∎) et monocristallines (∎) de CeO2 à 1100 °C : (a) taille du pont, (b) angles dièdres, 
(c) rayon des grains et (d) distance entre les centres des grains. 

 

Simultanément à la croissance du pont, la croissance de l’angle formé par le contact des deux 

microsphères dans la région du pont a été observée. Pour les systèmes formés de monocristaux, 

généralement utilisés dans les modèles de simulation numérique, cet angle est désigné comme 

étant un angle dièdre et sa valeur est contrôlée par l’équilibre des forces au point triple formé 

par le contact entre les deux monocristaux [11]. Par conséquent, cette valeur ne reflète pas une 

réalité physique, au sens strict, pour les grains polycristallins car pour ce système il existe autant 

d’angles dièdres que de jonctions triples formées par les cristallites en contact lors de 

l’élaboration du pont. Cependant, quelle que soit la nature des grains utilisés, l’angle dièdre 

reste un paramètre pertinent pouvant être considéré au sens géométrique du terme lors du 

frittage de particules sphériques. Il permet en effet de décrire l’évolution globale des systèmes 

étudiés, qu’ils soient poly- ou monocristallins. Son évolution est par ailleurs assez similaire à 

celle de la taille du pont, c’est-à-dire plus rapide au départ pour les grains polycristallins (Figure 

72-b). En effet, l’angle dièdre finit par atteindre un état d’équilibre avec une valeur plus 

importante pour les grains polycristallins (autour de 120 °) que pour les grains monocristallins 

(environ 100 °). 



Chapitre V : Etude expérimentale du stade initial du frittage de CeO2 et de ThO2 

 

 127 

A l’inverse, la variation des rayons des grains (r1 et r2) et de la distance entre les centres des 

grains est similaire pour les deux types de systèmes étudiés. Ces paramètres peuvent donc être 

considérés comme faiblement dépendants, voire indépendants, de la microstructure initiale des 

grains. En effet, la variation relative des rayons des grains (r/r0) reste systématiquement limitée 

à environ 10 % après 100 min de traitement thermique à 1100 °C (Figure 72-c). Comme démontré 

lors du traitement thermique d’une microsphère isolée [1], cette diminution de la taille des grains 

est principalement due au réarrangement intragranulaire suite à l’élimination des pores et 

défauts présents dans le grain au cours du traitement thermique, favorisée par la diffusion de 

matière entre les cristallites [2]. Pour les grains monocristallins, lors du traitement thermique 

d’une microsphère isolée, la modification de la morphologie probablement induite par un 

réarrangement intragranulaire a également été observée [1]. Le réarrangement intragranulaire 

des grains monocristallins conduisant à l’élimination de défauts de structure pourrait expliquer 

la modification de la taille des grains dans ce cas. 

La formation du pont entre les microsphères a enfin été accompagnée par une légère diminution 

de la distance entre les centres des grains (Figure 72-d). Cette dernière est comparable au retrait 

relatif observé lors du frittage d’un compact, par exemple par dilatométrie, et traduit donc la 

densification progressive du système étudié [12]. Il est important de noter que ce phénomène est 

généralement associé à la deuxième étape du frittage, caractérisée par l’élimination de la 

porosité ouverte, lors de la densification d’un compact [13]. Les observations réalisées in situ 

par MEBE au cours de cette étude montrent ainsi que la densification débute plus tôt et est 

concomitante avec la formation des ponts entre les grains durant le frittage. Il n’existe donc pas 

une limite claire entre les différentes étapes du frittage, en particulier entre la première et la 

deuxième étape. Une évolution similaire a également été observée lors du frittage de 

microsphères d’oxyde de zirconium, les systèmes étudiés étant constitués de grains 

polycristallins ou monocristallins [14,15]. 

 

1.3.  Mécanismes de croissance du pont et énergies d’activation associées 

Au cours de la première étape du frittage, la vitesse d’élaboration du pont entre les grains est 

généralement représentée par un paramètre adimensionnel (λ), qui permet notamment de 

comparer les modifications morphologiques qui interviennent sur des systèmes constitués de 

grains de tailles différentes. Ce paramètre appelé avancement relatif du frittage est défini 

comme le rapport entre le rayon du pont (x) et le rayon moyen des grains (r) pour des grains de 

tailles légèrement différentes : λ = x / r [13,16]. Lors de cette étude, le rayon du pont (x) et le 

rayon moyen des grains (r = (r1 + r2) / 2) ont été obtenus par traitement des images enregistrées 

lors des observations in situ réalisées à différentes températures. A titre d’exemple, l’évolution 

du paramètre x/r au cours du traitement thermique de microsphères poly- ou monocristallines 

de CeO2 à 1100 °C sont présentées à la Figure 73. 

Comme attendu, l’avancement du frittage semble être principalement piloté par la variation de 

la taille du pont pour les deux systèmes étudiés. En effet, le rayon moyen des grains ne varie 

que très peu au cours du traitement thermique, cette variation étant similaire pour les grains 

polycristallins et monocristallins. Seule la taille du pont va donc influencer l’avancement du 
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frittage. Quelles que soient les conditions expérimentales utilisées, le degré d’avancement du 

frittage apparait ainsi systématiquement plus élevé pour les grains polycristallins que pour les 

grains monocristallins. Ces résultats sont en bon accord avec ceux précédemment rapportés par 

Slamovich et Lange [14] pour le frittage des microsphères de ZrO2. Pour les grains 

polycristallins, l’observation de l’évolution microstructurale des microsphères a montré que, du 

fait de la croissance des cristallites contenues dans chaque grain, les cristallites présentes dans 

la région du pont sont incapables de maintenir le système dans une configuration d’équilibre. 

Par conséquent, le système composé de grains polycristallins n’atteint quasiment jamais un état 

stable (ou d’équilibre). La cristallinité des poudres s’avère donc être un paramètre déterminant 

qui peut influencer le comportement des matériaux à une échelle microscopique [2,8] comme 

macroscopique [15], et il doit donc être pris en compte lors de l’étude du frittage des matériaux 

céramiques.  

Figure 73 : Evolution de l’avancement du frittage (λ = x/r) durant le traitement thermique de deux 

grains polycristallins (∎) et monocristallins (∎) de CeO2 à 1100 °C. L’ajustement mathématique 
de ces courbes a été réalisé à l’aide d’une loi exponentielle pour les grains polycristallins et en 

utilisant la loi de croissance des ponts pour les grains monocristallins. 
  

Afin de déterminer des données cinétiques relatives aux modifications morphologiques 

observées lors de ces expériences, en particulier l’énergie d’activation, l’évolution de 

l’avancement du frittage (λ) déterminée pour les différentes températures étudiées (1050 °C – 

1225 °C) a été exploitée. Pour cela, différents modèles analytiques permettant de réaliser 

l’ajustement mathématique de ces courbes et de déterminer des constantes cinétiques ont été 

utilisés. Pour les grains monocristallins, utilisés pour la simulation numérique de la première 

étape du frittage, une loi permettant de décrire les cinétiques d’avancement du frittage est 

disponible dans la littérature. La loi la plus couramment utilisée pour décrire le premier stade 

du frittage, appelée loi de croissance du pont (13), a été développée dans les années 1950 et a 

été utilisée pour réaliser l’ajustement mathématique de ces différentes courbes [13,17,18]. 

λ& =  Xx
rY

&
=  k. t

r'       (13) 

Avec λ = x/r le paramètre d’avancement du frittage, k la constante de vitesse, t la durée du 

traitement thermique, n et m des exposants caractéristiques du mécanisme de diffusion 
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prépondérant au cours du frittage (principalement la diffusion en surface, en volume ou aux 

joints de grains) (Chapitre I).  

Lors de cette étude, la loi cinétique de croissance du pont (1) a été pour la première fois utilisée 

à l’échelle microscopique pour déterminer la cinétique d’élaboration du pont entre les grains. 

Lors de l’utilisation de cette loi, l’ajustement mathématique des courbes représentant la 

variation de x/r en fonction du temps a conduit à la détermination des valeurs des constantes 

apparentes k’ = (k/rm)1/n, de n et de m. Ceci a permis de remonter aux valeurs des constantes 

cinétiques k à chaque température par simple calcul mathématique (Tableau 7).  

Tableau 7 : Valeurs des constantes de vitesse obtenues durant le frittage de grains monocristallins en 

utilisant la loi de croissance des ponts (~� =  z.{
��) et pour les grains polycristallins en utilisant une loi 

exponentielle (~ = �q. uvw(z{) +  ~q). 

Température 
(°C) 

Grains monocristallins Grains polycristallins 

k' = (k/rm)1/n k ln(k) k' = 1/k k ln(k) 

1050 0,170 ± 0,002 
2×104 

± 3×102 
10,0 ± 0.1 -63 ± 4 

0,016 

± 0,001 
-4,1 ± 0,3 

1100 0,220 ± 0,007 
2×105 

± 5×103 
12,0 ± 0,4 -28 ± 2 

0,035 

± 0,002 
-3,3 ± 0,2 

1150 0,290 ± 0,005 
6×105 

± 1×104 
13,3 ± 0,2 - - - 

1200 0,360 ± 0,007 
3×106 

± 6×104 
14,9 ± 0,3 -14 ± 2 

0,070 

± 0,008 
-2,6 ± 0,3 

1225 - - - -7 ± 1 
0,15 

±0,02 
-1,8 ± 0,2 

Les valeurs de k déterminées à chacune des températures de traitement thermique ont ensuite 

été rapportées dans un diagramme d’Arrhenius de manière à déterminer les valeurs d’énergies 

d’activation correspondant aux mécanismes mis en jeu lors du stade initial du frittage de CeO2.  

Pour les microsphères monocristallines, l’énergie d’activation déterminée en utilisant la loi de 

croissance du pont est d’environ 516 ± 27 kJ.mol-1 (Figure 74-a). Cette valeur est comparable à 

celles rapportées dans la littérature pour le frittage d’un compact de CeO2, pour lequel la 

densification et la croissance granulaire au cours du frittage se font essentiellement par diffusion 

de matière. Toutefois, la valeur déterminée dans ce cas est clairement située dans la limite haute 

des énergies d’activation rapportées par différents auteurs pour le frittage de CeO2 et 

déterminées dans diverses conditions expérimentales [19,20]. Par exemple, de Florio et al. [21] 

ont déterminé une valeur d’énergie d’activation d’environ 325 kJ.mol-1 lors du frittage de CeO2 

tandis que Chen et al. [22] atteignent environ 580 kJ.mol-1 pour le même oxyde. Cette disparité 

pourrait s’expliquer par l’influence de différents paramètres tels que le rapport O/Ce ou 

l’atmosphère de traitement thermique.  
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Figure 74 : Diagrammes d’Arrhenius établis à partir des données issues du frittage des microsphères de 

CeO2 entre 1050 °C et 1225 °C. (a) grains monocristallins (∎) et (b) grains polycristallins (∎). 

Pour les grains polycristallins, les données expérimentales ont été déterminées en utilisant une 

loi exponentielle simple pour l’ajustement mathématique des courbes (Figure 73-a). En effet, la 

loi cinétique de croissance du pont (1) utilisée précédemment a été développée en se basant sur 

l’hypothèse de l’utilisation de grains monocristallins lors du frittage [4]. De ce fait, cette loi ne 

peut pas être appliquée aux systèmes polycristallins. Pour ces derniers, il n’existe actuellement 

dans la littérature aucun modèle permettant de décrire les cinétiques de frittage. Par conséquent, 

une loi exponentielle, correspondant à une cinétique de premier ordre (14), a été utilisée pour 

la détermination des données cinétiques relatives au frittage de ces systèmes. Comme 

précédemment, les valeurs de k déterminées à partir de cette loi sont présentées dans le Tableau 

7. 

λ = a". exp(kt) +  λ"           (14) 

Avec λ = x/r le paramètre d’avancement du frittage, λ0 l’avancement du frittage à t = 0, k la 

constante de vitesse, t la durée du traitement thermique et a0 le facteur pré-exponentiel. 

Une énergie d’activation de 186 ± 31 kJ.mol-1 a été déterminée en traçant le diagramme 

d’Arrhenius à partir des valeurs de constantes de vitesses déterminées dans le cas des grains 

polycristallins (Figure 74-b). Cette valeur est largement inférieure à celle déterminée lors du 

frittage de grains monocristallins, indiquant ainsi que les mécanismes entrainant l’élaboration 

du pont, ou de manière plus générale les modifications morphologiques observées, sont 

probablement différents pour les deux systèmes étudiés. Une fois encore, ces résultats mettent 

en évidence l’influence de la polycristallinité des grains sur l’évolution des échantillons frittés. 

Par ailleurs, l’énergie d’activation obtenue est également beaucoup plus faible que les valeurs 

généralement rapportées dans la littérature pour le frittage de compacts de CeO2. L’élaboration 

du pont entre les grains polycristallins ne se fait pas par un mécanisme de diffusion pur mais 

plus probablement par la combinaison de différents mécanismes qui interviennent 

simultanément. Au début du traitement thermique, plusieurs cristallites de tailles nanométriques 

sont présentes dans la région de contact entre les deux microsphères : à ce stade, la formation 

initiale du pont entre les grains se fait probablement par simple réorientation des plans cristallins 

dans une même direction, ce qui entraine la formation d’un réseau continu entre les 
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microsphères. Ce mécanisme de réorientation des plans cristallins, également connu sous le 

nom d’ « Oriented Attachment » (OA) [23,24], conduit à la formation d’un pont constitué de 

plusieurs cristallites dans la région de contact entre les microsphères. Dans le cas des 

nanoparticules de CeO2, il est associé à des valeurs d’énergies d’activation comprise entre 52 ± 

4 kJ.mol-1 [25] et de 95 ± 15 kJ.mol-1 [1].  

Lors de l’étude réalisée avec une microsphère de CeO2 isolée, le mécanisme d’ « Oriented 

Attachment » a été identifié comme un des mécanismes pilotant la croissance des cristallites au 

sein de la microsphère. Lors de cette précédente étude, il a été démontré que ce mécanisme, 

associé à une énergie d’activation d’environ 95 ± 15 kJ.mol-1, intervient au début du traitement 

thermique lorsque les cristallites ont un degré de liberté élevé au sein de la microsphère. Dans 

le cas des systèmes à deux grains, l’OA est donc également prépondérant au début du traitement 

thermique, lorsque les microsphères sont peu denses et que la mobilité des cristallites est 

possible. 

Après la formation initiale du pont, les grains polycristallins sont encore constitués de plusieurs 

cristallites. En effet, le mécanisme de réarrangement mécanique conduit seulement à une 

croissance modérée des cristallites qui conservent globalement une taille nanométrique, même 

si cette croissance est également accompagnée par la densification progressive des 

microsphères. Cette densification entraine ainsi une diminution du degré de liberté des 

cristallites du fait de l’élimination de la porosité présente au sein des microsphères, ce qui 

diminue fortement leur capacité à se réorienter dans une même direction. En effet, le mécanisme 

d’OA ne peut intervenir que lorsque les cristallites sont de tailles nanométriques et qu’elles ont 

un degré de liberté important au sein du grain. Lorsque les cristallites font quelques nanomètres 

et que les microsphères sont plus denses, la croissance n’est plus entrainée par un réarrangement 

mécanique, mais plus probablement contrôlée par un mécanisme de diffusion. La croissance du 

pont s’opère alors par diffusion de matière d’une cristallite à une autre dans la région du pont, 

en favorisant l’élimination des petites cristallites au profit des plus grosses, comme lors de la 

croissance des grains au sein d’un compact. 

En effet, comme indiqué précédemment, l’énergie d’activation rapportée dans la littérature pour 

un mécanisme de diffusion lors du frittage de CeO2 est comprise entre 300 kJ.mol-1 [21,26] et 

600 kJ.mol-1 [22,27]. Celle déterminée lors du frittage de deux microsphères polycristallines (186 

± 31 kJ.mol-1) étant comprise entre les valeurs rapportées pour l’ « Oriented Attachment » et la 

diffusion de matière, ces deux mécanismes interviennent probablement de manière simultanée 

lors du traitement thermique des microsphères. Une combinaison similaire de mécanismes a été 

précédemment mise en évidence lors de l’étude de l’évolution microstructurale d’une 

microsphère isolée de CeO2 et ThO2 [1], caractérisée par la croissance des cristallites contenues 

au sein des microsphères isolées (Chapitre IV). Lors de cette étude [1], l’utilisation d’une loi en 

double exponentielle (λ = λ0 – a01.exp(k1.t) – a02.exp(k2.t)) avait permis de différentier ces deux 

mécanismes, en déterminant une énergie d’activation associée à chacun d’eux. Dans le cas 

présent, l’utilisation d’une loi similaire n’a pas permis d’ajuster précisément les courbes 

d’avancement du frittage (x/r) et ainsi de différencier de manière plus précise ces deux 

mécanismes. Par conséquent, ces mécanismes interviennent certainement de manière plus 

complexe lors du frittage de deux microsphères : il est en effet possible que le réarrangement 



Chapitre V : Etude expérimentale du stade initial du frittage de CeO2 et de ThO2 

 

 132 

mécanique intervienne dans une partie de l’échantillon où les cristallites sont encore 

nanométriques tandis que la diffusion intervient simultanément dans une autre zone de 

l’échantillon composée de cristallites de taille plus importante.  

Pour les grains monocristallins, une valeur d’énergie d’activation significativement plus élevée 

a été déterminée (516 ± 27 kJ.mol-1). Dans ce cas, le mécanisme d’ « Oriented Attachment » 

(OA) ne peut pas intervenir. L’élaboration puis la croissance du pont entre les grains s’opèrent 

essentiellement par diffusion de matière entre les deux microsphères. La différence entre les 

énergies d’activation déterminées pour les grains polycristallins et les monocristallins, 

respectivement voisines de 200 kJ.mol-1 et 500 kJ.mol-1, permet d’expliquer, au moins 

partiellement, les différences entre les valeurs rapportées dans la littérature. La cristallinité des 

poudres de départ, ainsi que leur microstructure (taille des cristallites, porosité, etc..), influence 

donc de manière significative les valeurs d’énergie d’activation déterminées par ces différents 

auteurs.  

 

1.4.  Mécanismes de diffusion de matière 

Au cours du frittage d’un matériau, cinq mécanismes de diffusion de la matière peuvent 

intervenir de manière successive ou simultanée [6,28] (Chapitre I : Figure 5). Le mécanisme de 

diffusion prépondérant au cours du frittage de deux microsphères d’oxyde de cérium a été 

identifié en utilisant la loi cinétique de croissance du pont (15), qui a permis de déterminer la 

valeur de l’exposant n représentatif du mécanisme de diffusion prépondérant [29,30]. 

λ =  :k. t
r';

# &*
= (k′. t)# &*      (15) 

Pour réaliser ce calcul, le paramètre r m a été considéré comme étant constant durant tout le 

traitement thermique. Cette approximation reste en bon accord avec les données obtenues après 

traitement d’image qui mettent en évidence une faible variation de la taille des microsphères 

lors du frittage. Cela a donc conduit à considérer une constante cinétique apparente k’ = k / r m, 

dont les valeurs sont rapportées dans le Tableau 7. Les valeurs de l’exposant n ont ainsi été 

déterminées, dans le cas du frittage des microsphères monocristallines, aux différentes 

températures étudiées. Ces valeurs, rapportées dans le Tableau 8, sont systématiquement proches 

de 6 dans la gamme de températures utilisées. De ce fait, l’élaboration du pont lors du frittage 

des microsphères de CeO2 monocristallins est entrainée de manière prépondérante par un 

mécanisme de diffusion aux joints de grains. 

 

Tableau 8 : Valeurs des exposants n déterminées durant le frittage de grains monocristallins de CeO2 à 

différentes températures, en utilisant la loi cinétique de croissance des ponts (~� =  (z′. {)| �* ). 

Température (°C) n 

1050 5,3 ± 0,9 
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1100 5,8 ± 0,7 

1150 6,5 ± 0,8 

1200 5,5 ± 0,6 

Pour les grains polycristallins, la loi cinétique de croissance du pont utilisée précédemment 

pour l’identification du mécanisme de diffusion prépondérant lors du frittage de systèmes 

monocristallins ne peut être utilisée car elle n’est adaptée qu’à la description du frittage de 

systèmes monocristallins. Ainsi, la loi de similitude de Herring [31] a été utilisée pour 

l’identification du mécanisme de diffusion prépondérant pendant le frittage des polycristaux. 

En effet, cette loi (16) met en évidence l’influence de la taille initiale des particules sur les 

modifications morphologiques des échantillons au cours du frittage. Pour des poudres (ou des 

grains) de morphologies similaires et de tailles différentes, frittées dans les mêmes conditions 

expérimentales, la loi de similitude de Herring indique que le temps de traitement thermique 

nécessaire pour que ces poudres atteignent le même degré d’avancement du frittage (x/r) sera 

plus long pour celui composé des grains les plus gros. Lors du frittage de deux systèmes de 

tailles différentes, composés chacun de deux microsphères de CeO2 en contact, le rapport entre 

le temps nécessaire pour que ces systèmes atteignent le même avancement du frittage peut alors 

s’exprimer de la manière suivante [32,33]: 

t#
t$

= :r#
r$

;
'

     (16) 

Avec r1 et r2 les rayons des microsphères, t1 et t2 les durées de traitement thermique, m un 

exposant caractéristique du mécanisme de diffusion prépondérant au cours du frittage (Chapitre 

I : p. 19). 

La loi de similitude de Herring a donc été appliquée à deux systèmes de grains polycristallins 

composés respectivement de microsphères d’environ 395 nm et de microsphères d’environ 225 

nm. Ces systèmes sont composés de grains de tailles assez différentes pour pouvoir observer la 

différence prédite par la loi de Herring mais également assez proches pour conserver le même 

mécanisme de frittage et avoir des valeurs de x/r communes. Le frittage de ces deux systèmes 

a été réalisé à une température de 1200 °C. Comme prédit par la loi de similitude de Herring, 

les courbes obtenues ont montré que l’avancement du frittage est plus rapide pour le système 

constitué des petites microsphères (225 nm) que pour les sphères de 395 nm de diamètre, pour 

une même durée de traitement thermique (Figure 75). En effet, après 10 min de traitement 

thermique à 1200 °C, l’avancement du frittage (x/r) est d’environ 0,45 pour les microsphères 

de 225 nm tandis qu’il n’atteint qu’environ 0,25 pour les microsphères d’environ 395 nm. Le 

taux d’avancement du frittage est donc doublé lorsque la taille des microsphères est deux fois 

plus petite. Les valeurs de n ont donc été déterminées pour des valeurs de x/r comprises entre 

0,35 et 0,39, communes aux deux courbes.  
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Figure 75 : Avancement du frittage (x/r) durant le traitement thermique à 1200 °C de systèmes 
composés de deux microsphères polycristallines de CeO2 en contact : (∎) microsphères de rayon 

moyen  r1 = 395 nm (∎) microsphères de rayon moyen r2 = 225 nm. 
 

Pour différentes valeurs d’avancement du frittage, rapportées dans le Tableau 9, l’utilisation de 

la loi de Herring a permis de déterminer la valeur de l’exposant m. Quel que soit le taux 

d’avancement choisi, la valeur de m déterminée est systématiquement proche de 4. Comme 

dans le cas des grains monocristallins, le mécanisme de diffusion prépondérant lors du frittage 

de deux grains polycristallins est la diffusion aux joints de grains. La polycristallinité des 

particules frittées ne semble donc pas influencer de manière significative le mécanisme de 

diffusion mis en jeu, mais permet en revanche la mise en place d’autres processus 

(réarrangement mécanique, ou « Oriented Attachment »).  

Tableau 9 : Valeurs des exposants m déterminées durant le frittage des grains monocristallins à 

différentes températures, en utilisant la loi de similitude de Herring (
{|
{}

= X�|
�}

Y�
). 

Avancement du 

frittage (x/r) 
t1 (min) t2 (min) m 

0,35 1,6 20,4 4,3 ± 0,7 

0,37 2 21,3 4 ± 0,5 

0,39 3 26,5 3,8 ± 0,5 
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1.5. Comparaison avec les données obtenues par simulation numérique 

Afin d’évaluer les potentialités des simulations numériques, en particulier dans leur caractère 

prédictif vis-à-vis des cinétiques liées à la première étape du frittage, une comparaison de 

l’avancement du frittage de CeO2 calculé par modélisation avec les données expérimentales 

issues de ce travail a été réalisée. Pour cela, un modèle prédictif du frittage des microsphères 

de CeO2 a été développé en utilisant le code SALAMMBO [34,35]. Dans ce cadre, les données 

recueillies dans le Tableau 10 ont été utilisées comme données d’entrées pour la simulation [6]. 

En plus des conditions expérimentales, telles que la température de frittage et les paramètres 

évalués par traitement d’images MEBE (taille des grains et taille du pont), des données 

physiques provenant de la littérature ont été utilisées. Par exemple, le terme δDb, représentant 

le produit de l’épaisseur du joint de grain et du coefficient de diffusion aux joints de grains, a 

été déterminé à partir des valeurs de cinétique de croissance du joint de grain rapportées par 

Chen pour le frittage de CeO2 à 1270 °C [36]. De même δDs, correspondant à la diffusion en 

surface, a été estimé à partir de la relation établie par Jin et al. dans une gamme de température 

comprise entre 1200 °C et 1390 °C [37]. 

D� = (35 ± 1.6)e3I�LM     (m$. s3#)              (17) 

Avec EA = 458 ± 14 kJ.mol-1. Le volume moléculaire des espèces diffusantes, Ω, et la tension 

de surface, γS, ont été relevés dans le même travail. Dans ce dernier cas, comme γS varie entre 

1,12 et 2,43 J.m-2 suivant l'orientation cristallographique, la valeur supérieure a été considérée. 

Tableau 10 : Données d’entrée utilisées pour la modélisation du frittage de deux grains monocristallins de 

CeO2. 

Expérience 
Température (°C) 

Rayon des grains 
(nm) 

Taille initiale du pont  

(nm) 

1100 200 47 

Littérature 
δDb (m3.s-1) [37] δDS (m3.s-1) [38] Ω (mol.m-3) [37] γS (J.m-2) [38] 

10-24 10-24 10-29 2,43 

La comparaison entre les données issues de la modélisation et les résultats expérimentaux 

obtenus pour les grains monocristallins met en évidence une très bonne corrélation entre les 

deux ensembles de données (Figure 76). En effet, en dépit d’une légère différence, l’avancement 

du frittage des grains monocristallins suit systématiquement la même tendance. Cette faible 

différence de x/r peut être principalement attribuée à la morphologie des particules utilisées lors 

de l’étude expérimentale, qui ne constituent bien évidemment pas des sphères idéales. En 

dehors de cette différence négligeable, le code utilisé pour ce calcul a permis d’obtenir des 

données représentatives de l’évolution expérimentale des systèmes monocristallins. Ce code 

pourrait donc être utilisé pour prédire le frittage des microsphères de CeO2 dans d’autres 

conditions expérimentales, notamment en termes de durée de traitement thermique et de 

température. De plus, son application pourrait par la suite être étendue à la simulation du frittage 
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d’autres matériaux, en particulier les dioxydes d’actinides (dont les éléments transuraniens), 

pour lesquels la mise en œuvre expérimentale peut être limitée du fait de leur forte activité 

spécifique.  

 

Figure 76 : Comparaison entre les résultats issus de la modélisation et les données expérimentales 
obtenues lors du frittage de deux microsphères de CeO2 à 1100 °C : (∎) grains polycristallins, (∎) 

grains monocristallins et (∎) données fournies par le modèle SALAMMBO. 
  

A l’inverse, et comme attendu en tenant compte des résultats précédents, la courbe simulée est 

très différente de la courbe expérimentale obtenue pour les grains polycristallins, qui 

représentent probablement mieux les matériaux réels généralement mis en œuvre. Toutefois, 

les tendances générales des courbes obtenues pour les deux ensembles de données sont 

similaires, même si les valeurs de x/r sont différentes pour les mêmes durées de traitement 

thermique. En effet, dans tous les cas, les valeurs de x/r augmentent très vite au début du 

traitement thermique puis tendent vers une valeur quasi constante pour la courbe simulée et les 

courbes expérimentales. Cette différence met, une fois de plus, en évidence l’influence de la 

polycristallinité des grains sur l’évolution globale d’un matériau au cours du frittage, 

principalement traduite par la contribution du mécanisme de réarrangement des cristallites (OA) 

dans la région de formation du pont et au niveau des joints de grains internes aux microsphères. 

De ce fait, le modèle développé (simulation de deux cristallites) ne peut pour l’instant être 

utilisé que pour l’obtention de données qualitatives, mais ne permet pas d’obtenir des 

prédictions quantitatives sur l’évolution de l’avancement du frittage et sur les variations 

morphologiques des échantillons qui sont généralement polycristallins. 

Pour pouvoir obtenir des données quantitatives par simulation numérique, il serait donc 

nécessaire de simuler l’évolution de matériaux composés d’un grand nombre de cristallites, 

assemblées pour former un grain initialement poreux, au cours du traitement thermique. Cela 

permettrait notamment de modéliser le réarrangement des particules au cours du frittage. Un tel 

travail a été récemment entrepris par Martin et al. [6] en simulant le frittage de plusieurs 

particules monocristallines en contact, avec une simplification de la description des cristallites. 

Un autre modèle, conçu par Pino-Munoz et al. [39], a également permis de simuler l’évolution 

de plusieurs monocristaux en contact, en tenant compte de différents mécanismes de diffusion.  
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2. Frittage des microsphères de ThO2 

2.1.  Evolution microstructurale des microsphères 

L’étude du stade initial du frittage des microsphères de ThO2 a été réalisée au cours 

d’observations in situ et ex situ par MEBE. Quelle que soit la procédure expérimentale utilisée, 

ces observations ont permis, comme précédemment, de suivre de manière continue les 

modifications morphologiques qui se produisent sur une paire de microsphères lors d’un 

traitement thermique isotherme. Dans le cas de ThO2, l’étude de la première étape du frittage a 

été réalisée dans une gamme de température comprise entre 1175 °C et 1300 °C. Cette gamme 

de température est celle à laquelle l’évolution du système est adaptée aux observations in situ 

par MEBE à haute température, la vitesse de modification du système n’étant ni trop lente ni 

trop rapide. Comme lors de l’étude réalisée avec CeO2, le comportement de deux systèmes 

différents a été suivi au cours de ces expériences : un système constitué de deux microsphères 

polycristallines, obtenues par synthèse hydrothermale, et un système composé de deux 

microsphères monocristallines, obtenues suite à un traitement thermique des grains 

polycristallins à 1300 °C pendant 30 min (Figure 77).  

A titre d’exemple, les images présentées à la Figure 77 montrent les modifications 

morphologiques qui ont lieu lors du traitement thermique de ces deux systèmes à une 

température de 1275 °C. Celles-ci sont principalement dues à la formation puis à la croissance 

d’un pont entre les microsphères initialement en contact. Il est important de noter que quelle 

que soit la température de traitement thermique étudiée, les mêmes modifications sont 

observées avec des cinétiques d’évolution différentes. Ainsi, pour toutes les températures de 

frittage étudiées, la croissance d’un pont entre les microsphères a été observée, avec une 

évolution plus rapide pour les grains polycristallins que pour les grains monocristallins dans les 

mêmes conditions expérimentales (temps et température). Par exemple, après environ 9 min de 

traitement thermique à 1275 °C, le pont formé entre les grains polycristallins atteint jusqu’à 

240 nm tandis qu’il n’est que de 185 nm pour les grains monocristallins frittés dans les mêmes 

conditions (Figure 77). 
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Figure 77 : Images MEBE en mode BSE enregistrées au cours d’expériences ex situ et montrant les 
modifications morphologiques ayant lieu lors du frittage de deux microsphères de ThO2 dispersées 

sur un support en PtAu5 à 1275 °C : (a) grains polycristallins et (b) grains monocristallins 
 

Des observations similaires ont été réalisées lors du suivi in situ du frittage des sphères de ThO2 

de tailles nanométriques par MET-HR (microscope électronique en transmission à haute 

résolution) à l’université Paris Diderot  (Laboratoire Matériaux et Phénomènes Quantiques 

UMR 7162) (Figure 78-a). Cette étude a permis d’observer la formation d’un pont entre deux 

grains polycristallins et deux grains monocristallins à une échelle nanométrique. Dans le cas 

des grains monocristallins, la taille du pont formé entre les sphères est ainsi d’environ 15 nm 

après 10 min de traitement thermique à 1025 °C, puis augmente jusqu’à atteindre environ 25 

nm après 45 min de maintien à la même température (Figure 78-a). Pour les échantillons 

polycristallins, les observations à haute résolution de la zone de contact entre les grains ont 

permis de mettre en évidence la présence d’un pont composé de plusieurs cristallites 

nanométriques (Figure 78-b). Toutefois, dans ce cas, une comparaison directe et quantitative 

entre l’évolution des grains polycristallins et des grains monocristallins ne peut pas être 

effectuée, notamment à cause de l’effet significatif du faisceau d’électrons sur la cinétique de 

modification de ces systèmes. Cette étude n’apporte donc que des informations qualitatives sur 

l’évolution de la nanostructure des microsphères et a permis, entre autres, de mettre en évidence 

la formation progressive d’un réseau continu entre les cristallites lors du traitement thermique. 

Dans le cas des grains polycristallins, une réorientation progressive des domaines cohérents 

dans la même direction, correspondant au mécanisme d’ « Oriented Attachment » décrit 

précédemment, a en effet été observée dans la région du pont et au sein du volume de chaque 

grain (Figure 78-c). 
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Figure 78 : Observations in situ par MET-HT du frittage de deux nanoparticules de ThO2 en 
contact : (a) grains monocristallins, (b) Vue d’ensemble de deux grains polycristallins et (c) Images 

haute résolution du pont formé entre les grains polycristallins. 
 

Simultanément à la croissance du pont, une diminution progressive du nombre de cristallites 

contenues dans chaque microsphère a par ailleurs été observée dans le cas des grains 

polycristallins. Ce type de modification a précédemment été observé au cours du traitement 

thermique d’une microsphère polycristalline isolée [1,2,8]. En effet, lors du traitement thermique 

d’une microsphère de ThO2, la taille moyenne des cristallites augmente progressivement 

jusqu’à ce qu’un grain monocristallin soit obtenu. A 1275 °C, la taille moyenne des cristallites 

contenues dans chaque grain atteint ainsi environ 20 nm après 1 min de traitement thermique et 

90 nm après 5 min à la même température. La comparaison de l’évolution de la taille moyenne 

des cristallites au sein d’une microsphère isolée et de chacune des deux microsphères en 

contact, à une température de 1250 °C, montre, en outre, clairement une cinétique de croissance 

similaire (Figure 79). Comme dans le cas de CeO2, la formation et la croissance d’un pont entre 

les grains n’impactent donc que très peu, voire pas du tout, l’évolution microstructurale des 

microsphères, et cela, quelle que soit la température de traitement thermique utilisée. 
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Figure 79 : Evolution de la taille moyenne des cristallites au cours du traitement thermique de grains 
polycristallins à 1250 °C : (●) système composé d’une microsphère isolée et (●) système composé de 

deux microsphères en contact. 

Toutefois, quelles que soient les conditions expérimentales retenues, la croissance du pont et la 

diminution du nombre de cristallites à l’intérieur de chaque microsphère ont conduit dans la 

plupart des cas à la formation d’un grain monocristallin entre les deux microsphères 

polycristallines de départ. En effet, comme le montre l’exemple présenté à la Figure 80, le pont 

formé entre les microsphères n’est plus clairement identifiable et laisse place à la formation 

d’un troisième grain. Ce comportement a été observé à toutes les températures étudiées, la 

formation du troisième grain survenant plus rapidement lorsque la température augmente (par 

exemple après environ 12 min de traitement thermique à 1250 °C et environ 9 min à 1275 °C) 

(Figure 77-a). Après cette modification morphologique, le pont entre les grains n’étant plus 

clairement identifiable, le premier stade du frittage est considéré comme étant achevé. De ce 

fait, après traitement des images, les données obtenues après formation du troisième grain ne 

seront pas exploitées et seront représentées différemment sur les courbes (cercles vides ○). 

 

Figure 80 : Images MEBE en mode BSE enregistrées lors du suivi ex situ de l’évolution 

microstructurale de deux microsphères polycristallines de ThO2 dispersées sur un support en PtAu5 à 
1250 °C.  



Chapitre V : Etude expérimentale du stade initial du frittage de CeO2 et de ThO2 

 

 141 

Les modifications microstructurales observées lors du frittage de deux grains polycristallins de 

ThO2 sont ainsi différentes de celles précédemment observées lors de l’étude expérimentale de 

la première étape du frittage avec d’autres matériaux [2,14]. En effet, au cours du frittage de 

deux grains polycristallins de CeO2, l’évolution microstructurale observée était très proche de 

celle généralement décrite par les modèles numériques (à partir de grains monocristallins) avec 

des cinétiques d’évolution plus rapides. La croissance des cristallites avait alors conduit à 

l’obtention de deux grains monocristallins à l’issue du traitement thermique. Dans le cas de 

ThO2, l’évolution observée est donc plus complexe que celle attendue et n’a a priori jamais été 

mise en évidence lors d’études expérimentales ou par modélisation de la première étape du 

frittage. 

 

2.2.  Variation des paramètres d’intérêt au cours du traitement thermique 

Les images MEBE enregistrées au cours du frittage des microbilles de ThO2 ont été exploitées, 

en utilisant la procédure de traitement d’images détaillée dans le chapitre III. L’évolution des 

paramètres généralement utilisés pour la description de la première étape du frittage (taille du 

pont, des rayons des grains, distance entre les centres des grains et angles dièdres) a été 

déterminée pour les systèmes constitués de grains polycristallins et monocristallins. L’évolution 

générale de ces paramètres au cours d’un traitement thermique réalisé à 1250 °C est présentée 

à titre d’exemple dans la Figure 81. 

L’évolution de la taille du pont est rapportée sur la Figure 81-a pour les deux systèmes étudiés et 

respectivement constitués par deux grains polycristallins (r ≈ 160 nm) et par deux grains 

monocristallins (r ≈ 130 nm). Une fois de plus, ces courbes ont permis de mettre en évidence la 

croissance progressive du pont formé entre les microsphères au cours du traitement thermique. 

Pour les grains monocristallins, le pont formé entre les microsphères croit rapidement durant 

les premières minutes de traitement thermique puis semble atteindre une valeur d’équilibre, 

autour de 60 nm après 12 min à 1250 °C, pour laquelle sa taille reste quasi constante. Pour les 

grains polycristallins, la croissance de taille du pont est plus rapide que pour les grains 

monocristallins et atteint environ 100 nm après 12 min à 1250 °C.  

De plus, les allures des courbes obtenues dans les deux cas sont légèrement différentes (Figure 

81-a). En effet, pour les grains monocristallins, les courbes obtenues à toutes les températures 

de frittage ont une allure non linéaire, caractérisée par l’atteinte d’une valeur d’équilibre après 

une certaine durée de traitement thermique. Cette évolution est en très bonne adéquation avec 

celle généralement décrite par les modèles de simulation numérique [11,40]. Dans le cas des 

grains polycristallins, l’évolution de la taille du pont est assez linéaire au cours du traitement 

thermique puis semble tendre vers une valeur constante. Cette évolution est à nouveau plus 

complexe que celle attendue et très différente de celle habituellement décrite lors de l’étude de 

cette étape du frittage, que ce soit de manière expérimentale [2,14] ou par modélisation [13].  
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Figure 81 : Evolution de différents paramètres d’intérêt durant le frittage des microsphères 
polycristallines (●) et monocristallines (●) de ThO2 à 1250 °C : (a) taille du pont, (b) angles dièdres, 

(c) rayon des grains et (d) distance entre les centres des grains. Les points vides (○) sont ceux 
déterminés après formation d’un troisième grain entre les deux microsphères polycristallines. 

 

En plus de la croissance du pont, l’évolution d’autres paramètres caractéristiques du frittage des 

microsphères de ThO2 a été déterminée. Par exemple, l’augmentation des valeurs des angles 

formés par le contact entre les deux microsphères a été quantifiée (Figure 81-b). A l’inverse de 

la croissance du pont, l’évolution de l’angle dièdre est assez similaire pour les deux systèmes 

étudiés et atteint environ 110 ° après 10 min de traitement thermique à 1250 °C. De plus, les 

courbes obtenues ont clairement mis en évidence une évolution non linéaire de ce paramètre, 

caractérisée par l’augmentation rapide des valeurs des angles en début du traitement thermique 

puis la diminution progressive de sa vitesse de croissance. Ce comportement est donc en bonne 

adéquation avec ce qui est généralement décrit lors de l’étude de cette étape du frittage. 

De même, la variation des rayons des microsphères (r1 et r2) est assez similaire pour les grains 

monocristallins et polycristallins. Comme dans le cas des angles dièdres, ce paramètre est 

faiblement dépendant, voire indépendant, de la cristallinité des grains frittés. Le taux de 

variation des rayons des grains (r/r0) est, en effet, comparable dans les deux cas et atteint environ 

4 % après un traitement thermique d’environ 15 min à 1250 °C (Figure 81-c). Cette diminution 

de la taille des grains est plus faible que celle précédemment déterminée lors du frittage des 
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microsphères de CeO2, à savoir 10 %. La densification du système caractérisée par la 

diminution de la distance entre les centres des microsphères (D) a également été mise en 

évidence (Figure 81-d) [41,42]. 

Toutefois, à l’inverse de la variation du rayon des grains, la diminution de la distance entre les 

centres des grains est légèrement plus prononcée pour les grains polycristallins que pour les 

grains monocristallins dans les mêmes conditions de frittage. En effet, après environ 20 min à 

1250 °C, la diminution de la distance entre les centres des grains est d’environ 11% pour les 

systèmes polycristallins tandis qu’elle n’atteint que 5 % pour les systèmes monocristallins, pour 

des grains de tailles équivalentes. Cette différence peut indiquer que dans le cas de ThO2, la 

densification des systèmes composés de grains polycristallins est sensiblement plus rapide que 

celle des systèmes composés de grains monocristallins. Une différence similaire a 

précédemment été mise en évidence lors de l’étude du frittage de compacts de ZrO2 composés 

respectivement de grains polycristallins et monocristallin par Lange [15]. Au cours de cette 

étude, la densification du compact de ZrO2 composé de grains polycristallins a été observée 

comme étant plus élevée que celui du compact composé de monocristaux pour une même durée 

de traitement thermique. 

De plus, la différence de densification entre ces deux systèmes devient plus importante après la 

formation d’un troisième grain entre les microsphères polycristallines, formation qui marque la 

fin de la première étape du frittage. En effet, le début théorique de la deuxième étape du frittage 

(élimination de la porosité ouverte), considéré pour une valeur d’avancement de frittage (x/r) 

proche de 0,6, est caractérisé par la présence d’un troisième grain dans la région du pont formé 

entre les microsphères de départ (Figure 80) [3,4]. Au-dessus de cette valeur de x/r, le pont 

initialement formé entre les deux microsphères n’étant plus clairement identifiable, la première 

étape du frittage peut être considérée comme terminée. Par contre, dans le cas de CeO2, 

l’atteinte de cette valeur de x/r n’est pas accompagnée d’une modification morphologique des 

systèmes étudiés. La formation d’un troisième grain n’étant pas observée, la première étape du 

frittage a été considérée pour des valeurs de x/r > 0,6.  

 

2.3.  Energie d’activation et mécanismes associés 

Comme dans le cas de CeO2, le degré d’avancement du frittage décrit par le paramètre 

adimensionnel λ (λ = x/r) a été déterminé pour toutes les températures étudiées. Un exemple de 

son évolution, lors d’un traitement thermique à 1250 °C est présenté sur la Figure 82. 

De même que pour la taille du pont, l’avancement du frittage s’est avéré être systématiquement 

plus élevé pour les grains polycristallins que pour les grains monocristallins, quelle que soit la 

température considérée (Figure 82). En effet, la variation de ce paramètre est fortement 

dépendante de la variation de la taille du pont car les rayons des grains varient très peu au cours 

du traitement thermique (environ 5 %). Cette différence entre les avancements du frittage 

déterminés dans les deux cas a été précédemment observée lors du frittage des microsphères de 

CeO2, au cours duquel l’élaboration du pont était induite par des mécanismes différents au début 

du traitement thermique [2]. 
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Figure 82 : Evolution de l’avancement du frittage (λ = x/r) durant le traitement thermique de deux 
grains polycristallins (●) et monocristallins (●) de ThO2 à 1250 °C. L’ajustement mathématique de 

ces courbes a été réalisé à l’aide d’une loi linéaire (pour x/r < 0,6) pour les grains polycristallins et 
en utilisant la loi de croissance du pont pour les grains monocristallins.  

  

Afin de déterminer des données expérimentales et de comprendre les modifications 

morphologiques observées lors du frittage des microsphères de ThO2, les courbes d’avancement 

du frittage (x/r) obtenues précédemment ont été ajustées au moyen de différentes lois 

analytiques afin de déterminer les énergies d’activation associées aux phénomènes observés au 

cours des traitements thermiques réalisés entre 1175 °C et 1300 °C.  

Pour les grains monocristallins, la loi cinétique de croissance des ponts (λn = k.t/rm) (13) a été 

utilisée (Figure 82-a) [17,43]. Elle a permis de déterminer les valeurs des constantes de vitesse aux 

différentes températures étudiées   (Tableau 11).  
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Tableau 11 : Valeurs des constantes de vitesse obtenues durant le frittage de grains monocristallins en 

utilisant la loi de croissance des ponts (~� =  z.{
��) et, pour les grains polycristallins, en utilisant une loi 

linéaire (~ =  z. { + �q).  

Température 

(°C) 

Grains monocristallins Grains polycristallins 

k' = (k/rm)1/n k ln(k) k ln(k) 

1175 0,25 ± 0,007 
1×106  

± 3×104 
14,1 ± 0,4 - - 

1200 0,29 ± 0,005 
3×106  

± 5×104 
14,7 ± 0,3 

0,002 ± 
0,0002 

-6,0 ± 0,8 

1225 0,35 ± 0,008 
5×106  

± 1×105 
15,5 ± 0,3 

0,004 ± 
0,0004 

-5,4 ± 0,6 

1250 0,38 ± 0,007 
2×107  

± 3×105 
16,7 ± 0,3 0,011 ± 0,001 -4,5± 0,5 

1275 0,41 ± 0,005 
3×107 

 ± 4×105 
17,2 ± 0,2 0,015 ± 0,002 -4,1 ± 0,4 

1300 - - - 0,03 ± 0,02 -3,6 ± 0,4 

Ces valeurs de constantes de vitesse ont ensuite permis de déterminer l’énergie d’activation 

nécessaire à la modification du système lors du traitement thermique, en utilisant la loi 

d’Arrhenius (Figure 83). Pour les systèmes monocristallins, la valeur d’énergie d’activation 

déterminée est de 620 ± 40 kJ.mol-1 (Figure 83-a). Cette valeur est comparable à celles 

précédemment rapportées dans la littérature pour le frittage de compacts de dioxyde de thorium, 

qui peuvent atteindre 650 kJ.mol-1 [44,45]. Cependant, cette valeur est clairement située dans la 

limite supérieure des valeurs d’énergies d’activation rapportées par différents auteurs pour le 

frittage de ThO2 dans différentes conditions expérimentales [19]. En effet, lors du frittage de 

pastilles de ThO2, Clavier et al. [19] ont par exemple déterminé une valeur d’énergie d’activation 

d’environ 435 ± 25 kJ.mol-1 tandis que Matzke [45] a déterminé une valeur d’environ 650 

kJ.mol-1. En tenant compte des résultats obtenus lors de cette étude, la valeur déterminée par 

Matzke [45] pourrait donc indiquer que les grains utilisés lors du frittage étaient très peu 

polycristallins.  

Comme précédemment, le mécanisme de diffusion prépondérant au cours du frittage de deux 

grains monocristallins a ensuite été déterminé en utilisant la loi cinétique de croissance du pont 

(3) [23,15] (Tableau 12).  
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Tableau 12 : Valeurs des exposants n déterminées durant le frittage des grains monocristallins de ThO2 

aux températures étudiées, en utilisant la loi cinétique de croissance des ponts (~� =  z.{
��). 

Temperature (°C) n 

1175 5,5 ± 0,6 

1200 5,5 ± 0,5 

1225 5,0 ± 0,7 

1250 5,3 ± 0,5 

1275 5,0 ± 0,8 

Quelle que soit la température, la valeur de n déterminée indique que le mécanisme de diffusion 

prépondérant au cours du frittage des microsphères monocristallines de ThO2 est la diffusion 

aux joints de grains. Ce mécanisme est en bon accord avec les données expérimentales 

déterminées par traitement d’image, car il entraine parallèlement à l’élaboration du pont, la 

densification du système fritté. Le même mécanisme avait précédemment été déterminé lors du 

frittage des microsphères monocristallines de CeO2 pour les systèmes polycristallins et 

monocristallins. De plus, les valeurs d’énergies d’activation déterminées autour de                      

600 kJ.mol-1 représentent probablement la limite haute des valeurs pouvant être déterminées 

pour le frittage des composés de type MO2 de structure fluorine. Dans les deux cas (CeO2 et 

ThO2), les énergies d’activation déterminées lors du frittage des monocristaux se situent dans 

la limite haute des valeurs rapportées dans la littérature [19], cela probablement à cause de la 

nature monocristalline des grains et de la prédominance d’un mécanisme similaire lors de 

l’élaboration du pont entre les grains.  

Figure 83 : Diagrammes d’Arrhenius associés à la cinétique de frittage des microsphères de ThO2 entre 
1175 °C et 1300 °C : (a) grains monocristallins (●) et (b) grains polycristallins (●). 

Comme dans le cas de CeO2, la loi cinétique de croissance du pont (13) précédemment utilisée 

pour décrire le frittage des grains monocristallins ne peut pas être employée pour l’exploitation 

des courbes obtenues pour les systèmes polycristallins. De plus, les courbes obtenues dans ce 
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cas ne peuvent être exploitées qu’en partie (pour des valeurs de x/r < 0,6), et elles ont alors été 

ajustées par une simple loi linéaire (18) (Figure 82-b).  

λ =  k. t + λ"          (18) 

Avec λ = x/r le paramètre d’avancement du frittage, λ0 l’avancement du frittage à t = 0, k la 

constante de vitesse et t la durée de traitement thermique. 

Les constantes de vitesse déterminées pour chacune des températures étudiées sont rapportées 

dans le Tableau 11. Une énergie d’activation d’environ 446 ± 38 kJ.mol-1 a été déterminée en 

représentant ces valeurs de constantes de vitesse au sein d’un diagramme d’Arrhenius     (Figure 

83-b). A l’inverse de l’énergie d’activation déterminée pour les grains monocristallins, la valeur 

obtenue dans ce cas est située dans la limite basse des valeurs rapportées par la littérature pour 

le frittage d’un compact de dioxyde de thorium [19]. L’écart entre les énergies d’activation 

déterminées pour ces deux systèmes indique probablement une légère différence entre les 

mécanismes qui contrôlent les modifications de ces systèmes lors du frittage. 

Les valeurs d’énergies d’activation déterminées pour les deux systèmes constitués de grains 

poly- et monocristallins sont donc comprises dans l’intervalle des valeurs déterminées pour le 

frittage d’un compact (entre 435 ± 25 kJ.mol-1 [19] et 650 kJ.mol-1 [45]), pour lequel la 

densification et la croissance des grains sont principalement induites par des mécanismes de 

diffusion de matière. En tenant compte des valeurs déterminées et des incertitudes associées, la 

diffusion de matière est donc probablement le mécanisme prépondérant au cours de la première 

étape du frittage de ThO2, que ce soit pour un système constitué de grains monocristallins ou 

de grains polycristallins. Pour les systèmes monocristallins, l’énergie d’activation déterminée 

est plus importante que dans le cas des grains polycristallins, car pour ces derniers la probable 

contribution d’un second mécanisme («Oriented Attachment» mise en évidence dans le cadre 

de cette étude) peut induire une évolution plus rapide des systèmes avec des énergies 

d’activation moins importantes. 

En effet, l’obtention d’une énergie d’activation plus faible dans le cas des grains polycristallins 

semble être essentiellement due à la présence de plusieurs cristallites au sein des microsphères, 

qui, comme dans le cas de CeO2, influence probablement la nature des mécanismes mis en jeu 

lors du frittage. Ainsi, la contribution du réarrangement mécanique des cristallites (OA) au 

début du traitement thermique est probablement à l’origine de la différence entre les énergies 

d’activation déterminées pour les deux systèmes. Toutefois, compte tenu de la faible différence 

entre les valeurs d’énergie d’activation déterminées, la contribution de ce mécanisme est 

probablement faible devant celle de la diffusion de matière. La contribution du mécanisme 

d’OA est ainsi beaucoup moins importante que dans le cas de l’étude du frittage de 

microsphères de CeO2. Ces deux oxydes ayant une structure cristallographique similaire 

(fluorine) [46,47] et étant composés de grains de tailles comparables (entre 400 nm et 600nm), 

cette différence pourrait, comme cela a été le cas lors de l’étude de microsphères isolées 

(Chapitre IV), être expliquée par la différence entre les précurseurs d’oxydes, synthétisés dans 

chaque cas (Ce2O(CO3)2.nH2O pour CeO2 [46] et ThO2.nH2O pour ThO2 [47]) La conversion de 

ces précurseurs en oxyde ayant probablement conduit à l’obtention de microsphères présentant 
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des porosités résiduelles différentes, qui confèrent un degré de liberté variable aux cristallites 

dans chaque cas.  

Le mécanisme d’OA étant fortement dépendant de ce degré de liberté, l’étape de conversion 

thermique des précurseurs peut ainsi être à l’origine de la différence observée entre CeO2 et 

ThO2. En effet, les microsphères de ThO2 étant peu poreuses au départ, la réorientation des 

cristallites n’intervient qu’au tout début du traitement thermique, notamment du fait de la 

densification interne des microsphères. Dans le cas de CeO2, le degré de liberté plus important 

des cristallites, lié à l’élimination des groupements carbonates sous forme gazeuse (CO et CO2), 

explique la plus forte contribution du réarrangement mécanique lors de la croissance du pont. 

Comme la cristallinité des grains, la voie de synthèse retenue et la nature des précurseurs de 

départ (oxyde, oxocarbonate, oxalate, …) apparaissent donc comme des paramètres importants 

pouvant influencer de manière non négligeable l’évolution des matériaux au cours du frittage. 

Son influence doit donc être prise en compte lors de l’étude des mécanismes de frittage des 

matériaux céramiques, que ce soit par simulation numérique et/ou de manière expérimentale. 

Dans le cas du combustible nucléaire, l’élaboration des pastilles de combustibles de type UOx 

et MOx ((U, Pu) O2), utilisées dans les réacteurs à eau pressurisée et dans les futurs réacteurs 

de génération IV, se fait en utilisant des poudres obtenues par décomposition de précurseurs de 

type oxalate [48,49]. Le frittage de ces oxydes a fait l’objet de nombreuses études qui se sont, 

dans la plupart des cas, focalisées sur les propriétés physico-chimiques des poudres [50,51], sans 

prendre en compte la probable influence de la microstructure des grains (porosité, cristallinité 

…) sur l’avancement du frittage [2]. Or, au cours de cette étude, l’influence de la microstructure 

et de la nature des précurseurs de départ sur l’avancement du frittage et les mécanismes mis en 

jeu, a été clairement mise en évidence. En effet, suivant la nature des précurseurs, leur 

calcination va conduire à la formation plus ou moins importante d’une mésoporosité au sein 

des grains, cette quantité de mésoporosité va favoriser la contribution du mécanisme d’OA. La 

polycristallinité des poudres et la nature des précurseurs peuvent donc augmenter ou diminuer 

leur capacité au frittage. De ce fait, l’utilisation d’autres voies de synthèses, en particulier celles 

basées sur la précipitation à basse température [52,53], pourrait permettre d’obtenir des poudres 

d’oxydes d’actinides ayant une bonne capacité au frittage, en modulant la nature des précurseurs 

synthétisés. Cela pourrait également permettre de mieux maitriser les propriétés finales des 

matériaux frittés (densité, taille des grains …). Par exemple, lors d’une étude réalisée par White 

et al. [54], l’utilisation de précurseurs oxaliques pour le frittage de ThO2 a permis d’obtenir des 

compacts très denses, de densité proche de 96 % de leur densité théorique. En effet, l’utilisation 

de cette voie de synthèse a conduit à l’obtention de poudres ayant une forte surface spécifique 

(environ 13 m2.g-1) et des tailles de cristallites qui ont permis d’augmenter leur capacité au 

frittage. Lors du frittage des oxydes d’actinides, la possible influence de ces paramètres sur la 

densification des matériaux doit être prise en compte durant la synthèse des poudres. 
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Lors du frittage de deux microsphères en contact, la formation puis, la croissance progressive 

d’un pont entre les microsphères a été observée lors des études réalisées in situ et ex situ par 

MEBE. Parallèlement à l’élaboration du pont, l’évolution d’autres paramètres tels que la 

distance entre les centres des grains (qui traduit la densification du système), les angles 

dièdres et les rayons des grains a été observée. Des données cinétiques, en particulier les 

énergies d’activation relatives aux phénomènes observés, ont également été déterminées, en 

utilisant différentes lois analytiques pour l’ajustement mathématique des courbes obtenues 

[2]. 

Pour un système constitué de deux grains monocristallins en contact, quel que soit l’oxyde 

étudié, la loi cinétique de croissance du pont, a été utilisée pour décrire la cinétique de 

modification de ces systèmes lors du stade initial du frittage [23,15]. Cela a permis de 

déterminer des valeurs d’énergies d’activation correspondant à l’intervention d’un 

mécanisme de diffusion, avec une prépondérance de la diffusion aux joints de grains, lors du 

traitement thermique.  

Pour un système constitué de deux grains polycristallins en contact, différentes lois ont été 

utilisées lors de l’exploitation des courbes : une loi exponentielle pour CeO2 et une loi 

linéaire, similaire à l’allure des courbes obtenues pour ThO2. Dans les deux cas, la 

contribution de deux mécanismes, réarrangement des plans cristallins (OA) au début du 

traitement thermique puis diffusion de matière, ont conduit à la détermination des valeurs 

d’énergies d’activation plus faibles que pour les grains monocristallins (Tableau 13). La 

polycristallinité des grains a donc une influence non négligeable sur les cinétiques et les 

mécanismes mis en jeu au cours du frittage.  

Tableau 13 : Mécanismes mis en jeu lors du frittage des microsphères de CeO2 et de ThO2 

Composés Energie d’activation (kJ.mol-1) Mécanismes 

CeO2 
Monocristallins 516 ± 27 Diffusion de matière 

Polycristallins 186 ± 31 
Réarrangement des plans 

cristallins (OA) puis diffusion 

ThO2 
Monocristallins 620 ± 40 Diffusion de matière 

Polycristallins 446 ± 38 
Réarrangement des plans 

cristallins (OA) puis diffusion 

En outre, une différence d’évolution microstructurale entre les grains de CeO2 et de ThO2 

polycristallins, caractérisée par la formation d’un troisième grain lors du traitement 

thermique des microsphères de ThO2 a été observée. La formation de ce grain, qui intervient 

pour des valeurs de x/r > 0,6, marque également la fin du stade initial du frittage des 

microsphères de ThO2. Cette différence d’évolution a été accompagnée par une différence de 

contribution du mécanisme d’OA lors du frittage de CeO2 et de ThO2. Cette différence de 

comportement au frittage a été attribuée à la différence de nature chimique entre les 

précurseurs obtenus lors de la synthèse de ces matériaux, un précurseur oxocarbonate pour 

CeO2 et un oxyde hydraté pour ThO2. Il ressort donc clairement que la nature du précurseur 

de départ influence l’évolution microstructurale des échantillons lors du frittage. 
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Le suivi du stade initial du frittage des microsphères de CeO2 [1] et de ThO2 [2] a permis de 

réaliser les premières observations in situ par MEBE de cette étape du frittage et d’obtenir des 

données expérimentales inédites, en utilisant des matériaux d’intérêt pour l’industrie nucléaire. 

Cette étude a également permis de mettre en place différentes procédures expérimentales 

(préparations des échantillons, traitement d’images …) qui faciliteront l’étude du frittage des 

microsphères d’oxyde d’uranium, utilisé comme combustible nucléaire dans la plupart des 

réacteurs en cours d’utilisation. Toutefois, le comportement redox de l’uranium étant différent 

de celui du cérium et du thorium, une optimisation de la procédure expérimentale utilisée 

précédemment sera nécessaire afin de déterminer les conditions optimales pour l’étude du 

frittage des oxydes d’uranium. Les premières observations expérimentales du stade initial du 

frittage des microsphères d’UO2 seront par la suite réalisées en utilisant les microsphères 

polycristallines synthétisées précédemment [3,4].  

L’influence du degré d’oxydation de l’uranium sur les cinétiques de frittage de l’oxyde 

d’uranium sera ensuite étudiée. Pour cela, des expériences in situ seront réalisées sous air (200 

Pa) afin d’oxyder l’uranium (IV) au cours du traitement thermique. Deux systèmes seront 

étudiés dans ces conditions expérimentales : un système composé d’une microsphère isolée qui 

permettra d’observer l’influence de l’oxydation sur la morphologie des grains et un système 

composé de deux microsphères en contact qui permettra de mettre en évidence l’influence de 

l’atmosphère de travail sur les cinétiques d’élaboration du pont. Les résultats préliminaires 

obtenus permettront de montrer la faisabilité d’une telle étude et d’obtenir les informations 

nécessaires à la réalisation d’études complémentaires, notamment sur l’influence de la pression 

partielle en oxygène sur les cinétiques de frittage.  
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1. Optimisation des conditions expérimentales 

Lors de l’étude du stade initial du frittage du dioxyde d’uranium, les observations MEBE ont 

été réalisées, comme précédemment, en utilisant des systèmes composés de deux microsphères 

en contact. Dans le cas présent, le suivi du frittage a été réalisé en utilisant essentiellement la 

procédure d’étude in situ détaillée dans le Chapitre III. En effet, dans le cas de l’oxyde 

d’uranium, la nécessité de maintenir autour de l’échantillon une atmosphère réductrice, 

permettant d’éviter l’oxydation de l’U(IV) en U(VI) [5] au cours du traitement thermique, ne 

permet pas d’employer les procédures ex situ développées précédemment. Les expériences ont 

donc, dans un premier temps, été réalisées in situ dans la chambre du microscope sous 

atmosphère He + 4% H2, à des pressions comprises entre 30 Pa et 50 Pa. L’utilisation de cette 

atmosphère a ainsi assuré le maintien d’un rapport O/U proche de 2,00. De plus, une feuille de 

titane a été utilisée comme « getter », métal permettant de capter l’oxygène résiduel présent 

dans le milieu, afin d’éviter l’oxydation de l’uranium IV au cours de l’expérience. 

Toutefois, au cours des traitements thermiques réalisés entre 1100 °C et 1200 °C, l’utilisation 

de l’alliage Pt-Au5 dans de telles conditions expérimentales a conduit à une modification de la 

surface de ce support. Cette modification est probablement due à la formation d’un hydrure de 

platine suite à une réaction entre l’alliage PtAu5 et l’hydrogène [6,7]. Une forte réactivité entre 

le support et les microsphères d’UO2 a alors été observée lors du traitement thermique. En effet, 

la formation d’un hydrure de platine a conduit à l’aplatissement progressif des microsphères 

d’UO2 en contact direct avec le support et à la modification de leur morphologie. Comme 

présenté à la Figure 84-a, au cours du traitement thermique, il y a formation progressive de 

« creux » à la surface de ces microsphères. En outre, l’image présentée à la Figure 84-b montre 

une modification de la surface du support en PtAu5, caractérisée par l’apparition de « sillons ». 

 

Figure 84 : Frittage des microsphères d’UO2 dispersées sur un support en PtAu5 à 1100 °C : (a) 

évolution morphologique de deux microsphères, (b) Vue d’ensemble du support après traitement 

thermique sous He+4%H2 et (c) Vue d’ensemble du support après traitement thermique sous vide. 
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Pour tenter de pallier ce phénomène, les expériences ont par la suite été réalisées sous vide 

poussé avec une pression résiduelle dans la chambre du microscope d’environ 5.10-4 Pa. La 

modification des conditions expérimentales n’a cependant pas été suffisante pour s’affranchir 

totalement d’une réaction entre le support et les microsphères, qui intervient pour des durées de 

traitement thermique plus longues (de l’ordre de quelques heures) (Figure 84-c).  

Différents supports (alumine, tungstène/rhénium et nitrure de bore) ont ensuite été testés afin 

de déterminer lequel serait le plus adapté à cette étude. Après plusieurs essais, les supports en 

alumine (fournis par Goodfellow), d’environ 150 µm d’épaisseur et 2 mm2 se sont avérés être 

compatibles avec cette étude. En effet, les observations préliminaires réalisées avec ce support 

ont montré d’une part qu’il évolue très peu dans les conditions expérimentales retenues (à la 

fois en terme de température et d’atmosphère) et, d’autre part qu’aucune réaction avec les 

microsphères déposées à sa surface n’intervient quelle que soit la durée de traitement thermique 

considérée [8,9] (Figure 85).  

 

Figure 85 : Frittage des microsphères d’UO2 dispersées sur un support en alumine à 1200 °C. Images 

enregistrées après une heure de traitement thermique et montrant la région de contact entre les 

microsphères et le support. 

Toutefois, lors des expériences réalisées à une tension d’accélération de 30 kV, une 

modification de la surface de l’alumine après une observation prolongée de la même zone a été 

observée. Cette modification, principalement caractérisée par la formation de pores à la surface 

du support, est probablement induite par la présence prolongée du faisceau d’électrons sur la 

même zone. Pour minimiser cet effet, les expériences ont été réalisées à des tensions 

d’accélérations comprises en 10 et 15 kV, plus faibles que celles utilisées précédemment. Dans 

ces conditions, une modification moins importante du support a été observée pour des durées 

de traitements thermiques élevées, par exemple après 1 h de maintien à 1200 °C  (Figure 87). De 

plus, la modification du support ne semble pas influencer de manière significative les 

modifications morphologiques observées lors du frittage des microsphères d’UO2.  

La préparation des échantillons a été poursuivie comme décrit au préalable. Quelques 

milligrammes des microsphères d’UO2 ont ainsi été dispersés dans 1 ml d’acétone, puis une 

goutte du mélange obtenu a été déposée sur une plaque en alumine, ce qui a conduit à la 

formation de différents systèmes d’intérêts pour cette étude (Figure 86). 
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Figure 86 : Microsphères de dioxyde d’uranium dispersées à la surface d’un support en alumine : (a) 

vue d’ensemble, (b) système de deux grains en contact et (c) système d’un grain isolé. 

2. Evolution des microsphères lors du traitement thermique 

Les observations préliminaires du stade initial du frittage d’UO2 ont été réalisées in situ par 

MEBE-HT dans une gamme de température comprise entre 1175 °C et 1200 °C sous vide. 

Contrairement au cas de CeO2 [1] et de ThO2 [2], cette étude n’a été réalisée qu’en utilisant les 

microsphères polycristallines d’UO2, d’environ 500 nm de diamètre, synthétisées par voie 

hydrothermale [3] (Chapitre II). Les microsphères d’UO2 de 200 nm et de 300 nm n’ont pas été 

utilisées lors de cette étude à cause de leur forte réactivité, qui laisse supposer une possible 

oxydation de l’uranium lors de leur stockage. Quelle que soit la température utilisée, les 

modifications morphologiques observées lors du traitement thermique sont caractérisées par la 

formation puis la croissance d’un pont entre les microsphères en contact (Figure 87).  

Comme cela a été mis en évidence lors du frittage de CeO2 et de ThO2, parallèlement à la 

croissance du pont, il y a généralement une diminution du nombre de cristallites contenues dans 

chaque microsphère [10,11]. Dans le cas présent, seule une augmentation faible de la taille des 

cristallites a pu être observée dans la gamme de températures étudiée. Toutefois, les conditions 

expérimentales utilisées n’ont pas permis de quantifier, par traitement d’images, cette variation 

de la taille des cristallites. En effet, lors des expérimentations sous vide et à des températures 

supérieures à 1100 °C, la résolution des images MEBE enregistrées n’est pas suffisante pour 

pouvoir déterminer précisément la taille moyenne des cristallites, généralement nanométriques, 

qui composent les microsphères [12]. Ces observations n’ont donc permis d’obtenir que des 

informations qualitatives sur l’évolution des cristallites lors du traitement thermique. De ce fait, 

le suivi de l’évolution microstructurale d’une microsphère d’UO2 isolée n’a pas été réalisé au 

cours de cette étude. 
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Figure 87 : Observation in situ par MEBE-HT du frittage de deux microsphères polycristallines d’UO2 

sur un support en alumine à une température de 1200 °C sous vide. 

La comparaison de l’évolution microstructurale de ces microsphères avec celle des 

microsphères de CeO2 et de ThO2 étudiées précédemment montre que l’évolution des particules 

d’UO2 est assez proche de celle des microsphères de CeO2. En effet, contrairement à ThO2, la 

formation d’un troisième grain entre les deux microsphères polycristallines de départ n’a pas 

été observée lors du traitement thermique. Le pont initialement formé entre les grains est ainsi 

clairement identifiable sur toutes les images MEBE enregistrées au cours des expériences in 

situ (Figure 87). Cette évolution est également en bonne adéquation avec ce qui a été décrit par 

différents auteurs lors de la modélisation de la première étape du frittage [13,14]. Les 

microsphères d’UO2 étant, comme celles de ThO2, obtenues à partir d’un précurseur oxyde 

hydraté, la différence d’évolution de ces deux oxydes pourrait s’expliquer par la différence du 

nombre de molécules d’eau présentes dans leur structure, UO2.3H2O et ThO2.2H2O, qui 

conduirait après conversion thermique à des propriétés microstructurales différentes. La 

conversion thermique de ces précurseurs a donc probablement conduit à l’obtention d’oxydes 

ayant des porosités résiduelles différentes, ce qui explique l’observation d’une évolution 

microstructurale différente lors du frittage.  

 

3. Variation des paramètres d’intérêt 

L’évolution de la taille du pont présentée à la Figure 88-a permet de mettre en évidence sa 

croissance progressive au cours du traitement thermique. En effet, la courbe obtenue montre 

une croissance assez rapide de la taille du pont au début du traitement thermique puis 

l’obtention progressive d’une valeur d’équilibre (Figure 88-a). Ce comportement est comparable 

à celui généralement décrit lors des simulations numériques de cette étape du frittage, en 

utilisant comme systèmes modèles deux grains monocristallins [15]. Si l’on se base sur ces 
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observations, il est donc raisonnable de penser que le frittage de grains monocristallins d’UO2 

conduirait à l’obtention d’un comportement similaire caractérisé par une cinétique plus lente. 

  

  

Figure 88 : Evolution de différents paramètres d’intérêt durant le frittage des microsphères 

polycristallines d’UO2 à 1200 °C : (a) taille du pont, (b) angles dièdres, (c) rayon des grains et (d) 

distance entre les centres des grains. 

De même, la valeur de l’angle formé par le contact des deux microsphères augmente 

progressivement jusqu’à atteindre une valeur quasi constante après environ 100 min de 

traitement thermique à 1200 °C (Figure 88-b). Comme précisé dans le chapitre précédent, cet 

angle généralement décrit comme un angle dièdre dans le cas du frittage de grains 

monocristallins, n’apporte ici qu’une information qualitative sur l’évolution du système étudié. 

De plus, une diminution progressive de la taille des grains (r/r0) (Figure 88-c) et de la distance 

entre les centres des grains (D) (Figure 88-d) a été observée lors du traitement thermique. La 

variation de ces paramètres est principalement induite par le réarrangement intragranulaire, 

suite à l’élimination de défauts et de la porosité résiduelle lors de la croissance des cristallites 

contenues dans chaque microsphère. De plus, la variation de D indique qu’il y a densification 

du système étudié. L’évolution globale du système étudié est donc représentative du stade initial 

du frittage, qui décrit à la fois l’élaboration du pont et la densification du système. Cette étude 

préliminaire du frittage de deux microsphères polycristallines d’UO2 a ainsi permis de mettre 
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en évidence une évolution générale assez similaire à celle observée précédemment lors de 

l’étude expérimentale des oxydes CeO2 [1] et ThO2 [2] (Chapitre V).  

 

4. Cinétique de croissance du pont 

La vitesse d’élaboration du pont décrite par le paramètre adimensionnel (λ) (λ = x/r) [13,16] a 

ensuite été représentée aux différentes températures étudiées (Figure 89-a). Comme attendu, le 

taux d’avancement du frittage est fortement dépendant de la température de traitement 

thermique utilisée. A titre d’exemple, la valeur de x/r atteint environ 0,25 après une heure de 

traitement thermique à 1175 °C, et environ 0,45 à 1225 °C (Figure 89-a). Les mécanismes qui 

conduisent à l’élaboration du pont, et de manière plus générale aux modifications 

morphologiques observées lors de cette étude, sont donc des mécanismes thermiquement 

activés. 

  

Figure 89 : Evolution de l’avancement du frittage (y = x/r) durant le traitement thermique de deux 

microsphères d’UO2 polycristallins (a) à différentes températures de traitement thermique et (b) 

exemple d’ajustement mathématique de la courbe obtenue à 1200 °C à l’aide d’une loi exponentielle de 

premier ordre. 

Des données cinétiques, en particulier les constantes de vitesses k, ont été déterminées par 

exploitation mathématique de l’évolution du paramètre x/r obtenu à chaque température. 

Comme dans le cas de CeO2, l’ajustement mathématique de ces courbes a été réalisé en utilisant 

une loi exponentielle de premier ordre (19) qui correspond à l’allure générale des courbes 

obtenues (Figure 89-b). Les valeurs des constantes de vitesse k, déterminées à partir de cette loi, 

sont rapportées dans le Tableau 14. 

λ = a". exp(kt) +  λ"           (19) 

Avec λ = x/r le paramètre d’avancement du frittage, λ0 l’avancement du frittage à t = 0, k la 

constante de vitesse, t la durée du traitement thermique et a0 le facteur pré-exponentiel. 
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Tableau 14 : Valeurs des constantes de vitesse obtenues durant le frittage d’UO2 avec des grains 

polycristallins en utilisant une loi exponentielle (~ = �q. uvw(z{) +  ~q). 

Température (°C) 
Grains polycristallins 

k ln(k) 

1175 0,030 ± 0,004 -3,4 ± 0,4 

1200 0,070 ± 0,007 -2,6 ± 0,3 

1225 0,09 ± 0,01 -2,3 ± 0,2 

La représentation des valeurs de k au sein d’un diagramme d’Arrhenius (ln(k) = f(1/T)) a ensuite 

permis de déterminer l’énergie d’activation nécessaire à l’évolution du système (Figure 90). Dans 

la gamme de température étudiée, l’énergie d’activation nécessaire à l’élaboration du pont entre 

les microsphères de UO2 a été déterminée à environ 335 ± 116 kJ.mol-1. En prenant en compte 

l’erreur relative associée à cette valeur, elle est assez proche de celles disponibles dans la 

littérature et relatives au frittage de compacts d’UO2 sous atmosphère réductrice [17,18]. Par 

exemple, Dehaudt et al. [17] et Lahiri et al. [18] ont respectivement déterminé des valeurs 

d’énergies d’activation d’environ 380 kJ.mol-1 et d’environ 287 kJ.mol-1 lors du frittage d’un 

compact de UO2. Ces résultats préliminaires semblent donc indiquer que l’élaboration du pont 

entre les microsphères en contact se fait par des mécanismes similaires à ceux qui interviennent 

lors de la densification d’un compact de UO2, c’est-à-dire par diffusion de matière. De plus, 

cela confirme que ces conditions expérimentales permettent de conserver l’uranium au degré 

d’oxydation (IV) durant le traitement thermique. 

 

Figure 90 : Diagramme d’Arrhenius déterminé après frittage des microsphères d’UO2 entre 1175 °C et 

1225 °C avec des grains polycristallins. 

Lors du frittage des microsphères de CeO2 et de ThO2, la présence des cristallites avait conduit 

à la combinaison des mécanismes d’ « Oriented Attachment » (OA) [19,20] et de diffusion de 

matière lors du premier stade du frittage. Dans le cas présent, il est envisageable que le 

mécanisme d’OA intervienne lors de la formation initiale du pont, lorsque les cristallites sont 
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de taille nanométrique et ont un degré de liberté suffisant au sein des microsphères. Néanmoins, 

les conditions expérimentales utilisées lors de ces expériences, et la résolution des images au 

début du traitement thermique, n’ont pas permis d’observer clairement la formation initiale du 

pont. Aussi, le mécanisme mis en jeu à ce stade n’a pas pu être clairement identifié. En effet, il 

se trouve que la valeur initiale de x/r déterminée augmente de manière significative avec la 

température de travail, probablement parce que le pont se forme rapidement entre les 

microsphères de UO2, bien que la montée en température soit très rapide. La formation initiale 

du pont n’a donc pas été enregistrée au cours de ces expériences. Par exemple, pour 1225 °C, 

la valeur minimale de x/r est ainsi d’environ 0,37 tandis qu’elle n’est que de 0,15 à 1175 °C. 

Ce comportement est différent de celui observé lors du frittage de CeO2 et de ThO2 durant 

lequel, quelle que soit la température étudiée, les valeurs minimales de x/r déterminées sont 

généralement inférieures 0,2. Le mécanisme attaché à l’élaboration du pont au début du 

traitement isotherme n’a donc pas pu être mis en évidence par le biais des données cinétiques. 

L’énergie d’activation déterminée dans ce cas est donc probablement plus représentative des 

mécanismes qui interviennent après une certaine durée de traitement thermique, lorsque les 

microsphères sont assez denses.  

 

5. Frittage en condition oxydante 

5.1.  Modification de la morphologie des grains 

Le suivi de l’évolution microstructurale d’une microsphère polycristalline de dioxyde 

d’uranium isolée, d’environ 500 nm de diamètre, a par la suite été réalisé au cours de traitements 

thermiques in situ par MEBE-HT menés sous atmosphère oxydante. Pour cela, les traitements 

thermiques ont été, dans un premier temps, réalisés sous vide jusqu’à environ 800 °C, 

température de calcination du précurseur UO2.3H2O synthétisé, puis environ 200 Pa d’air (soit 

40 Pa d’O2) ont été injectés dans la chambre du microscope afin d’oxyder l’U(IV). La séquence 

d’images montrant les différentes étapes de cette expérience sont rapportées à la Figure 91. 

Les images enregistrées au cours de la conversion thermique de ces microsphères mettent en 

évidence une diminution progressive de la taille des grains lors de la déshydratation du 

précurseur UO2.3H2O. En effet, une diminution moyenne d’environ 7 % du diamètre initial des 

microsphères a été observée après obtention du dioxyde d’uranium anhydre à 800 °C (Figure 91-

a). Le passage sous air, à une pression d’environ 200 Pa au cours du palier isotherme réalisé à 

800 °C, a par la suite conduit à la modification soudaine de la morphologie sphérique des grains 

(Figure 91-b). En effet, les grains obtenus après oxydation ont, dans certains cas, une forme ovale. 

Cette modification morphologique est induite par une déformation plastique des grains lors de 

l’oxydation de l’U(IV), qui conduit, dans ces conditions, à la formation d’U3O8 [21]. Cette 

modification morphologique est donc la signature de l’oxydation de l’U(IV) en U(V) et U(VI) 

et est probablement en partie favorisée par la modification des coefficients de diffusion de 

l’uranium au sein de l’oxyde d’uranium.  
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Figure 91 : Suivi in situ par MEBE-HT de la calcination d’une microsphère d’oxyde d’uranium sous 

vide (a) 25 °C, (b) 800 °C et (c) modification morphologique après passage sous air (200 Pa). 

 

5.2.  Frittage des microsphères d’UO2 sous atmosphère oxydante 

Par la suite, de premières observations, visant à mettre en évidence l’influence de la pO2 sur les 

cinétiques d’élaboration du pont lors de la première étape du frittage, ont été réalisées. Ces 

observations ont été effectuées de la même manière que précédemment, la montée en 

température étant réalisée sous vide jusqu’à la température de travail souhaitée avant passage 

sous environ 40 Pa d’O2 (200 Pa d’air) en mode environnemental. Dans ces conditions 

d’atmosphère, une gamme de températures moins élevée a été utilisée pour le frittage de ces 

microsphères. En effet, différentes études expérimentales ont précédemment montré que la 

température de frittage d’UO2 diminue lorsque le rapport O/U augmente [22,23]. Comme le 

montre les diffractogrammes de rayons X présentés à la Figure 92, dans notre cas, l’oxydation 

de l’oxyde d’uranium réalisée en utilisant un protocole expérimental comparable à celui utilisé 

dans le MEBE (poudre d’UO2 calcinée sous air suivant la procédure ex situ), conduit à 

l’obtention d’U3O8. La température la plus basse à laquelle l’élaboration du pont a été observée 

avec une cinétique adaptée aux observations in situ par MEBE-HT se situe autour de 800 °C. 

De ce fait, une gamme de température comprise entre 800 °C et 1000 °C a été retenue pour 

réaliser les expériences in situ dans la chambre du MEBE. 

 

Figure 92 : Diffractogrammes de rayons X enregistrés après calcination des microsphères d’UO2 à 

800°C sous air et montrant l’obtention d’U3O8 (Fiche de référence JCPDS 031-1424). 
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Lors du frittage de deux microsphères en contact, une modification de la morphologie sphérique 

des grains, qui deviennent légèrement ovales, a été observée après le passage sous air. De plus, 

comme attendu, la formation et la croissance du pont entre les microsphères après oxydation 

s’opère plus rapidement et à plus basse température que dans le cas précédent (sous atmosphère 

réductrice). En effet, la comparaison des images MEBE enregistrées dans les deux cas montre 

clairement que dans le cas d’UO2 la taille du pont est d’environ 140 nm après 30 min à 1200 

°C et environ 150 nm après 30 min à 1000 °C après oxydation de l’uranium (Figure 87) (Figure 

93). Cette modification des cinétiques pourrait s’expliquer par le fait que l’uranium diffuse plus 

vite dans U3O8 que dans UO2 [21,24].  

 

Figure 93 : Observation in situ par MEBE-HT du frittage de deux microsphères polycristallines 

d’oxyde d’uranium sur un support en alumine à 1000 °C sous 200 Pa d’air. 

L’exploitation des images enregistrées a ensuite permis de représenter l’évolution de différents 

paramètres d’intérêt en fonction du temps de maintien en température. L’évolution générale de 

ces paramètres, au cours du traitement thermique, est similaire à celle observée précédemment 

dans le cas d’UO2 (Figure 94).  
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Figure 94 : Evolution de différents paramètres d’intérêt durant le frittage des microsphères 

polycristallines d’oxyde d’uranium à 1000 °C sous 200 Pa d’air : (a) taille du pont, (b) angles dièdres, 

(c) rayon des grains et (d) distance entre les centres des grains. 

L’évolution du paramètre d’avancement du frittage a également été déterminée pour toutes les 

températures de traitement thermique étudiées. Les courbes obtenues mettent en évidence 

l’augmentation progressive de la valeur de x/r jusqu’à ce qu’elle atteigne une valeur quasi 

constante. A titre d’exemple, la courbe obtenue lors d’un traitement thermique à 1000 °C est 

présentée à la Figure 95. Dans ce cas, une valeur de x/r quasi constante d’environ 0,3 est atteinte 

après 30 min de traitement thermique. De même que la taille du pont, l’avancement du frittage 

est plus rapide après oxydation de l’uranium (IV). En effet, la courbe présentée à la Figure 95-a 

montre que lors du frittage à 1000 °C sous air, l’avancement du frittage est similaire à celui 

obtenu à 1200 °C sous vide. La corrélation entre ces résultats indique que l’oxydation de 

l’uranium (IV) permet d’obtenir des données similaires à celles obtenues sous vide pour des 

températures de traitement thermique plus faibles. L’état redox de l’uranium a donc une 

influence importante sur le degré d’avancement du frittage ainsi que sur les cinétiques 

associées. 
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Figure 95 : Evolution de l’avancement du frittage (λ = x/r) durant le traitement thermique de deux 

microsphères polycristallines d’oxyde d’uranium ; (a) sous vide à 1200 °C et sous 200 Pa d’air à 1000 °C 

et (b) ajustement mathématique réalisé à l’aide d’une loi exponentielle de premier ordre.  

Les courbes d’avancement du frittage (x/r) ont ensuite été exploitées en utilisant la loi 

exponentielle (19) précédemment utilisée pour décrire le frittage de grains d’UO2 polycristallins 

sous vide [13]. L’ajustement mathématique de ces courbes à partir de cette loi a permis de 

déterminer les valeurs des constantes de vitesse k à chacune des températures étudiées (Tableau 

15). 

Tableau 15 : Valeurs des constantes de vitesse obtenues durant le frittage des microsphères d’oxyde 

d’uranium sous air (200 Pa) en utilisant une loi exponentielle (~ = �q. uvw(z{) + ~q). 

Température (°C) 
Grains polycristallins 

k ln(k) 

800 0,010 ± 0,001 -4,4 ± 0,5 

900 0,030 ± 0,005 -3,3 ± 0,4 

1000 0,090 ± 0,009 -2,3 ± 0,2 

Une énergie d’activation d’environ 120 ± 10 kJ.mol-1 a ensuite été déterminée en utilisant la 

représentation d’Arrhenius (Figure 96). Cette valeur est plus faible que celle précédemment 

déterminée lors du frittage des microsphères d’UO2 sous vide (335 ± 116 kJ.mol-1). La 

différence entre ces deux valeurs peut s’expliquer par le fait que le coefficient de diffusion de 

l’uranium augmente avec l’augmentation du rapport O / U [25], ce qui conduit à une 

augmentation des cinétiques de frittage. Ce phénomène a été précédemment mis en évidence 

lors de diverses études portant sur l’influence de l’oxydation et / ou de la sur-stœchiométrie en 

oxygène sur les cinétiques de frittage des compacts de UO2 [26,27]. Dans la littérature, certains 

auteurs ont, par exemple, démontré que le coefficient de diffusion de l’uranium peut être jusqu’à 

trois fois plus élevé lors du passage de UO2 stœchiométrique à UO2,2 pour des températures 

comprises entre 1400 °C et 1600 °C [24,28,29]. De même, lors d’une étude réalisée par Gao et 

al. [26], il a été observé que le coefficient de diffusion de l’uranium dans UO2, déterminé comme 
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étant égal à de 3,77.10-18 m2.s-1, augmente jusqu’à 1,86.10-15 m2.s-1 après formation de UO2,1 à 

environ 1500 °C. Ces études permettent donc d’observer que la stœchiométrie de l’oxyde 

d’uranium impacte son comportement lors du frittage. Dans le cas de cette étude, l’oxyde 

obtenu après oxydation de l’uranium (IV) étant U3O8, le coefficient de diffusion de l’uranium 

au sein de cet oxyde est probablement supérieur à celui mesuré dans UO2 stœchiométrique. 

Cette augmentation du coefficient de diffusion de l’uranium permet d’expliquer la 

détermination d’une énergie d’activation plus faible dans ces conditions de traitement 

thermique [24,26].  

 

Figure 96 : Diagramme d’Arrhenius déterminé après frittage des microsphères d’oxyde d’uranium 

entre 800 °C et 1000 °C sous 200 Pa d’air (soit 40 Pa environ d’oxygène) avec des grains polycristallins. 

Ces résultats préliminaires montrent donc que l’oxydation de l’uranium lors du frittage, 

influence fortement l’évolution globale du système, même à une échelle microscopique, ce qui 

permet d’obtenir des oxydes plus denses à basse température [26,30]. Ce comportement à 

précédemment été mis à profit pour diminuer la température de frittage du dioxyde d’uranium 

en utilisant U3O8 [30] comme dopant ou encore en oxydant l’uranium au cours du frittage de 

UO2 [31]. En effet, Harada [31] a observé, lors de l’étude du frittage des pastilles de UO2, que 

l’oxydation de l’uranium (IV) au cours de la densification permettait d’augmenter la croissance 

granulaire ainsi que la densité finale des compacts frittés.  
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Les premières observations du stade initial du frittage des microsphères polycristallines de 

dioxyde d’uranium ont été réalisées in situ par MEBE-HT en travaillant sous vide dans la 

chambre du microscope avec un support en alumine. Ces conditions expérimentales ont 

permis de suivre le frittage des microsphères de UO2, en s’affranchissant d’une réaction entre 

les microsphères et le support. 

Les résultats préliminaires obtenus ont permis de démontrer la faisabilité d’une telle étude 

expérimentale, à partir d’un oxyde d’actinide ayant un comportement chimique complexe, 

notamment en terme de redox. Au cours de cette étude, l’élaboration d’un pont entre les 

microsphères de UO2 a été observée pour la première fois de manière expérimentale. Le 

traitement d’images MEBE a ensuite permis de quantifier les modifications morphologiques 

observées en déterminant l’évolution des paramètres d’intérêt. L’exploitation des courbes 

obtenues, en utilisant une loi exponentielle (λ = a0.exp(k.t)+ λ0), a ensuite permis de 

déterminer une énergie d’activation d’environ 335 ± 116 kJ.mol-1 qui est associée à des 

mécanismes de diffusion de matière lors de l’élaboration du pont [17,18]. Contrairement au 

cas de ThO2, l’évolution microstructurale de ces microsphères et l’allure des courbes 

obtenues sont assez similaires à celles décrites lors de la modélisation de ce stade du frittage 

[14,15] et précédemment observées lors du frittage de CeO2 [11]. Cette différence peut 

s’expliquer par la différence entre les précurseurs synthétisés dans les deux cas, ThO2.2H2O 

et UO2.3H2O, qui conduit à l’obtention de microsphères de porosités différentes après 

conversion thermique en oxyde. 

En travaillant ensuite sous atmosphère oxydante (200 Pa d’air, soit 40 Pa d’O2), l’influence 

de l’oxydation sur le frittage d’UO2 a pu être observée. Lors de cette étude, l’oxydation de 

l’uranium (IV) a conduit à une modification de la morphologie des microsphères, qui tend 

vers une forme plus ovale. Les résultats préliminaires obtenus ont montré d’une part que 

l’oxydation de l’uranium (IV) conduit à une diminution de la température de frittage, par 

exemple de 1200 °C sous vide à 1000 °C sous air pour atteindre le même degré d’avancement. 

D’autre part que la vitesse de formation et de croissance du pont augmente de manière 

significative après oxydation. L’énergie d’activation déterminée dans ces conditions, 

d’environ 120 ± 10 kJ.mol-1, est plus faible que celle d’UO2. La pression partielle en oxygène 

peut donc permettre de moduler la densification des échantillons d’UO2 lors du frittage 

[26,31].  
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Conclusions générales 

L’objectif principal de cette étude a été de réaliser les premières observations in situ du stade 

initial du frittage de matériaux céramiques, en utilisant des poudres d’oxydes de lanthanides 

(Ce) et d’actinides (Th,U). Cette étape du frittage étant généralement décrite par simulation 

numérique de systèmes simples composés de grains sphériques en contact, la première étape de 

ce travail a donc consisté en la synthèse d’échantillons de morphologie contrôlée, dans le but 

d’étudier des systèmes similaires à ceux modélisés.  

Les différents protocoles de synthèse développés lors de cette étude ont permis d’obtenir des 

précurseurs, Ce2O(CO3)2.H2O, ThO2.2H2O et UO2.3H2O, de morphologie sphérique et de 

tailles variées (allant typiquement de 20 nm à 600 nm de diamètre) en modifiant les conditions 

de synthèse. La conversion thermique de ces précurseurs a, par la suite, permis d’obtenir les 

oxydes correspondants sous forme de microsphères. Suivant la nature du précurseur synthétisé, 

une diminution plus ou moins importante du diamètre de ces microsphères a été observée au 

cours de la conversion thermique. Ces protocoles de synthèse ont donc conduit à l’obtention 

d’oxydes ayant des propriétés microstructurales différentes, en particulier en termes de porosité 

résiduelle. 

Une procédure expérimentale permettant d’obtenir les systèmes d’intérêt pour cette étude (deux 

grains sphériques en contact), en dispersant les microsphères synthétisées sur un support plan 

(PtAu5 ou alumine), a par la suite été développée. Cette méthode a conduit à l’obtention de 

systèmes composés d’une microsphère isolée et de deux microsphères en contact. Le 

développement de ces procédures expérimentales innovantes a permis de réaliser les premières 

observations expérimentales de l’évolution de ces deux systèmes au cours de traitements 

thermiques réalisés in situ et ex situ par MEBE. La combinaison des observations in situ et ex 

situ a ainsi permis de s’assurer que le faisceau d’électrons n’avait pas d’influence significative 

sur l’évolution morphologique des échantillons étudiés. 

Le suivi des modifications morphologiques d’une microsphère isolée a été réalisé à partir des 

grains polycristallins de CeO2 et de ThO2. Cette étude a permis d’observer la diminution 

progressive du nombre de cristallites contenues au sein de ces microsphères au cours du 

traitement thermique, jusqu’à ce qu’une microsphère monocristalline soit obtenue. Le 

traitement des images enregistrées au cours de ces expériences et l’exploitation des courbes 

obtenues à l’aide d’une loi en double exponentielle a, ensuite, permis de déterminer des données 

cinétiques telles que les énergies d’activation mises en jeu lors de la croissance des cristallites. 

L’utilisation de cette loi a, en outre, permis de discriminer les mécanismes qui ont lieu aux 

temps courts du traitement thermique de ceux qui ont lieu aux temps longs de traitement 

thermique. Deux mécanismes ont ainsi été identifiés :  

¾ un mécanisme de réarrangement des plans cristallins (OA) qui intervient aux temps 

court de traitement thermique lorsque les microsphères sont assez poreuses et que les 

cristallites ont un degré de liberté important;  

¾ Aux temps longs de traitement thermique, lorsque les microsphères sont plus denses, 

que la mobilité des cristallites au sein des microsphères devient limitée et que les 
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contacts entre les cristallites sont bien définis, un mécanisme de diffusion de matière 

devient prépondérant. Ce mécanisme conduit à la croissance des cristallites de la même 

manière que la croissance des grains au sein d’un compact (disparition des petites 

cristallites au profit des plus grosses). 

Cette étude a conduit d’une part à comprendre les mécanismes qui pilotent l’évolution 

microstructurale d’un grain polycristallin au cours d’un traitement thermique et d’autre part de 

mettre en place une procédure permettant de contrôler sa microstructure lors d’un traitement 

thermique. Cela a permis de déterminer les conditions d’élaboration de microsphères 

monocristallines, qui ont par la suite été utilisées pour l’étude du stade initial du frittage de ces 

oxydes. 

Le stade initial du frittage des microsphères de CeO2 et de ThO2 a été étudié en utilisant en 

parallèle des grains poly- et monocristallins. Les premières observations in situ de cette étape 

du frittage des matériaux céramiques ont pu être réalisées et des données quantitatives décrivant 

les phénomènes observés ont été déterminées par traitement des images MEBE. Les résultats 

obtenus ont montré que, quel que soit l’oxyde étudié, l’avancement du frittage est plus rapide 

pour les grains polycristallins que pour les grains monocristallins dans les mêmes conditions de 

traitement thermique. Cette différence a également été mise en évidence par comparaison des 

données expérimentales avec celles obtenues à partir d’un modèle (SALAMBO). Les données 

numériques issues du modèle sont en très bon accord avec les données expérimentales 

correspondant au système de deux grains monocristallins en contact. Les énergies d’activation 

nécessaires aux modifications morphologiques des échantillons, pour chacun des deux cas 

considérés, sont également différentes. En effet, dans le cas des systèmes composés de deux 

grains polycristallins, l’élaboration puis la croissance du pont entre les microsphères, se fait par 

la contribution de deux mécanismes : réarrangement des plans cristallins (OA) au début du 

traitement thermique puis diffusion de matière par la suite. Ces processus conduisent à des 

valeurs d’énergies d’activation plus faibles que pour les systèmes constitués de deux grains 

monocristallins, pour lesquels le mécanisme mis en jeu lors du frittage est très majoritairement 

la diffusion de matière entre les grains. Ces résultats permettent de conclure que la présence de 

plusieurs cristallites, et donc de plusieurs interfaces solide / solide, au sein des grains peut agir 

comme un « court-circuit » de la diffusion, en favorisant la prépondérance d’un autre 

mécanisme au début du traitement thermique. L’utilisation de poudres de cristallinité contrôlée 

lors du frittage pourrait, de ce fait, permettre de moduler les conditions de traitement thermique 

nécessaires à leur densification. 

Toutefois, quel que soit le système considéré (une microsphère isolée ou deux microsphères en 

contact), une différence de contribution du mécanisme de réarrangement des plans cristallins 

(OA) a été observée entre les composés CeO2 et ThO2 au début du traitement thermique. En 

effet, ce mécanisme prépondérant au début du traitement thermique des microsphères de CeO2, 

lors de la croissance des cristallites ou de l’élaboration du pont, intervient de manière 

concomitante avec la diffusion de matière dans le cas de ThO2. Les différences observées dans 

les contributions respectives de chaque mécanisme ont été attribuées à la nature des précurseurs 

synthétisés, ceux-ci conduisant à des oxydes ayant des propriétés microstructurales différentes 

après conversion thermique, notamment en termes de porosités résiduelles. La nature chimique 
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des précurseurs synthétisés peut donc influencer les mécanismes mis en jeu lors du frittage des 

oxydes correspondants. Dans le cas des systèmes à deux grains, ce paramètre influence 

également l’évolution microstructurale des systèmes étudiés. Dans le cas de ThO2, la formation 

d’un troisième grain lors de l’atteinte d’une valeur de x/r > 0,6, représentative du début de la 

seconde étape du frittage, a été systématiquement observée. Cette modification, qui n’avait 

jamais été observée jusqu’alors, marque, une fois de plus, l’influence des propriétés 

microstructurales des oxydes synthétisés sur leur évolution lors du frittage. 

Aussi, le contrôle de la nature du précurseur lors de la synthèse d’une poudre pourrait permettre 

de contrôler certaines des propriétés qui définissent son aptitude au frittage. En effet, il ressort 

clairement de cette étude qu’en synthétisant des précurseurs dont la composition est susceptible 

de créer de la mésoporosité, tels que des oxocarbonates ou des oxalates, il est possible d’obtenir 

des oxydes très poreux après conversion thermique et, de ce fait, de favoriser une densification 

rapide des compacts crus. 

Dans le cas du frittage d’UO2, des études préliminaires ont permis de mettre en place une 

procédure expérimentale adaptée à l’étude du stade initial du frittage de cet oxyde en s’assurant 

du maintien d’un ratio O / M proche de 2. En effet, en travaillant sous vide et en présence d’un 

« getter » dans la chambre du microscope, il a été possible d’observer pour la première fois de 

manière expérimentale le frittage de deux microsphères polycristallines d’UO2 en contact. Les 

résultats préliminaires obtenus suite à ces observations ont permis de déterminer une valeur 

d’énergie d’activation dont la valeur peut être associée à un mécanisme de diffusion de matière 

lors de l’élaboration du pont. En travaillant sous une atmosphère oxydante (200 Pa d’air), 

l’influence de l’oxydation de l’uranium (IV) sur le frittage de cet oxyde a également pu être 

observée à une échelle microscopique. Les résultats préliminaires ont montré que l’oxydation 

de l’uranium IV au cours du traitement thermique conduit à une diminution de la température 

de frittage et à une augmentation significative de la vitesse de formation et de croissance du 

pont entre les microsphères. 
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Perspectives 

L’étude préliminaire menée avec les microsphères d’UO2 a permis de mettre en place les outils 

nécessaires à la réalisation d’une étude plus approfondie du frittage de ces matériaux. Dans la 

continuité de ce travail, des expériences supplémentaires seront réalisées par MEBE et MET in 

situ afin de mettre en évidence les mécanismes mis en jeu lors de l’élaboration du pont entre 

les microsphères d’UO2 (réarrangement mécanique des cristallites, élimination de défauts 

cristallisation, diffusion), et de préciser le chemin de diffusion préférentiel permettant la 

croissance du pont. En effet, des observations complémentaires de l’évolution de ces systèmes 

lors de la montée en température pourront permettre d’enregistrer la formation du pont et ainsi 

de mettre en évidence la possible contribution d’un second mécanisme lors du frittage de ces 

microsphères. Les énergies d’activation associées à ces différents phénomènes seront 

également évaluées, en particulier en travaillant avec des grains monocristallins. L’effet de la 

pression partielle en oxygène sur les cinétiques d’établissement des ponts et la nature des 

mécanismes associés pourra également être étudié en utilisant des mélanges H2/H2O permettant 

de réguler la pO2 lors des expérimentations in situ par MEBE-HT.  

L’étude du système mixte UO2-CeO2, qui peut être considéré comme un modèle des 

combustibles (U, Pu)O2, pourra également être réalisée. Dans cette optique, deux cas limites 

pourraient être distingués. D’une part, l’étude de microsphères homogènes d’oxyde mixte (U, 

Ce)O2, qui permettra d’évaluer l’influence du taux d’incorporation en cérium sur la cinétique 

de frittage et les mécanismes mis en jeu. D’autre part, l’étude d’un couple composé d’une 

microsphère d’UO2 et d’une microsphère de CeO2, qui permettra de suivre ex situ et in situ les 

phénomènes de diffusion conduisant à l’homogénéisation du système. Un cas intermédiaire 

UO2-(U, Ce)O2, permettra par ailleurs d’aborder le cas de poudres diluées, fréquemment mises 

en œuvre de manière industrielle. Pour toutes les configurations envisagées, il sera possible 

d’observer et de quantifier le retard à la densification engendré par l’hétérogénéité des 

composés étudiés. 

Au-delà de la première étape du frittage, les stades intermédiaire et final pourront par la suite 

être abordés via l’étude in situ de systèmes 2D constitués par plusieurs dizaines de grains, pour 

lesquels des modèles descriptifs ont été développés récemment. Il sera alors possible de décrire 

les variations dimensionnelles du système, liées à la densification, et de quantifier l’élimination 

de la porosité présente entre les grains. L’objectif sera alors de se rapprocher de la configuration 

d’un compact mis en forme, notamment en modifiant le nombre de coordination des grains. Par 

la suite, la possibilité de synthétiser des matériaux ayant différentes morphologies sera mise à 

profit pour étudier l’influence de la morphologie initiale des grains sur les mécanismes de 

densification. 
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Les travaux réalisés dans le cadre de la synthèse et de la caractérisation des précurseurs font 

appel à des techniques expérimentales variées. La description des appareillages utilisés ainsi 

que celles des protocoles expérimentaux adoptés sont rassemblées dans les paragraphes 

suivants. Exceptées les expériences in situ par MET à haute température, réalisées à l’Université 

Paris Diderot au Laboratoire Matériaux et Phénomènes Quantiques, toutes les expérimentations 

ont été réalisées au sein des laboratoires de l’Institut de Chimie Séparative de Marcoule. 

 

1.  Préparation des solutions d’uranium et de cérium 

Les produits chimiques utilisés lors des synthèses, en particulier les poudres de nitrate de cérium 

et de nitrate de thorium, sont de qualité "pro-analysis" et ont été fournis par VWR, Sigma-

Aldrich ou Merck.  

Les solutions d’uranium (IV) résultent de l’attaque chimique de pépites d’uranium métallique 

fournies par CETAMA. Les copeaux sont tout d'abord rincés dans l'acétone et l'éthanol puis 

dans l'acide chlorhydrique 1 à 2M, de manière à éliminer les traces d'oxydes présentes en 

surface. Après rinçage dans l'eau, dans l'éthanol puis attaque chimique par HCl 6M, la solution 

résultante présente encore des traces d'oxydes non dissous (gangue), alors séparés par 

centrifugation à 13000 tours.min-1. Dans ces conditions, l’uranium tétravalent est stable pendant 

plusieurs mois.  

Les solutions de nitrate de cérium ont été obtenues par dissolution du sel Ce(NO3)3 hydraté dans 

une solution d’acide nitrique à 1M.  

Les solutions d’uranium et de cérium préparées ont été titrées par un dosage colorimétrique. Un 

volume (ou une masse) précis de la solution à titrer est dilué dans une solution aqueuse 

tamponnée par de l’acétate d’ammonium (pH ≈ 7). Les cations, notés M, sont alors complexés 

par ajout d’un excès d’acide éthylène diamine tétraacétique (EDTA, noté en solution H2Y2-) 

selon :  

 

Que le cation M soit tétra- ou trivalent, ce dernier est ainsi complexé par une seule molécule 

d’EDTA. Le dosage s’effectue ensuite par titration de l’excès libre d’EDTA par une solution 

de sulfate de cuivre en présence d’un indicateur coloré (PAN : 1-(2pyridylazo)-2-naphthol), 

selon : 

 

La concentration en cations M de la solution à titrer est alors donnée (dans le cas d’un 

prélèvement volumique) par : 

 

 

Mn+ + H2Y
2-                      MH4-nY + (n-2)H+ 

Cu2+ + H2Y
2-                      CuY2- + 2H+ 

PE

équiCuSOi

V

VC)EDTA(n
]M[ 4

´-
=



Annexes 

 

 184 

Où [M] est la concentration de M dans la solution à doser (mol.L-1), ni (EDTA) est la quantité 

d’EDTA introduite (mol), CCuSO4 est la concentration de la solution titrante (mol.L-1), Véqui le 

volume équivalent du dosage et VPE, le volume de la prise d'essai. Pour chaque solution 

préparée, trois dosages au minimum sont effectués de manière à assurer la fiabilité des mesures. 

 

2. Techniques relevant de la caractérisation des échantillons 

¾ Diffraction des rayons X 

Les diffractogrammes de rayons X sur poudre des échantillons ont été enregistrés grâce à un 

diffractomètre Bruker D8 Advance (rayonnement Cu, Kα1,2, λ = 1,5418 Å), équipé d’un 

détecteur linéaire Lynx-eye. Les diffractogrammes des différents échantillons ont été 

habituellement enregistrés en mode θ-2θ respectivement entre 5 et 100° en considérant des pas 

de 0,01° et des temps d’intégration respectivement de 0,60 et 0,46 secondes par pas. 

La détermination des structures a été effectuée par comparaison avec des diffractogrammes 

reportés dans la littérature. L’affinement des paramètres de maille a été réalisé par la méthode 

Rietveld en utilisant la fonction de Thomson-Cox-Hastings (fonction pseudo-Voigt convoluée 

avec la fonction d’asymétrie due à la divergence axiale) dans le logiciel Fullprof. 

 

¾ Mesures de surface spécifique  

 Les mesures de surface spécifique par la méthode BET (Brunauer-Emmet-Teller ont été 

accomplies par adsorption/désorption de diazote N2 indifféremment sur deux appareillages 

Micromeritics TRISTAR et ASAP 2020 en réalisant des isothermes 10 points. Pour des 

quantités de produit limitées et/ou des surfaces spécifiques attendues faibles, l’utilisation de 

l’appareil ASAP 2020 a été privilégiée en utilisant l’adsorption de krypton.  

Par ailleurs, la méthode BJH (Barrett, Joyner et Halenda (1951), fait le lien entre les données 

thermodynamiques (isotherme de sorption) et les données géométriques (distribution de tailles 

de pores), propriétés intrinsèques du solide. Son principe repose sur une analyse de la branche 

de désorption, en partant de la pression relative et l’on admet que, à chaque point de pression 

relative, le gaz désorbé provient, d’une part de la désorption du gaz condensé dans une certaine 

gamme de tailles de pores (taille d’autant plus petite que la pression est plus basse), d’une part 

de la diminution d’épaisseur de la couche adsorbée dans les pores de taille supérieure 

précédemment vidés de leur gaz condensé. 

 

¾ Analyses thermogravimétrique / thermo-différentielle  

La conversion thermique des précurseurs en oxydes a été suivie par ATD/ATG. L’appareil 

utilisé est un Setaram Setsys Evolution équipé de thermocouples en Pt/Pt-30%Rh et en W pour 

les atmosphères réductrices. Après enregistrement du blanc du creuset en alumine, l’analyse est 

réalisée en programmant une montée en température de 10°C.min-1 jusqu’à 1000°C de manière 

à se rapprocher des conditions employées lors de la conversion dans un four conventionnel.  
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¾ Diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS)   

Les expériences en SAXS ont été réalisées en mode transmission, en utilisant une anode en 

molybdène délivrant une longueur d'onde de 0,71 Å. Un miroir Xenocs Fox2D MultiShell a été 

utilisé pour l’obtention d’un rayonnement monochromatique. Les motifs SAXS ont été 

enregistrés sur une plaque d'imagerie MAR345 2D, ce qui a permis la détection simultanée de 

vecteurs q allant de 0,3 à 10 nm-1. Lors des expériences in situ, les mesures SAXS ont été 

réalisées en utilisant un four spécifique, dans lequel les capillaires en verre peuvent être utilisés 

comme porte-échantillons.  

 

¾ La microscopie électronique en transmission 

Les micrographies des microsphères de UO2 obtenues par microscopie électronique à 

transmission (MET) ont été réalisées avec un microscope de type JEOL JEM-ARM200F. Ce 

microscope dispose d’un correcteur d'aberration sphérique RAA ™ et d’un Cold Field Emission 

Gun (CFEG) qui a permis le transfert de l’information au-dessous de 75 pm à 200 kV. Ces 

conditions expérimentales ont conduit à l'observation directe de l'arrangement atomique des 

échantillons. Avant de réaliser ces observations, les échantillons ont été simplement dispersés 

dans de l’éthanol, puis une goutte a été déposée sur une grille MET. L’analyse 

cristallographique a ensuite été faite avec le logiciel Fiji en utilisant le Fast Fourier Transform 

(FFT) sur les images en haute résolution. 

 


