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Introduction géenérale

Aujourd’hui en France, prés de soixante ans aprés le début de 1’industrie électronucléaire, les
premiéres installations arrivent en fin de vie. Différentes raisons peuvent conduire a la mise a
I’arrét d’une installation nucléaire : I’achévement des programmes de recherche ou de
production qui y sont menés, I’obsolescence des équipements, une maintenance devenue trop
coliteuse ou I’évolution de la réglementation. L’enjeu du démantélement est de taille car il faut
assurer une fermeture propre du cycle de vie des installations nucléaires.

Pour appréhender la problématique de 1’assainissement et du démantélement nucléaire, il faut
dans un premier temps évoquer le cycle du combustible nucléaire. On peut distinguer trois
grandes étapes. Tout d’abord les étapes en amont du cycle qui consistent a extraire 1’uranium,
I’enrichir (pour certains pays) et le convertir pour fabriquer le combustible utilisé dans les
réacteurs. Ensuite vient I’étape d’utilisation de ce combustible, au sein des réacteurs des
centrales nucléaires. Puis, a la fin de son utilisation dans le réacteur, le combustible peut étre
considéré comme un déchet ultime a stocker (comme en Suede et aux Etats-Unis) ou étre
retraité, comme c’est le cas en France, au Royaume-Uni ou au Japon. Ainsi, dans ces pays, le
retraitement du combustible a pour objectif de séparer les matiéres valorisables (uranium
résiduel et plutonium) des déchets ultimes. Ceci permet, d’un c6té, de réutiliser le plutonium
pour la fabrication de combustible dit Mox, et de 1’autre, de diminuer le volume et la
radiotoxicité des déchets a conditionner. Les déchets ultimes de haute activité renfermant
produits de fission et actinides mineurs, sont ensuite vitrifiés dans une matrice borosilicatée,
destinée a étre stockée en couche géologique profonde [1]. Les opérations effectuées sur le

combustible usé constituent ce que I’on appelle 1’aval du cycle.

Ainsi, ’assainissement-démantélement nucléaire concerne plusieurs types d’installations,
on en compte trois grandes catégories [2]. Les deux premiéres sont les réacteurs nucléaires et
les installations du cycle du combustible (en amont et en aval du cycle), cités dans le paragraphe
précédent. La troisiéme correspond aux sites endommagés lors d’accidents nucléaires. Toutes
ces opérations d’assainissement-démantelement conduisent a des déchets qu’il faut
conditionner. Ces déchets peuvent présenter des natures et des niveaux de radioactivité
extrémement varies. A titre d’exemple, lors du démantélement des réacteurs et des
installations du cycle, une grande majorité du volume des déchets est de faible ou tres faible
activité et provient de la démolition des installations (matériaux de structure,...). Le
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démantélement des installations du cycle du combustible peut quant a lui conduire a des
déchets d’activité plus élevée (moyenne ou haute). Ils résultent par exemple de dépots
d’encrassement dans les installations de traitement du combustible usé [3].

Afin d’appuyer les opérations de démantélement, depuis 2016 le projet DEM’N’MELT qui
regroupe le CEA, Orano, ECM Technologies et ’Andra dans le cadre du programme
« Nucléaire de Demain » du programme d’Investissements d’ Avenir (PTA), cherche a mettre au
point une technologie de vitrification des dechets radioactifs issus du démantélement
d’installations nucléaires [4]. Les déchets ciblés sont ceux de moyenne ou haute activité. Le
but est de développer un procédé innovant de vitrification de ces déchets pouvant étre transporté
directement sur le site a démanteler et permettant la production de colis de déchets adaptés aux
specifications des filieres de gestion existantes. Pour mettre au point ce procedé, il est nécessaire
de réaliser préalablement des études sur I’incorporation des déchets de démantélement
considéreés dans le verre choisi.

L’un des cas d’étude du projet DEM’N’MELT, sur lequel porte ces travaux de thése, est I’usine
UP1 de Marcoule, ancienne usine de retraitement du combustible usé aujourd’hui en
démantélement. Les déchets considérés ici pour la vitrification sont de moyenne ou haute
activité et proviennent de dépots d’encrassement des installations de retraitement accumulés au
cours du fonctionnement de 1’usine. La principale espéce radioactive du déchet est le =*'Cs,
radionucléide dont la période est de 30 ans. Par ailleurs, ces déchets sont notamment riches en
Mo, P et Zr, éléments a force de champ élevée susceptibles d’avoir une solubilité limitée. En
outre, la caractéristique majeure de ces déchets est leur grande variabilité de composition. En
effet, les preléevements effectués montrent que leur composition varie d’un équipement a 1’ autre
de I’'usine en démantélement voire au sein d’un méme équipement. Il apparait donc nécessaire
de déterminer au préalable, au moyen d’études en laboratoire, la capacité de la matrice
vitreuse envisagée a incorporer, par solubilisation dans sa structure, ces déchets de
composition variable. Cela afin d’apporter des éléments solides de connaissance sur la
structure et la microstructure des colis de verre qui seront élaborés lors du
conditionnement des déchets de déemantélement. Lors de ces essais de vitrification, un
adjuvant aluminoborosilicaté riche en oxydes alcalins et alcalino-terreux, sera utilisé afin
d’incorporer les déchets apres fusion (1100 °C) et refroidissement. Il s’agit ici de garantir une
bonne connaissance de la fagcon dont vont étre incorpores les déchets de démantelement
au sein des colis. Pour les colis obtenus, les exigences en termes d’homogénéité et de durabilité
chimique du matériau vitreux sont différentes de celles qui peuvent exister lors de la
vitrification des solutions de produits de fission issues du retraitement du combustible : une
cristallisation partielle du verre au sein des colis n’est a priori pas exclue. Cela nécessite
cependant une description précise de la nature des cristaux susceptibles de se former et une
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évaluation de leur impact sur la localisation des radionucléides présents dans les déchets (**'Cs
dans le cas présent).

Ce travail de thése réalisé a I’Institut de Recherche de Chimie Paris et au CEA de Marcoule
s’est décomposeé en deux axes. Le premier axe de nos travaux a consisté a se placer dans un
systeme non radioactif (adjuvant de vitrification + déchet) proche du systéme industriel
envisage (usine UP1 de Marcoule), que I’on désignera par la suite par « systeme complexe »,
et a étudier I’incorporation du déchet dans 1’adjuvant de vitrification aluminoborosilicaté choisi.
Ceci a la fois dans le liquide lors de la fusion a 1100 °C et dans le verre obtenu apreés
refroidissement contr6lé (1 °C.mint) simulant le refroidissement naturel du ceeur des colis®. Le
but du premier axe de nos travaux était double :

e Tout d’abord, il s’agissait de réaliser une étude compléte sur I’influence de la variation
possible de la composition du déchet (caractéristique majeure des déchets de
démantélement considérés ici), sur son incorporation dans le liquide en fusion et dans
la matrice (séparation de phase et/ou cristallisation) et sur leur température de transition
vitreuse. Cette étude a été réalisée a la teneur en déchet envisagée pour le procédé
DEM’N’MELT (10 %mass par colis de verre).

e Puis de mettre en évidence les principaux éléments du déchet pouvant conduire a ces
phénomenes de séparation de phase ou de cristallisation dans le liquide en fusion ou au
cours du refroidissement de ce dernier et d’identifier le plus précisément possible les
phases formees (distribution, composition, structure).

Dans le deuxieme axe de ce travail de theése, les études se sont concentrées sur les éléments du
déchet qui sont apparus comme a 1’origine des phénomenes de séparation de phases et/ou de
cristallisation au cours du premier axe d’étude, a savoir le phosphore et le molybdene comme
nous le verrons. Par rapport au premier axe, le systéme a été simplifié pour en faciliter I’étude
au moyen notamment de la RMN, en considérant comme verre de base un verre du systéme
Si02-B203-Na;0-Ca0-Al>03 auquel ont été ajoutés des teneurs croissantes en P2Os et MoOs
séparément ou simultanément. Cela avait pour but de permettre une compréhension fine des
phénomeénes de solubilisation puis de ségrégation de ces oxydes en fonction de leur
concentration. Pour chacun de ces oxydes pris séparément il s’agissait d’abord :

e de déterminer leur limite d’incorporation a la fois dans la fonte a la température de
fusion (1100 °C) et au cours du refroidissement du verre dans des conditions proches
des conditions industrielles (1 °C.min),

L NBP : le refroidissement controlé de 1 °C/min se base sur les données existantes des conteneurs CSD-V. Le
refroidissement du colis issu du procédé IN-CAN MELTER n’a pas été mesuré a ce jour.
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e d’identifier la nature des phases qui se séparent et/ou cristallisent au cours du
refroidissement,

e d’étudier les modifications structurales au sein du réseau vitreux aluminoborosilicaté
et de déterminer sous quelle forme P2Os et M0oOs3 s’incorporent au Sein de ce réseau.

Une fois I’incorporation de ces oxydes étudiée séparément, ils ont également éte étudiés en les
introduisant simultanément dans le verre simplifié. En effet, comme la teneur des differents
éléments du déchet peut varier, P et Mo peuvent coexister en quantités significatives dans le
déchet industriel. 11 s’agissait ici d’étudier principalement I’impact de la présence simultanée
de P et Mo sur la microstructure des verres obtenus pour déterminer si des « synergies positives
ou négatives » sur la tendance a la séparation de phase et a la cristallisation existent dans le cas
présent. On s’est donc attaché a :

e déterminer les limites d’incorporation de chacun des oxydes P.Os et M0Os, a la fois
dans la fonte a la température de fusion et au cours du refroidissement représentatif de
celui en ceeur de conteneurs dans les conditions industrielles, afin de déterminer si
celles-ci sont modifiées lorsque les deux oxydes coexistent,

e identifier les phases qui cristallisent au refroidissement,

e ¢tudier I’influence de 1’incorporation conjointe de P2Os et MoOs sur la microstructure
des matériaux obtenus.

Ce manuscrit est organisé en 5 chapitres. Le premier chapitre est consacré a une étude
bibliographique et est constitué de deux parties. Tout d’abord la problématique du
démantelement est présentée. Ensuite, une deuxieme partie détaille les éléments
bibliographiques sur la structure du réseau vitreux aluminoborosilicaté et 1’incorporation de
trois oxydes spécifiques du déchet considéré dans notre étude a savoir P20s, MoOs et ZrOa. Les
différentes compositions de verres étudiées, les conditions générales de syntheése de ces verres
et les différentes techniques d’analyses microstructurales et structurales utilisées au cours de
nos travaux sont décrites dans le chapitre 2. Les chapitres 3, 4 et 5 présentent et discutent ensuite
les différents résultats obtenus au cours de ce travail de these. Le chapitre 3 se consacre a 1’étude
du systéme complexe, proche du systeme industriel et permet de déterminer quels oxydes du
déchet peuvent conduire a des séparations de phases et des cristallisations. Ensuite, le chapitre
4 présente I’étude de I’incorporation de P2Os dans le systéme simplifié, d’un point de vue
microstructural et structural. Enfin, le chapitre 5 présente tout d’abord les caractéristiques
microstructurales et structurales de 1’incorporation de MoO3 seul dans le verre simplifié avant
d’étudier I’incorporation conjointe des oxydes MoOs et P2Os en terme de microstructure.
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Chapitre 1

Contexte de I’¢tude et état de I’art sur ’incorporation
des éléments Mo, P, Zr dans les verres silicatés

Dans ce premier chapitre, nous présenterons tout d’abord le contexte du démantelement des
installations nucléaires. Ensuite, une étude bibliographique détaillera la structure des verres
silicatés pouvant renfermer du bore et de I’aluminium et I’incorporation de P20s, M0Os3 et ZrO»
dans ces systemes.

1. Le démantéelement des installations nucléaires

Une installation nucléaire a une durée d’exploitation limitée. L’achévement des programmes
de recherche ou de production qui y sont menés, 1’obsolescence des équipements, une
maintenance devenue trop colteuse ou 1’évolution de la réglementation sont autant de raisons
qui peuvent conduire a sa mise a I’arrét. Ainsi, soixante ans apres le début de 1’industrie
nucleaire, les premiéres installations arrivent en fin de vie et doivent étre démantelées. L’enjeu
est de taille car il faut s’assurer une fermeture propre du cycle de vie des installations nucléaires,

pour laisser des sites assainis [1].

Le démantélement de sites nucléaires a déja débuté. 1l est estimé que dans le monde, en 2015,
139 réacteurs étaient en cours de démantelement et 11 étaient complétements démantelés, 165
installations de recherches étaient en cours de démantélement et 431 démantelées et 198
installations du cycle étaient en cours de démantélement pour 172 démantelées [2]. En France,
en 2017, 35 installations nucléaires de tout type étaient en cours de démantélement ou
définitivement arrétées [3].

Dans cette partie, nous présenterons les différents aspects qui définissent le démantélement et
nous détaillerons les déchets qui en résultent, et leur devenir.
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1.1. Généralités

1.1.1. Définition du démantelement

Le terme « démantélement » concerne 1’ensemble des opérations techniques réalisées aprés
I’arrét définitif d’une installation nucléaire, afin d’atteindre un état final visé permettant son
déclassement. Le déclassement correspond aux opeérations administratives et réglementaires
destinées soit a classer une installation nucléaire dans une catégorie inférieure, soit a supprimer
le classement initial. Les opérations techniques du démantelement peuvent comprendre, par
exemple, des opérations de démontage d’équipements, d’assainissement des locaux et des sols,
de démolition éventuelle de structure du génie civil (déconstruction), de traitement, de
conditionnement, d’évacuation et d’élimination des déchets produits, radioactifs ou non [4].

En France, I’assainissement et le démantélement des installations nucléaires sont menés dans
le cadre réglementaire de la loi n°2006-686 relative a la transparence et a la sécurité en matiére
de nucléaire dans le respect des exigences de slreté et dans un contexte économique contraint.
Le contr6le lors du déroulement des opérations est réalisé par les autorités de sOreté nucléaire
(Autorité de Sareté Nucléaire pour le civil et Autorité de SOreté Nucléaire de Défense pour le
militaire) [1].

1.1.2. Les objets a démanteler et leurs spécificités

On parlera dans cette partie des Installations Nucléaires de Base (INB), c’est-a-dire des
installations nucléaires fixes, par opposition aux installations nucléaires mobiles comme les
navires a propulsion nucléaire.

1.1.2.1. Les installations industrielles

Les installations industrielles a démanteler se répartissent en trois catégories principales : les
réacteurs nucléaires, les installations du cycle du combustible et les sites ou installations
accidentés. Pour chacune de ces trois catégories, les niveaux d’activité! et les teneurs des
radionucléides présents sont différents. Méme si la stratégie de démantélement est similaire, les
problémes rencontrés, les opérations effectuées et les volumes a gérer sont spécifiques [1]. Un
apercu de ces spécificiteés est présente dans le Tableau 1.

1 Activité : nombre de transitions nucléaires spontanées par unité de temps pour un radionucléide ou un mélange
de radionucléides. Elle s’exprime en becquerel (Bq), le nombre de désintégrations par seconde.
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Tableau 1 : Les spécificités de I'assainissement - démantélement des diverses installations nucléaires [1].

Installations Réacteurs Post-accident
du cycle
Radionucléides Produits de fission et | Produits d’activation® Produits de fission et actinides
actinides

Activité

Variable, de tres
faible a moyenne

Tres faible a faible

Faible a trés forte

Objets a traiter

Béton, tuyaux, cuve

Structures acier et
béton

Structures acier, béton, corium,
eau et sols contaminés

Opérations a
mettre en ceuvre

Découpage et
décontamination® des

Découpage et
décontamination des

Décapage des sols, traitement
d’eau contaminée, découpage et

structures structures décontamination des structures,
confinement du corium
Volumes a traiter Faibles Importants Importants

Problemes
spécifiques

Reconstitution de
I’historique de
I’installation, risques
de criticité

A court terme : urgence,
accessibilité et environnement
tres irradiant
A long terme : gestion des
déchets

1.1.2.2. Les installations de recherche

En ce qui concerne les installations de recherche, chacune d’elles est unique, en raison d’une
grande diversité de type et de taille d’installation. Ainsi, le démantélement se fait au cas par cas

[5]

1.1.3. Les acteurs du démantélement en France

Les opérateurs industriels sont EDF et Orano. EDF a en cours de démantélement 9 réacteurs
industriels tandis qu’Orano s’occupe du démantelement d’installations anciennes du cycle du
combustible, comme les usines de traitement — recyclage de la Hague, ou Eurodif a Pierrelatte

[1].
Le CEA quant & lui a en cours une vingtaine d’installations dont le démantélement est prévu,

en cours, ou terminé [6]. Les principaux chantiers de démantélement au CEA sont :

e A Grenoble, le projet Passage achevé en 2012 [7]. 11 s’agissait de la dénucléarisation du
CEA Grenoble (démantélement — assainissement de 6 installations nucléaires) [3].

2 Activation : processus par lequel un nucléide stable est transformé en un nucléide radioactif.
3 Décontamination : élimination partielle ou totale d’une contamination radioactive par des moyens permettant la
récupération controlée des substances contaminantes.
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e A Fontenay-aux-Roses : opeérations de reconversion du site, « berceau » du nucléaire
francais, vers des activités de biotechnologies [6]. La dénucléarisation du site devrait
avoir lieu pour 2020.

e A Marcoule : le démantélement de ’ancienne usine UP1 (1°¢ usine francaise de
retraitement du combustible nucléaire usé), mise a ’arrét en 1998. 11 s’agit du plus
grand chantier de démantélement en France et I’un des plus importants au monde [6].

C’est la 1°7¢ usine de retraitement a étre démantelée dans le monde.

1.1.4. La fin de vie d’une installation nucléaire de base

Le démantelement d’une INB doit étre prévu par I’exploitant deés la conception de 1’installation
comme établi dans le décret du 2 novembre 2007 [8]. Pour les installations ayant été créées
antérieurement, le démantéelement doit étre prévu lors de toute modification notable de
I’exploitation ou lors d’un réexamen périodique de I’ASN [9]. Les opérations de
démantélement s’étalent sur des périodes longues, de quelques années a plusieurs dizaines

d’années.

A la fin des opérations de démantelement, si 1’état final du site le permet, il peut étre déclassé.
L’installation ne figurera alors plus sur les listes des INB. Le réemploi de I’installation ou du
terrain se fait généralement dans le cadre d’activités industrielles [5]. Par exemple, en 2011,
une ancienne usine de fabrication de combustible nucléaire a Annecy a pu étre reconvertie en
une centrale biomasse pour le chauffage urbain [10].

1.2. Les déchets issus du démantélement

1.2.1. Les différents types de déchets issus du démantelement

Les déchets induits par les opérations de démantélement sont de deux types : conventionnels
ou radioactifs [11,12]. La classification des déchets dans I’une ou I’autre des catégories se fait
par un découpage en zones de I’INB, qui prend en compte I’histoire de I’installation et des
opérations qui y ont été conduites. On définit des zones a déchets conventionnels (non
radioactifs) et des zones a production possible de déchets nucléaires. Les déchets
conventionnels représentent une grande partie des déchets de démantelement (80 % dans le cas
de la déconstruction de la centrale nucléaire de Chooz A, pres de la frontiére belge). lls ne sont
pas geérés par les filieres spécifiques du nucléaire.

Au contraire, les déchets issus de zones pouvant contenir de la radioactivité sont tous considéres
comme radioactifs. Ces déchets dits radioactifs sont classés par catégories, comme les autres

déchets produits lors du fonctionnement de I’installation nucléaire (Tableau 2). Ils sont
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majoritairement (> 99 % en volume) de trés faible et faible activité a vie courte et proviennent
des matériaux liés a la démolition des installations, des outils et tenues de travail, des effluents
qui ont servi au ringage d’équipements. Il s’y ajoute des déchets de faible activité a vie longue,
notamment les déchets de graphites provenant de la filiére de réacteurs dite « uranium naturel
graphite gaz » et une petite quantité de déchets de moyenne activité a vie longue ou haute

activité (déchets activés, dont des pieces métalliques situées au coeur des réacteurs) [12].

Tableau 2 : Classification usuelle des déchets radioactifs [13].

Déchets dits a vie , o
Déchets dits & vie trés courte dont la Déchets dits a vie
courte contenant des radioactivité provient Io_ng_ue_ contenant
radioéléments de période principalement des majoritairement des
<100 jours radioéléments de période radioéléments de période
<30ans > 30 ans
Centaines Bag/g
Tres faible Gestion par décroissance Recyclage ou stockage dédié en surface
activité (TFA) radioactive sur le site de | (installation de stockage du centre industriel de regroupement,
production d’entreposage et de stockage de I’ Aube)
puis élimination dans les Stockage a faible
Millions Ba/g Faible activité filieres de stockage dédiées Stockage de surface profondeur
(FA) aux déchets conventionnels (centre de stockage des (a I’étude dans le cadre de la
déchets de I’ Aube) loi du 28 juin 2006)
Milliards Ba/a Moyenne activité
(MA)
Haute activité Non applicable Stockage en couches géologiques profondes
(HA) (les déchets de haute activité (en projet dans le cadre de la loi du 28 juin 2006)
a vie courte n’existent pas)

1.2.2. La gestion des déchets issus du démantelement

Les déchets radioactifs issus du démantelement sont gérés comme les déchets radioactifs de
fonctionnement des installations. Ils sont triés, subissent éventuellement un traitement puis sont
conditionnés avant d’étre entreposés ou transportés vers les centres de stockage adaptés a leur
niveau de radioactivité [12]. Les différentes filiéres de conditionnement sont regroupées dans
le Tableau 2 du paragraphe précédent.

2. Leprojet DEM’N’"MELT

Dans le cadre de la recherche sur le demantelement des installations nucléaires, le CEA, en
partenariat avec Orano et ECM Technologies (fabricant de fours industriels) a lancé le projet

DEM’N’MELT. 1l s’agit d’un projet accompagné par I’Andra dans le cadre du programme
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« Nucléaire de Demain » des Investissements d’avenir, sélectionné lors de l'appel a projets
Andra « Optimisation de la gestion des déchets radioactifs de démantélement », organisé en
coopération avec 1’Agence Nationale de la Recherche (ANR). Le but du projet est de
développer un procédé innovant de vitrification pour des déchets de moyenne activité qui
permettra leur traitement sur le site en démantélement [14].

2.1. Cible du projet DEM’N’MELT

Le projet a pour cible le traitement et le conditionnement des déchets issus du
démantelement des installations nucléaires ayant traité des déchets de haute activité, telles
que des usines de traitement du combustible et des laboratoires de recherche.

2.1.1. Cas d’étude : I’usine UP1 de Marcoule

L’un des cas d’étude de ce projet est I’'usine de retraitement du combustible usé UP1 (Usine de
Plutonium n°1) de Marcoule, arrétée depuis 1998. Comme évoqué précédemment, 1’usine UP1
de Marcoule constitue 1’'un des principaux chantiers de démantélement du CEA et est la
premiere usine de retraitement au monde a étre démantelée. Cette usine a été mise en
fonctionnement en 1958 dans le but de retraiter le combustible usé provenant des réacteurs
Uranium Naturel Graphite — Gaz (UNGG)* G1, G2, G3 de Marcoule pour y extraire le
plutonium a des fins militaires. Cette usine de retraitement, d’une capacité de 800 t/an, a
continué a étre exploitée notamment pour le traitement des combustibles UNGG des réacteurs
¢lectrogenes d’EDF (nucléaire civil) mais également des combustibles de provenance diverses

(réacteurs Célestin, surgénérateurs Phénix), voire des combustibles d’origine étrangére [15,16].

Le traitement du combustible usé se faisait par le procédé PUREX (Plutonium Uranium
Refining by EXtraction). Celui-ci consiste & dissoudre les éléments combustibles a chaud dans
une solution d’acide nitrique concentrée. La solution est ensuite clarifiée et les ¢léments
insolubles appelés fines de dissolution (solides de faible granulométrie restant apres dissolution
du combustible irradié [15]) sont stockés séparément. L uranium et le plutonium présents dans
la solution nitrique, sont extraits sélectivement de la solution de produits de fission par un
composé organique, le phosphate tributylique (aussi appelé TBP) [15]. Pour réaliser ce procéde,
I’'usine UP1 comprenait des équipements adaptés : 5 dissolveurs (dissolution du combustible

4 Une filiere nucléaire est définie par trois éléments : le combustible utilisé et sa gaine, le modérateur et le
caloporteur. Dans le cas des UNGG, le combustible est composé d’uranium naturel, ¢’est-a-dire non enrichi, a
1’état métallique pour assurer une densité de matiere fissile suffisante. La gaine est un alliage a base de magnésium.
A Marcoule, le modérateur était le graphite et le fluide caloporteur était 1’air dans le cas du réacteur G1 et le
dioxyde de carbone dans le cas des réacteurs G2 et G3 [195].

16



Chapitre 1 : Contexte de [’étude et état de I’art sur l'incorporation des éléments Mo, P, Zr dans les
verres silicatés

usé), 17 batteries d’extraction et 7 colonnes pulsées® (séparation de I’uranium et du plutonium),
9 évaporateurs (concentration des solutions aqueuses) et 105 cuves utilisées tout le long du
procédé [2].

2.1.2. Les déchets a traiter

Les premicres opérations de démantélement sur les ateliers haute activité d’UP1 ont mis en
évidence la présence de résidus issus de I’exploitation antérieure de I’usine, en particulier des
phénoménes d’encrassement a différentes étapes du procédé PUREX. Ces depdts sont
actifs : en 2010, une mesure réalisée sur des dépbts de cuves d’alimentation d’évaporateurs a
indiqué un débit de dose pouvant atteindre 250 Gy/h [17]. En 2015, une campagne de
prélevement d’échantillons (19 échantillons analysés) a été réalisée pour caractériser ces
déchets. Les analyses montrent que ces dépbts sont majoritairement composés de phosphates
de zirconium, de composés « MoZr » et de précipités de sels de nitrates mais également de fines
de dissolution et de résidus résultants de la décomposition du TBP. Les principaux éléments
chimiques présents dans les déchets sont Zr, P, Si, Mo, Na (Figure 1). Les quantités sont
trés variables d’un prélévement a ’autre : en fonction du prélévement effectué, certains
de ces éléments majoritaires peuvent constituer la moitié en masse du déchet. Par ailleurs,
la principale espéce radioactive® au sein de ces déchets est le 3’Cs (demi-vie de 30 ans)
[17].

MoO,; Cs,0
7,5% 1,0%

P,0,
23,9% B,0,

1,7%

6,3%
Zro,

26,7%

Figure 1 : Composition moyenne simplifiée des déchets considérée aprés la campagne de prélévement d’échantillons
dans différentes cuves d’UP1 (%omass) (source interne au CEA).

Ces déchets de démantélement sont trés différents des déchets conventionnels provenant du
retraitement du combustible usé et immobilisés dans le verre R7T7 produit a I’usine de La
Hague, et dont le spectre de composition est donné en Figure 2 par famille d’éléments [18]. Le

5 Appareils d’extraction a contact continu ou les étages d’extraction ne sont pas individualisés.
® Dans les déchets considérés, le *¥"Cs représente a lui tout seul 95 a 99 % de I’activité.
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déchet de démantélement étudié pendant cette thése inclut de la silice SiO2, alors qu’il n’y en a
pas dans le déchet conventionnel. En outre, il présente des quantités nettement plus élevées de
P.Os et ZrO2, mais ne contient pas de lanthanides. Ces différences s’expliquent par deux
raisons. La premiére est le fait que ces matieres résultent de la sédimentation de certaines
espéces au fond des cuves sur toute la durée de vie de 1’usine. Deuxiemement, le centre de
retraitement UP1 a été utilisé pour retraiter de nombreux types de combustibles, a la fois pour

I’industrie et pour la recherche.

Alcalins et alcalino-
terreux
9,5% (Cs,0 4,5 %)

Métaux de
transition
18,9% (MoO,
8%)

Métaux nobles
7,3%

Actinides
mineurs + U, Pu Lanthanides
1,7% 18,2%

Figure 2 : Abondance relative (%omass) des différentes familles d’éléments présentes au sein des solutions de déchets
issus du retraitement du combustible usé UOX 1 [18].

2.2. Latechnologie de vitrification

2.2.1. I’INCAN MELTER
Le procédé de vitrification choisi est 'INCAN MELTER [14]. Il a été développé

antérieurement par le CEA pour le conditionnement d’effluents militaires.

Son principe repose sur un pot métallique dans lequel le verre est élaboré en mélangeant les
déchets a un adjuvant de vitrification, aussi appelé fritte de verre, de composition adaptée. Une
fois le verre élaboré, ce méme pot métallique sert également de conteneur pour le stockage.
A la différence des fours de fusion de I’usine de La Hague, le pot métallique est donc changé a
chaque remplissage. Le pot est chauffé a une température maximum de 1100 °C par des
résistances extérieures’ (Figure 3). A terme, il est prévu que ce pot ait la méme taille qu’un
Conteneur Standard de Déchets Vitrifiés (CSD-V), tel qu’utilisé a La Hague (verre R7T7), soit
430 mm de diamétre et 1338 mm de hauteur [19].

" Le systéme de chauffe est différent de ceux utilisés a I’atelier de vitrification de La Hague (fusion en pot chaud
ou en creuset froid). Dans le cas du pot chaud, le pot est chauffé par induction puis le verre est chauffé par
conduction. Pour le creuset froid, le verre en fusion est directement chauffé par induction.
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Alimentation en déchets
et adjuvants de vitrification

Creuset
d'élaboration
et conteneur

Eléments
chauffants
résistifs

Four
réfractaire

Verre
en cours
d'élaboration

Figure 3 : Schéma du four du procédé IN CAN MELTER montrant, au sein du four, le creuset métallique (en orange)
contenant le mélange des déchets et de la fritte de verre [14]. Le conteneur représenté ici est deux fois moins haut qu’un
conteneur CSD-V.

Etant donneées ses dimensions reduites, cette technologie est portative, et elle peut donc étre
déplacée directement sur les sites a démanteler. Par ailleurs, elle peut elle-méme étre facilement
démantelée a la fin des opérations. Le procédé INCAN MELTER dans son ensemble est
présenté en Figure 4. Les parois du four s’écartent pour laisser entrer le pot métallique. La fritte
et les déchets sont introduits dans le pot via deux alimentations distinctes. La fonte est alors
élaborée. Les espéces qui se volatilisent lors du procédé, comme cela peut étre le cas pour le
césium, sont récupérées par le systeme de traitement des gaz. Une fois la fonte réalisée, les
parois du four s’écartent de nouveau. Le colis peut ainsi sortir du four et se diriger vers le tunnel
de refroidissement.

Feeders

Uniaxial CSD
mouvement

Figure 4 : Vue 3D de ’ensemble du procédé IN CAN MELTER (source interne au CEA).
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Ce procédé posséde différents avantages [14] :

e le renouvellement du pot a chaque élaboration de verre permet de s’affranchir des
contraintes liées a la coulée du verre et limite les déchets secondaires (pas de four a
changer régulierement),

e |a petite taille du pot fait qu’il est facilement chauffé dans un four a résistance,

e son caractere compact et sa technologie basique en font une technologie peu colteuse.

Cependant, ce procédé a quelques inconvénients : I’homogénéité du liquide en fusion a
I’intérieur du pot est réalisée uniquement par convection thermique, il n’y a pas d’agitation

mécanique.
2.2.2. La matrice de confinement

2.2.2.1. Caractéristiques

La solution étudiée pour le confinement des déchets de démantélement est une matrice vitreuse.
Le verre est utilisé en France depuis la fin des années 1970 pour le conditionnement des déchets
de haute activité a vie longue (HAVL). Il présente en effet de nombreux avantages en raison
d’une part de sa capacité a intégrer a I’échelle atomique la quasi-totalité des produits de fissions
et des actinides mineurs, et d’autre part de sa résistance aux irradiations et a 1’altération par

I’eau. Les verres HAVL integrent typiquement 17,5 %mass de déchets.

Dans le cas du démantelement, I’optimisation du taux de déchets incorporé dans la matrice n’est
pas le point central car les volumes a traiter sont peu importants. Un taux de 10 %omass de
déchets est envisagé. La caractéristique principale requise pour cette matrice est sa
flexibilité : elle doit pouvoir incorporer des déchets de composition variable.

2.2.2.2. Composition

Le choix de la fritte de verre a ajouter aux déchets issus du démantélement a été fait
antérieurement a cette thése. Il s’agit d’une fritte aluminoborosilicatée. La composition choisie
(Figure 5) est particuliérement riche en alcalins (28,5 %omass de NazO et Li20) et alcalino-
terreux. Le but est, d’une part de limiter la température de fusion pour réduire la volatilisation
du césium et, d’autre part, d’avoir une fonte verriére trés réactive vis-a-vis des composés
réfractaires présents dans le déchet. On remarque également une quantité importante d’oxyde
de fer dans la fritte de verre pour limiter, au cours de la fusion, la corrosion du creuset [20].
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AlLO,

Cao
6,0%

Sio,
48,0%

Na,O
23,5%

Figure 5 : Composition de la fritte de verre envisagée pour vitrifier les déchets de haute activité issus du démantélement
d’UP1 (Yomass) (source interne au CEA).

2.2.3. Caractéristiques requises pour le colis de déchet

L’objectif ici n’est pas d’obtenir un verre homogeéne comme pour les verres issus du
retraitement du combustible usé. Ainsi, des cristallisations pourraient étre acceptées a la fois
dans la fonte et dans le colis de verre apres refroidissement. Dans ce cas, une attention
particuliére devra cependant étre portée aux phases cristallines incorporant des radionucléides
(ici 1¥7Cs) notamment si :

e ces phases sédimentent, conduisant a une distribution hétérogene des radionucléides
dans le colis de verre,
e ces phases sont labiles (rapidement solubilisée dans 1’eau).

2.3. Lathése dans le cadre du projet DEM’N’MELT - Objectif

Du point de vue du matériau, le projet DEM’N’MELT a notamment pour but d’évaluer
comment la fritte de verre choisie pour I’étude incorpore des déchets de démantelement
qui peuvent avoir une composition variable. 1l s’agit de donner une description des matériaux
obtenus, et notamment de la localisation du césium, principal radionucléide du déchet.
Rappelons que, comme évoqué précédemment, la présence de cristaux dans la fonte et/ou dans
le colis final n’est pas rédhibitoire.

La solubilité des éléments du déchet a traiter dépend fortement de leur role structural dans le
réseau vitreux. Ainsi, il est important de faire des études plus fondamentales sur les relations
qui existent entre ces éléments. Il s’agit d’étudier leur tendance a la séparation de phase ou a la
cristallisation dans la fonte a la température de fusion et pendant son refroidissement, et leur
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impact sur les autres propriétés physico-chimiques de la fonte et de la matrice obtenue (en
particulier sur la température de transition vitreuse). L’objectif est d’apporter des
connaissances sur la structure et la microstructure des verres €laborés a partir de déchets
de composition tres variable.

Notons que ce travail de thése n’a pas vocation a étudier la durabilité chimique des matériaux
synthétisés. Les mentions aux solubilités dans 1’eau des différentes phases (Chapitre 1) sont
faites a titre indicatif. Elles ne permettent pas de présager de la durabilité chimique des
matériaux synthétisés. En effet, le lien entre solubilité dans I’eau d’une phase et vitesse de
dissolution dans I’eau de cette méme phase (qui va définir son caractere labile) n’est pas
nécessairement direct. De plus, d’autres paramétres entrent en compte, notamment la vitesse de
dissolution de la matrice vitreuse ou 1’éventuelle connectivité des phases cristallines.

Parmi les éléments présents dans le déchet, Mo, P et Zr, du fait de leur force de champ 8 élevée,
risquent d’étre critiques vis-a-vis de leur solubilité dans la fonte et/ou dans le verre refroidi.
Dans cette optique, une analyse approfondie de la littérature sur la structure du réseau vitreux
silicaté pouvant renfermer du bore et de I’aluminium et I’incorporation des éléments zirconium,
molybdéne et phosphore en son sein a été menée. Cette étude bibliographique fait I’objet de la
partie suivante.

3. Insertion du phosphore, du molybdene et du zirconium dans les systemes
silicatés : état de I’art

3.1. Lastructure du réseau vitreux

Il s’agit dans cette premicre partie de décrire la structure de la matrice vitreuse d’accueil
des déchets d’aprés les données bibliographiques. Les éléments constitutifs de la matrice
vitreuse proviennent essentiellement de la fritte (70 a 90 %mass), bien que les déchets en
apportent egalement, ceux-ci comportant SiOz, B20s;, NaO, AlOs (Figure 1). Nous
présenterons ici la structure de verres simples de complexité croissante, dérivée de celle de la
fritte de verre faisant I’objet de notre étude (Figure 5). Tout d’abord, la structure des réseaux
silicaté et borosilicaté sera décrite puis I’influence de I’ajout d’Al2O3 sur le réseau borosilicaté

8 La force de champ d’un cation M" se définit comme F = Z / d(M™ — Q)2 avec Z charge du cation et d(M* — O)
distance moyenne entre M et les atomes d’oxygene premiers voisins. La force de champ permet d’estimer le
pouvoir polarisant des cations, c'est-a-dire ’aptitude a déformer un nuage électronique (celui de I’oxygéne pour
ce qui concerne les verres d’oxydes étudiés ici).
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sera étudiée. Enfin, I’influence de la nature du cation modificateur de réseau (alcalin, alcalino-
terreux) pour ces systemes sera développee.

3.1.1. Systéme SiO2 — M20 (M : alcalin)

Dans ce systeme binaire, ’oxyde de silicium est le formateur de réseau et se présente sous
forme de tétraedres SiOas, Ces tétraédres sont reliés entre eux par des atomes d’oxygéne
pontants. On note Q" les differentes entités SiO4 avec n le nombre d’atomes d’oxygéne pontants
par tétraédre SiOas. Les alcalins sont modificateurs de réseau et s’inserent dans le verre en créant
des atomes d’oxygéne non-pontants (un atome d’oxygéne non-pontant par ion M*). Plus le taux
en alcalins augmente, plus le nombre d’atomes d’oxygeéne non-pontants par unité SiOs
augmente. Il a été montré que la distribution des ions modificateurs est inhomogeéne au sein du
réseau avec des zones riches en modificateurs et des zones riches en formateurs [21-25]. Ce
modele a été nommé par Greaves « Modified — Random — Network » [21] par opposition au
modeéle de Zachariasen-Warren qui proposait une distribution homogene des cations
modificateurs dans le réseau silicaté [26,27].

3.1.2. Systéme SiO2 — B203 — M20

La structure des verres SiO, — B0z — MO a été étudiée dans la plupart des cas avec
M0 = Na,O comme oxyde modificateur car ce type systeme présente des applications
importantes notamment dans la verrerie réfractaire et résistante aux agressions chimiques
(Pyrex®, Duran®).

3.1.2.1. Modele de Bray et al.

Le systéme SiO; — B,0Os — Na2O posséde un large domaine d’immiscibilité sub-liquidus®
(Figure 6). Ainsi, les verres renfermant moins de 20 %mol de Na,O peuvent présenter une
séparation de phases en deux phases vitreuses distinctes, 1’une riche en silicium, 1’autre riche
en sodium et en bore. Les verres contenant plus de 20 %mol de Na,O sont homogénes.
Toutefois, pour des teneurs trop élevées en Na2O il devient de plus en plus difficile d’obtenir
du verre du fait de la proportion d’atomes d’oxygeéne non-pontants qui devient trés importante
(tres forte dépolymérisation du réseau silicaté). Cela conduit a une fonte de plus en plus fluide
et ionique cristallisant donc de plus en plus facilement au cours du refroidissement.

% C’est-a-dire que la démixtion intervient sous la température de liquidus dans le liquide surfondu. Elle n’intervient
donc pas lors de la fusion de ce type de verre.
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Figure 6 : Digramme ternaire simplifié¢ du systéme SiOz2 — B20s — Naz2O (en %mol). Les domaines d’immiscibilité et
deux importantes familles de technologies verriéres, Vycor® et Pyrex®, sont indiquées [28].

Dans ces verres, I’environnement du silicium reste inchangé en fonction de la composition, il
est tétraédrique (SiOa4) [29]. Le bore quant a lui peut étre tri ou tétra-coordonné (BOz ou BOa)
suivant la composition. L’étude de la spéciation du bore dans ces verres ainsi que la description
de la structure borosilicatée ont été développées par Bray et al. [30-33]. Leur modéle, basé sur
des études RMN du bore, décrit la structure du verre selon 1’évolution de deux rapports
(concentrations molaires) : R = [Na20] / [B203] et K = [SiO2] / [B203]. 1l est valable pour des

verres ou la teneur en bore est significative (K < 8). La Figure 7 présente la fraction d’unités

[BO4]

[303]_'_[304]; en fonction du rapport R pOur d|fferentes

BO4, notée N4 et définie telle que N4 =

valeurs du rapport K. Différents domaines sont mis en évidence sur cette figure (domaines A,
B, C et D). La description du modele pour les différents domaines de composition ainsi que les
évolutions du modéle suite aux études plus récentes sont reportées en Annexe 1.
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Figure 7 : Evolution de N4 en fonction de R et K dans le systéme ternaire SiO2 — B2Os — Na20O adapté de [32]. Les lignes
pointillées représentent les prédictions du Modéle de Bray et les traits pleins représentent les points expérimentaux
obtenus par Bray et al. par RMN du bore [30] [32]. Les lettres indiquées en haut de la figure désignent les différents
domaines de R (pour K = 6).

3.1.3. Systéme SiOz2 — B203 — M20 — Al203

On complexifie maintenant le systéme précédent en y ajoutant Al>Os.

3.1.3.1. Consequence de I’ajout de Al2Os3 sur la séparation de phase de verres du systeme
borosilicaté alcalin

Tout d’abord il a été observé que I’addition d’Al.O3 peut réduire la tendance a la séparation de
phase dans un verre borosilicaté alcalin [34,35]. Cet effet s’explique selon Du et al. par la
formation de liaisons B — O — Al — O — Si qui permettent de lier B et Si. De plus, I’ajout de
Al,03 provoque la transformation de BO4 en BOs, les liaisons B'"' — O — Si qui en résultent sont
plus fortes que B'Y — O — Si et donc réduisent la tendance & la séparation de phase [35].

3.1.3.2. Spéciation de I’aluminium

Du point de vue de la spéciation des especes, la principale conséquence de I’ajout d’aluminium
dans un systéme borosilicaté alcalin est la réaction préférentielle des oxydes alcalins avec
Al>O3 : I’alcalin permet la formation de ’entité tétraédrique AlO4 ou Al est tétracoordonneé en
compensant sa charge négative. 1l y a préférence dans la formation de AlOs comparé a celle de
B tétracoordonné (BOs) [36—38], ce qui traduit le caractére plus acide d’ Al2O3 comparé a B2Os.

La spéciation de I’aluminium dans ce systéme dépend uniquement de la quantité¢ d’Al2O3
introduite comparée a la quantité en ions modificateurs. On distingue deux domaines : le
domaine peralcalin ([M20] > [Al203]) et le domaine peralumineux ([M20] < [Al2Oz3]).
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Dans le domaine peralcalin, tout I’aluminium est sous forme AlO4 car la concentration en ions
modificateurs est suffisante pour stabiliser tout 1’aluminium sous forme tétraédrique [38].

Dans le domaine peralumineux, des espéces de I’aluminium avec des coordinences plus élevées
sont formées (AlOs notamment) car la quantité totale de cations compensateurs de charge
disponible est insuffisante pour stabiliser tout 1’aluminium en AlO4 [37,38]. Les travaux de
Zheng et al. [38], mettant en évidence la présence de AlOs dans le domaine peralumineux (pas
d’AlOs observeé dans ces travaux), ont montré que plus la quantité de Al2Os est élevée dans le
domaine peralumineux, plus la proportion de AlOs augmente (Figure 8) : elle est estimée a 4 %
(£ 3 %) dans le systeme 17,5 Al203 — 5 B203 — 62,5 SiO2 — 15 Na2O (%omol) et a 10 % (£ 3 %)
dans le systeme 20 Al203 — 5 B203 — 60 SiO2 — 15 Na2O (%mol).

AI(IV)

27Al Frequency (ppm)

Figure 8 : Spectre RMN ?’Al de verres de borosilicate de sodium appartenant au systéme x Al,03 —5 B203 — (80 —x) SiO2
— 15 Na20. Al12,5 et Al15 correspondent a des compositions peralcalines et Al17,5 et Al20 a des compositions
peralumineuses [38].

3.1.3.3. Spéciation du bore et du silicium : adaptation du modéle de Bray en présence de
Al203

Sachant qu’Al2O3 réagit avec une partie des oxydes alcalins pour former AlO4, la spéciation
des especes boratées et silicatées est influencée par 1’ajout d’Al>Oz: la proportion de BO4 par
rapport a celle de BO3 diminue et les espéces SiO4 Q" sont plus polymérisées. La proportion de
ces especes est liée a la quantité d’oxyde alcalin qui reste en exces par rapport a celle d’Al2Os :
s’il reste des alcalins modificateurs de réseau, il pourra y avoir des entités BO4 et des atomes
d’oxygeéne non-pontants (unités Q" avec n < 4). Pour prédire I’existence de ces especes,
plusieurs études ont adapté le modéle de Bray décrit précédemment [37-39].
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3.1.3.3.1. Adaptation directe du modele de Bray

Pour le systéme SiO. — Al,O3 — B203 — Na20, ’adaptation directe de ce mode¢le consiste a
considérer que la concentration effective (i.e. disponible pour faire des unités BO4 et SiO4 Q"
(n < 4)) en alcalins modificateurs est [Na2O] — [Al203] et qu’il n’y a pas d’autre effet de la
présence de I’aluminium sur le réseau borosilicaté. Ainsi, on peut définir deux rapports :
R’ = ([Na20] — [Al203]) / [B203] et K = [SiO2] / [B20s] (identique a celui du modele de Bray).
Cependant, il apparait que les données expérimentales sur les valeurs de N4 dévient par rapport
aux prédictions de ce modéle adapte. Différents travaux rendent compte de cet écart [38,40,41].
La variation par rapport au modele est d’autant plus marquée que la proportion d’Al2O3 est
importante, ce qui montre qu’Al2Oz a une influence plus importante que de simplement
consommer une fraction des ions alcalins sur le systeme.

3.1.3.3.2. Modéle modifié de Stebbins et Du

Stebbins et al. ont réalisé de nombreux travaux pour comprendre la structure des verres
aluminoborosilicatés, et ont développé un modele de Bray modifié [37,39]. Selon eux, BO et
AlO4 se melangent de la méme maniere au sein du verre et la déviation expérimentale de la
quantité de N4 par rapport au modéle de Bray est due au fait que BO4 et AlO4 ne se lient pas
entre eux. Autrement dit, la présence de groupes AIlOs négativement chargés rend
énergétiquement défavorable la formation de BOa. ls proposent une nouvelle définition de R’et
K’ ou [B20s3] est remplacé par [B20s] + [Al2Oz]. lls regroupent ainsi Al et B comme un méme
type de cation. Les nouveaux rapports sont les suivants :

R’ = R/(1+[Al203]/[B203])
K’ = K/(1+[Al203])/[B203])

Ce modele donne une bonne correspondance entre les données expérimentales de systémes
aluminoborosilicatés et le modele de Bray (Figure 9). La limite de ce modéle est qu’il ne
fonctionne pas pour les systemes ou [Al203] >> [B20s].
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Figure 9 : variation de la proportion de N’ avec le rapport R’ pour des verres aluminoborosilicatés de potassium a K> =
0,1 (*) [40] et des verres aluminoborosilicatés de sodium pour K’ = 1 (o) [41]. Les prédictions du modéle de Bray pour
différentes valeurs de K sont représentées en lignes pointillées [37].

3.1.4. Influence de la nature du cation modificateur de réseau sur les réseaux
(alumino)borosilicatés

Dans les etudes présentées précédemment, les cations modificateurs de réseau étaient
uniquement les ions alcalins, Na2O étant le plus souvent utilisé dans ces travaux. Cependant, la
structure est dépendante de la nature du cation modificateur.

Tout d’abord, la nature du cation modificateur de réseau influence 1’étendue du domaine
d’immiscibilit¢ subliquidus. Sur la Figure 10 est présentée 1’étendue du domaine
d’immiscibilité du systeme SiO2 — B203 — M20 en fonction de la nature de 1’alcalin M [47]. Il
apparait que plus I’alcalin a une force de champ élevée (Li* > Na* > K™ > Rb*™> Cs*), plus ce
domaine est étendu.

V)
30 80 90 30 g 203

——— RZU’ mol %

Figure 10 : Zones d’immiscibilité subliquidus dans les ternaires B203-SiO2-M20 (M = Li, Na, K, Rb, Cs) [42].
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Par ailleurs, des études ont été réalisées sur des systemes (alumino)borosilicatés en changeant
la nature du modificateur de réseau [37,43,44]. Des alcalins comme des alcalino-terreux ont été
utilisés. Tout d’abord, ces études ont montré que le cation modificateur influence la proportion
de N4 [37,43]. Ainsi, plus le modificateur de réseau a une force de champ élevée, plus la
proportion de N4 diminue et plus le nombre d’atomes d’oxygéne non-pontants sur les sites de
B et Si augmente. En effet, plus la force de champ du cation est élevée, plus la basicité de
I’oxyde correspondant est faible et moins il réagit avec I’oxyde B2O3 pour former des unités
BO4. Ceci est visible sur la Figure 11 ou sont représentées les proportions d’unités BO4 et
d’unités SiOs Q® (possédant un atome d’oxygéne non-pontant) dans les verres 0,139 MO
(M’20) - 0,673 SiO2 — (0,188 — x) Al,03 — x B203 (%mol, M = Mg, Ca, Sr, Ba, M’ = Na, K).

60
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=S
=

20
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Figure 11 : Relation entre les proportions d’unités BOs (Xs(q4) et d’unités SiOs Qs (Xsi(q3) dans les verres 0,139 MO
(M’20) — 0,673 SiO2 — (0,188 — x) Al,03 — x B203 (%mol, M = Mg, Ca, Sr, Ba, M’ = Na, K) [43].

Par ailleurs, certains travaux se sont intéressés a I’influence du cation modificateur sur la
spéciation de 1’aluminium, en étudiant la substitution de Na,O par CaO [37,44,45]. Dans le
domaine peralcalin, alors qu’a faible teneur en Al2O3 (3 %mol), la spéciation de 1I’aluminium
ne change pas (toujours AlOs) [45], pour des teneurs plus élevées en Al.Oz (8 %mol), tout
I’aluminium ne se trouve pas sous la forme de AlOs, et il y a une proportion significative de
AlOs [37,44]. Cette proportion augmente lorsque la teneur en CaO augmente (Figure 12).
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Figure 12 : Spectre RMN MAS (¥’Al) pour des verres de composition (%emol) 65 SiO2 — 8 Al203 — 7 B203 — (20 — x) Na2O
—x CaO avec x =0, 5, 10, 15, 20. Le spectre du haut correspond a x = 20 avec une échelle verticale x 10 (zoom). Les pics
désignés par une astérisque et un triangle sont dus a I’instrument (respectivement dus aux bandes de rotation et au
rotor), adapté de [44].

Enfin, les cations modificateurs a force de champ plus élevée stabilisent les atomes d’oxygene
pontants ayant la plus importante concentration en charge négative, a savoir Al'Y — O — Al'Y ou

BV _-0-BV[37].

3.2. Le phosphore dans les verres silicatés

Le phosphore est un élément présent dans les déchets a vitrifier (1,3 %mass dans les solutions
de déchets issues du retraitement des combustibles type UOX, Figure 2) car, lors du retraitement
du combustible usé, 1’extraction de ’'uranium et du plutonium est réalisée par du phosphate
tributyligue TBP. Dans le domaine du nucléaire, les études réalisées sur le phosphore
concernent essentiellement les verres de phosphates (c’est-a-dire des verres pour lesquels P2Os
est I’oxyde formateur majoritaire), comme ceux utilisés industriellement en Russie depuis 1987
en tant que verres de confinement de déchets radioactifs (systeme P.Os — Al2O3 — Na2O) [46]
ou bien ceux contenant du fer et du plomb (systéme P2Os— Fe;O3— PbO) qui ont fait I’objet de
nombreuses études notamment aux USA. Dans ce dernier cas, I’ajout de Fe.Osz permet
d’augmenter la durabilité chimique des verres de phosphates [47-50]. Les verres de phosphates
d’aluminium et de sodium pour le confinement des déchets radioactifs ont une température de
fusion plus faible (< 1000 °C) que les verres borosilicatés (1100-1200 °C) et permettent une
incorporation plus importante du molybdéne, des sulfates et de 1’aluminium (présents en
quantité importante dans les déchets russes) par rapport aux verres silicatés [46]. Cependant,
leur durabilité chimique et leur stabilité thermique (tendance a la cristallisation) sont nettement
moins bonnes, et les fontes phosphatées sont bien plus corrosives vis-a-vis des fours de fusion

30



Chapitre 1 : Contexte de [’étude et état de [’art sur l'incorporation des éléments Mo, P, Zr dans les
verres silicatés

métalliques ou en céramique (ce qui conduit a une réduction de la durée de vie des fours)
[46,51]. Par ailleurs, des études ont été également réalisées récemment sur des verres de
phosphates d’argent pour confiner spécifiquement 1’iode radioactif provenant du retraitement
du combustible nucléaire usé [52-54]. Concernant P20s dans les verres silicatés pour le
nucléaire, peu d’études ont été réalisées sur le sujet, c’est pourquoi cette partie
bibliographique sera tres détaillée, allant des systemes silicatés simples aux systéemes
aluminoborosilicatés plus complexes.

Dans les verres, le phosphore se trouve sous le degré d’oxydation +5. Il y est présent sous forme
de tétraedres PO4 (Figure 13) possedant une double liaison. Ces tétraedres peuvent étre
connectés par des atomes d’oxygene pontants, de fagcon similaire aux tétraédres SiO4 dans les
verres de silicates (on notera que pour P2Os pur chaque tétraédre est connecté a seulement 3
tétraédres PO et que par conséquent le degré de réticulation de ce verre est plus faible que pour
SiO2 pur). En fonction de la composition, le phosphore peut posséder quatre types
d’environnement local. Parallélement aux unités silicatées notées Q", on utilisera dans ce
manuscrit la dénomination P" pour les unités phosphates (avec n =0, 1, 2, ou 3). Dans le cas ou
I’entité phosphatée possede au moins un atome d’oxygeéne non pontant, la double liaison est
délocalisée [55].

-3 - -2 . -1
O 0 ? 0 }
P P P P
oo ol o ol o o !l o
L “ J | O o ! o ‘
PO p? p? P
orthophosphate pyrophosphate métaphosphate P20s

Figure 13 : Représentation des différents types de tétraédres PO4 et dénomination associée. A droite cas de P2Os pur
(avec 1 atome d’oxygéne terminal et 3 atomes d’oxygéne pontants). Les autres situations correspondent a la présence
d’un nombre croissant d’atomes d’oxygéne non-pontants (de la droite vers la gauche) conduisant a une délocalisation
de plus en plus importante de la double liaison figurée par des pointillés.

L’étude de I’environnement du phosphore dans les verres se fait tout particulierement par RMN
31p_ En effet, I’abondance naturelle du phosphore 31, qui est de 100 %, rend cette technique
sensible a I’étude du phosphore, méme pour de faibles teneurs en P>Os. De Plus, son spin
nucléaire | = % facilite son étude (absence d’effet quadripolaire). Les gammes de déplacement
chimique des différents types de tétraédres PO4 sont présentées sur la Figure 14, celles-ci sont
liées a la densité d’électrons 1 autour de P [56].
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Figure 14 : Gammes de déplacement chimique des différentes unités P", n correspondant au nombre d’atomes
d’oxygene pontants des tétraedres PO4 (adapté de [57]).
Aprés ces quelques généralités structurales sur les unités phosphatées, intéressons-nous

maintenant a la fagon dont peut s’incorporer le phosphore au sein des verres silicatés.

3.2.1. Verres du systeme SiO2— P20s

Pris individuellement, SiO; et P,Os sont des oxydes formateurs qui conduisent tres facilement
a des verres par fusion-trempe. Les verres de silice et d’oxyde de phosphore purs se structurent
respectivement en un réseau aléatoire continu de tétraédres SiO4 (Q*) et PO4 (P®) connectés par
leurs sommets. Les mélanges binaires SiO»-P.Os, composés de deux formateurs de réseau,
forment également des verres. Cependant, deux comportements distincts sont observés dans ces
binaires en fonction de la teneur en P2Os.

Dans un premier temps, pour des concentrations en P2Os inférieures a 20-30 %mol, le
phosphore et le silicium sont tous deux coordonnés a quatre atomes d’oxygene pour former des
unités phosphatées et silicatées tétraédriques (unités PO4 et SiO4) [58-60]. Pour cette gamme
de concentration, des liaisons Si — O — P ont été mises en évidence par XANES aux seuils K et
L du P et par spectroscopie infrarouge différentielle [58,61]. Ainsi, par XANES aux seuils K et
L de P [58], il a été montré qu’a faibles teneurs en P20s, (< 5 %mol), les entités phosphatées
sont sous forme de groupes orthophosphates PO4 et pyrophosphates P.O7 non chargés et reliés
au réseau silicaté (Figure 15). Lorsque la teneur en phosphore augmente (tout en restant
inférieure a 20 — 30 %mol), les groupes PO4 tendent a former des chaines métaphosphates
(enchainement de tétraédres PO (Figure 15)) de différentes longueurs, reliées au réseau silicaté
et aléatoirement distribuées.
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Figure 15: Représentations (a) d’un groupement orthophosphate PO4 dilué dans le réseau silicaté, (b) d’un groupement
pyrophosphate P207 relié au réseau silicaté, (c) d'une chaine métaphosphate reliée au réseau silicaté.

Dans un second temps, pour des teneurs en P.Os qui dépassent 30 %mol, 1’environnement
chimique du silicium est modifié : des octaédres SiOs se forment [58-60]. La présence de ces
entités SiOe a été mise en évidence par analyse XANES aux seuils K et L de P [58] et par RMN
de Si [59,60]. Plus la concentration de P2Os augmente, plus la quantité d’octaédres SiOg
augmente au détriment des tétraédres SiO4 (Figure 16) [59]. La formation d’octa¢dres SiOs est
due au fait que la liaison P — O est plus covalente que la liaison Si — O, le phosphore (P°*) étant
plus chargé que le silicium (Si**). Ainsi, la densité électronique de I’atome d’oxygéne dans la
liaison Si — O — P n’est plus suffisamment investie dans la branche Si — O. La distance Si — O
augmente. Pour satisfaire les valences de liaisons, le silicium passe alors d’une coordinence 4
a 6 [58].
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Figure 16 : Evolution de la proportion d’entités SiOs en fonction de la proportion d’oxyde de phosphore dans le binaire
SiO2 - P20s (fusion a 1500 °C et refroidissement a température ambiante) [59].

En ce qui concerne les propriétés thermiques de ces verres, 1’ajout de P2Os a SiO2 modifie
fortement la température du liquidus (Figure 17). Celle-ci décroit rapidement de 1723 a 977 °C
jusqu’a 15 %mol de P2Os ajoutés a SiOz puis elle augmente plus lentement pour des ajouts de
P20s supérieurs [62].
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Figure 17 : Diagramme de phase du binaire SiO2 — P20s avec [P20s] = 0 — 50 %mol. Crs = cristoballite, Trd = Tridymite,
Qtz = quartz [62].

3.2.2. Verres du systeme SiO2— P20s5— M20 — M’O

Envisageons maintenant 1’ajout d’oxydes modificateurs alcalins M20 et alcalino-terreux M’O
aux verres du binaire SiO2 — P20s. Pour ce systeme, les études ont montré que M20 et M’O
(Na20 et CaO dans les travaux cites ici) ont un rdle similaire dans la structure des verres
silicophosphatés [63-65]. Dans cette partie, on considérera donc la quantité totale d’oxydes
modificateurs de réseau ([M20] + [M’O])).

Nous allons considérer I’influence de I’incorporation de P2Os aux verres SiO2 — M20 — M’O
pour des teneurs en phosphore croissantes. On peut distinguer deux domaines, en fonction de
la spéciation des espéces silicatées. Pour le premier domaine, les ajouts de P20Os ne modifient
pas la coordinence des atomes de silicium, ceux-ci restent tétraédriques SiOas. Dans les travaux
de Dupree et al. [66], pour le systtme Na,O — 2 SiO2, ce domaine s’étend jusqu’a P-.Os = 38
%mol. Dans le deuxiéme domaine, les ajouts de P>Os causent 1’apparition d’unités SiOs (Ce qui
correspond a P2.Os > 38 %mol pour le systeme Na,O — 2 SiO> [66]). Le domaine 1 est celui
qui correspond aux systemes étudiés dans nos travaux de thése ([P20s] < 12 %mol et
[SiO2]/[Na20] = 1,5), nous le décrirons donc en détail dans la partie suivante. Le domaine 2 est
explicité en Annexe 2.
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3.2.2.1. Domaine 1

3.2.2.1.1. Spéciation du phosphore

Les premiéres études menées par Dupree et al. [66] par RMN MAS de 2°Si et 3P a la fin des
années 1980 ont porté sur I’influence de 1’ajout de P>Os au systéme Na,O — 2 SiO,. lIs ont
conclu que les especes phosphates sont isolées du réseau silicaté (i.e. pas de liaison P — O — Si),
d’abord sous la forme d’espéces orthophosphates PO4> et pyrophosphates P.O7* puis sous
forme de chaines métaphosphates lorsque la quantité de P.Os augmente (Figure 13). Ces
chaines apparaitraient au-dessus de 8 %mol en P20Os dans le systeme Na>O — 2 SiO> [66]. Plus
récemment, ce domaine de composition de verre a attiré 1’attention de chercheurs travaillant
sur les bioverres pour usage médical, ce qui a apporté de nouveaux éclairages structuraux [67—
72]. Ces études menées par RMN de 3P et 2°Si et par dynamique moléculaire (Figure 18), ont
montré que pour de faibles teneurs en P20s (2,6 %mol), les entités phosphatées sont
majoritairement des groupes orthophosphates PO4* isolés du réseau silicaté (i.e. pas de
lisison P — O — Si) et compensés par les cations modificateurs présents (ces groupes
représenteraient 96 % des espéces phosphatées dans le cas du verre 45S5%°, trés connu dans le
domaine biomédical [68]). Ceci est en accord avec les résultats obtenus par Dupree et al. [66].
Cependant, d’apres ces études plus récentes, les autres espéces phosphatées présentes dans le
verre ne seraient pas des unités pyrophosphates P.O7* ou des chaines métaphosphates mais des
groupes POs dont un atome d’oxygéne serait lié au réseau silicaté par des liaisons P — O — Si
(atome de phosphore marqué par un astérisque sur la Figure 18) [67,68,70-72]. Ainsi, dans ce
domaine de composition, les liaisons P — O — Si se formeraient préférentiellement aux liaisons
P — O — P dans ce systéme, contrairement a ce qui était avancé par Dupree et al. [66]. D’apres
les travaux de modélisation moléculaire de Tilocca et al. [67], on pourrait tout de méme
observer des liaisons P — O — P (existence d’unités pyrophosphates P,O7*) dans ce type de
systémes mais pour des teneurs élevées en P.Os (12 %mol dans le systeme 24 Na2O — 27 CaO
—49 [(1 - x) SiO2 — x P20s].) Ces liaisons se formeraient au sein des régions riches en unités
phosphatées isolées du réseau silicaté. Ces liaisons seraient trés minoritaires par rapport aux
liaisons P — O — Si [67].

10 e verre 45S5 est un verre bioactif développé par L. L. Hench dont la composition est 46,14 SiO, — 24,34 Na;O
— 26,92 CaO — 2,6 P,0s5 (%mol). Sa bioactivité provient de la formation d’hydroxyapatites carbonatées lorsqu’il

est dans le milieu physiologique qui permet d’assembler I’implant en verre a 1’os [196].
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Figure 18 : Structure obtenue par modélisation moléculaire d’un verre de composition 46,1 SiO2 — 24,2 Na.O - 26,9
CaO - 2.6 P20s. Code couleur : silicium = jaune, phosphore = bleu, oxygéne = rouge, sodium = vert, calcium = bleu. Les
atomes de sodium et de calcium sont présentés sous forme de sphére et ceux de silicium, phosphore, oxygéne sous forme
de batons. La figure de droite correspond au zoom de la zone entourée a gauche. Les cations Na* et Ca?*y sont
représentés [68].

3.2.2.1.2. Conséquence de I’ajout de P2Os sur la matrice vitreuse

Lors de I’ajout de P2Os, une partie des oxydes alcalins et alcalino-terreux est donc investie dans
la formation des unités phosphates (réaction acido-basique entre ces oxydes basiques et P2Os
qui est un oxyde tres acide). Il y a ainsi une diminution de la proportion d’atomes d’oxygéne
non-pontants sur les entités SiO4 et donc une repolymérisation partielle du réseau silicaté
[58,63,64,66,67,73].

3.2.2.1.3. Influence de P.Os sur la température de transition vitreuse

Comme I’ajout de P>Os au verre conduit a repolymériser le réseau silicaté, il apparaitrait
cohérent que la température de transition vitreuse augmente lorsque la quantité de P20s
augmente. Cependant, 1’étude réalisée par O’Donnell et al. [74] met en évidence que la
température de transition vitreuse diminue avec I’augmentation de la concentration en
P20s (Tableau 3). Ces auteurs suggérent qu’avec 1’augmentation de leur taille, les zones riches
en phosphore acquiérent un effet prépondérant sur la température de transition vitreuse par
rapport au réseau silicaté. Comme ces zones sont majoritairement constituées d’unités
phosphates isolées et compensées par les alcalins et alcalino-terreux elles sont donc tres peu
polymeérisées et Tq diminue.
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Tableau 3 : Evolution de la température de transition vitreuse en fonction notamment de la teneur en P20s dans le
systéme SiOz — Na20 — CaO — P20s [74].

Composition (%mol)
°C (¢
5i0, NaO Ca0 P05 | 0" ¢ (%)
51,06 26,10 22,84 0,00 519
49,46 26,38 23,08 1,07 513
47,84 26,67 23,33 216 511
4447 27,26 2385 4,42 491
40,96 27,87 24,39 6,78 485
37,28 2852 24,95 9,25 482

3.2.2.2. Domaine 2

Ce deuxiéme domaine ne correspond pas au domaine d’étude développé dans ces travaux de
these. Ainsi, il ne sera pas présenté ici mais est détaillé en Annexe 2.

3.2.3. Verres du systeme SiO2 — B203 — M20 — P20s (M = Na ou K)

Le systéme est complexifié par la présence de B2O3, nous allons maintenant nous intéresser a
I’influence de P20s dans le systeme SiO2 — B203 — M20, systéme qui se rapproche des verres
nucléaires borosilicatés. Les applications qui ont motivé les travaux sur les verres du systeme
SiO2 — B203 — M0 — P20s sont entre autres pour la microélectronique [75] et le biomédical
[76,77]. L’étude bibliographique présentée ici s’est concentrée sur des compositions contenant
de faibles quantités de P>Os ([P205] < 6 %mol). Pour ces compositions, le silicium se trouve
uniquement sous forme de tétraedres SiO4 [77-79].

3.2.3.1. Spéciation du phosphore

La spéciation du phosphore dans un verre borosilicaté est proche de celle des systéemes
silicatés mais, en plus, des liaisons P — O — B peuvent exister (mises en évidence par RMN
31p) [78-81]. Pour les compositions borosilicatées trés riches en alcalins/alcalino-terreux,
le phosphore est, comme dans le cas des systemes silicatés, majoritairement sous forme
d’entités isolées P°. Ceci a été mis en évidence par RMN pour des bioverres de composition
24,6 Na;0O — 26,7 CaO — (46,1 — x) SiO2 — 2,6 P20s — x B2O3 (x variant de 0 a 46,1). Dans ce
cas, plus de 90 % du phosphore est sous forme P° [80]. Pour des systémes moins riches en
alcalins, la nature des entités isolées peut varier : d’aprés Gan et al. [78] ou Mufioz et al. [79],
en plus des groupes PO4*, on trouverait des entités P,O7*. Cela correspond a ce qui était observé
pour les verres silicatés par Dupree et al [66]. Cependant, comme dans le cas des verres silicatés,
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certains travaux récents remettent en cause la présence d’entités P2O7* au profit de groupes
phosphatés liés a des atomes de silicium [77,80].

Concernant les liaisons P — O — B, d’aprés Yu et al. [80] et Stone-Weiss et al. [81], I’atome de
bore serait préférentiellement tétracoordonné (unités BO4). La proportion de liaisons P — O — B
dépend notamment de la quantité de P2Os dans le milieu et des proportions relatives d’oxydes
Na2O, B20s3 et SiO2 [78,79]. Premierement, I’augmentation de la quantité d’oxyde de
phosphore s’accompagne de I’augmentation du nombre de liaisons P — O — B (Figure 19)
[78,79]. Cela s’explique par le fait que 1’ajout de phosphore dans un verre borosilicaté va
entrainer une compétition entre les unités phosphatées et les unités boratées (BO4) pour étre
compensées par les alcalins (ou les alcalino — terreux). S’il n’y a pas assez de compensateurs
de charge, le phosphore forme des liaisons P — O — B [79]. D’autres résultats ont été obtenus en
modifiant les teneurs en B203z [82], SiO2 [79] et Na2O [79] dans les verres : une augmentation
de la teneur en oxyde de bore et en silice entraine une augmentation de la proportion de liaisons
P — O — B tandis qu’une augmentation de la teneur en oxyde de sodium provoque la diminution
de la proportion de liaisons P — O — B. Dans le systéme bioverre, ce sont les entités P° qui
forment les liaisons P — O — B [80,81], dans les autres systemes moins riches en alcalins, ce
sont les entités P! (P,O7*) selon Gan et al. et Munoz et al. [78,79].

75—/ | O [Na:01/[8:0.]= 1t [5i0.]/[B,0:]=13 |
- : W [Na:0]/[B,0:]=1et [5i0;]/[B,0:]=2 :
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Figure 19 : Variation de la proportion de liaisons P — O — B dans des verres du systeme SiO2 — Na2O — B203 — P20s
(O : [Na20O]/ [B20s] = 1 et [SiO2] / [B203] = 1,3, B : [Na20] / [B20s] = 1 et [SiOz] / [B203] = 2) en fonction de la teneur
en P20s (%omol). Dans cette étude, les espéces phosphatées liées aux atomes de bore sont de type pyrophosphate
P2O7*, cette figure présente donc les groupes P207* - B [79].

Les deux exemples suivants permettent d’avoir une idée de la proportion de chaque type
d’espéce en fonction du systéme étudié. Ces exemples sont tirés des travaux de Mufioz et al.
obtenus par RMN [79]. Pour un verre de composition 25 Na,O — 25 B>Osz — 50 SiOz + 3%mol
de P,0s, les unités POs* représenteraient environ 3 % des entités phosphates, les unités P,O7*

isolées en représenteraient 66 %, et les entités phosphates formant des liaisons P — O — B
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correspondraient a 31 % des especes. Dans le verre 25 Na2O — 25 B,O3z — 50 SiO> + 6 %mol de
P20s, les entités phosphates avec des liaisons P — O — B représenteraient environ 53 % des
espéces, les 47 % restant étant attribués a des entités P,O7* isolées. Les travaux de Mufioz et

al. n’évoquent pas I’existence de liaisons P — O — Si.

3.2.3.2. Conséquence de I’ajout de P2Os sur la matrice vitreuse

Comme pour les verres silicatés, 1’ajout de P20s entraine une augmentation du degré de
polymérisation du réseau silicaté car les oxydes alcalins et alcalino-terreux servent en partie
a former et compenser les unités phosphatées [78,79].

Concernant le bore, les travaux de recherche sur ce sujet ne sont pas univoques. Mufioz et al.
[83] suggeérent que le bore sous forme d’unités BO4 est préférentiellement compensé par les
ions alcalins du réseau comparé aux groupes phosphates. La spéciation du bore ne serait donc
pas influencée par la présence de P2Os, et ce méme pour [M20]/[P20s] < 1. Au contraire, selon
Gan et al. [78], la spéciation du bore serait influencée a la fois par la concentration en B,Os et
par la teneur en P2Os. Pour les domaines métaboriques ([M20] = [B203]) et perboriques ([M20]
< [B203]), I’introduction de phosphore diminuerait la proportion relative d’unités BO4 par
rapport aux unités BOs. Des compensateurs de charge d’unités BO4 viendraient compenser les
unités phosphates. Dans le cas du domaine peralcalin ([M20] > [B203]), cet effet n’est pas
visible. La spéciation du bore ne serait pas modifiée et les ions modificateurs du réseau silicaté
pour des compositions sans P.Os deviendraient compensateurs de charge des unités phosphates
en présence de P20s.

3.2.3.3. Influence du phosphore sur la température de transition vitreuse

L’évolution de la température de transition vitreuse des verres du systeme SiO, — B.Oz — Na,O
— P20s ([P20s] = 3 %mol) a été étudiée par Mufioz et al. en faisant varier K ([SiO2] / [B203])
entre 0,86 et 2 et R ([Na20] / [B203]) entre 0,25 et 2 [79] (Tableau 4). Les rapports K et R sont
les mémes que ceux introduits dans le modele de Bray (8§ 3.1.2.1). D’aprés ces travaux,
I’évolution de Ty dépend de la spéciation du phosphore. Pour des systémes possedant une
quantité importante d’atomes de phosphore liés au réseau (liaisons P — O — B qui représentent
plus de 38 % des entités phosphatées), I’ajout de 3 %mol de P>Os provoque la diminution de
Ty. Ces systemes sont caractérisés par une faible teneur en Na.O (R < 1, Tableau 4). Au
contraire, pour les systemes ou le phosphore est moins lié au réseau (les liaisons P—- O — B
impliquent moins de 38 % des atomes de phosphore d’aprés Mufioz et al. [79]), T4 augmente
avec I’ajout de 3 %mol de P20s. Cette plus faible liaison du phosphore au réseau s’explique par
la plus importante teneur en Na2O de ces systémes (R > 1, Tableau 4) qui peuvent compenser
les charges des unités phosphatées isolées.
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Tableau 4 : Evolution de la température de transition vitreuse dans le systtme R Na2O . B203. K SiOzlors de I’ajout de
3 %mol de P20s en fonction des rapports R et K [79].

R K Ty (°C) sans PoOs | Tg (°C) avec 3 %mol P20s Evolution de T4 avec 3 %mol de P,Os
0,25 2 492 455 Diminution
0,5 2 501 479 Diminution
0,75 2 563 537 Diminution
1 2 515 517 Stable
1,5 2 480 491 Augmentation
2 2 429 498 Augmentation
1 0,86 414 490 Augmentation
1 1,3 492 502 Augmentation

3.2.3.4. Influence de I’ajout de Al2O3 dans les verres du systéme SiO2 — B203 — M20 —
P20s (M = Na, Li ou K)

Comme pour le bore, I’aluminium peut se lier aux entités phosphate en formant des liaisons
P — O — Al [84-86]. Ainsi, les travaux de Toplis et al. [85] ont montré par RMN MAS 3P que
des liaisons P — O — Al sont présentes dans un verre de composition 0,8 Na.O — 0,2 Al>O3 —
2 Si02 + 3 %mol de P20s. Glatz [87] a également étudié par RMN I’environnement du
phosphore dans des verres d’aluminosilicate de lithium (Li2O — Al,O3 — SiO2 + 1 ou 3 %mol
de P.Os avec variation du rapport Al.O3/Li>0 entre 0 et 1,3) et de sodium (composition 27,0
Na,O — 19,0 Al203 — 52,6 SiO2 + 1 ou 3 %mol de P20s). D’aprés ces travaux, des liaisons
P — O — Al existent quelle que soit la teneur en Al>Os. En outre, différentes études suggerent
que les liaisons P — O — Al sont préférentiellement formées par rapport aux liaisons P — O
— B [88,89]. Pinet et al. [88] mettent en évidence par MEB-EDX, dans le cas d’un verre
borosilicaté, que I’aluminium permet de connecter les réseaux phosphatés et silicatés. De
méme, dans un verre borosilicaté alcalin présentant une séparation de phase avec une phase
riche en silicium et une riche en bore, I’ajout d’aluminium permet de faire passer une partie du
phosphore, jusque-la totalement incorporé dans la phase riche en bore, dans la phase riche en
silicium [89].

3.2.4. Cristallisation des phases phosphatées dans les systémes silicatés

Dans cette partie, notre étude bibliographique se concentre sur la structure et les
propriétés des phases susceptibles de cristalliser dans des systemes assez proches de ceux
de nos travaux de thése, a savoir des systéemes silicatés sodiques ou sodocalciques avec de
faibles teneurs en P2Os (< 10 %mol) et pouvant renfermer B>O3 et Al2Os. Dans ces systemes,
du fait de la faible teneur en phosphore, la silice est toujours sous forme d’entités SiOa.

40




Chapitre 1 : Contexte de [’étude et état de [’art sur l'incorporation des éléments Mo, P, Zr dans les
verres silicatés

Dans ce type de systéme, la présence d’unités phosphates isolées tend a conduire a de la
séparation de phases et de la cristallisation de phases riches en phosphore. Les données de la
littérature recensent la cristallisation de plusieurs phases phosphates, qui sont notamment
NasPO4[87], NaCaPO4 [63,65,90] et NasP.O7 [63,83].

3.2.4.1. NasPOs

NasPOjs est une phase réfractaire (sa température de fusion est de 1512 °C [91]). Cette phase
possede deux formes allotropiques et la transition de phase entre ces deux structures se situe
entre 320 et 340 °C [91,92]. La structure basse température (a.) est quadratique tandis que la
structure haute température (y) est cubique. Dans ces deux phases, le phosphore est uniquement
sous forme de tétraédres PO4>" isolés (unités PP). Le passage entre les deux formes allotropiques
est d0 a la réorientation des tétraédres POs. Concernant la phase o basse température
quadratique, celle-ci appartient au groupe d’espace P42,/c et les paramétres de maille valent
a=b=10,81 A, c =682 A[93]. La phase y haute température est cubique et appartient au
groupe d’espace Fm3m, son paramétre de maille vaut 7,425 A [94]. Sa structure peut étre
décrite comme un réseau CFC de tétraédres PO4> ol les cations Na" occupent les sites

@ Na (position octaédrique)
@ Na (position tétraédrique)

tétraédriques et octaédriques (Figure 20) [93].

Figure 20 : Représentation de la phase cubique y-NasPOs (phase haute température). Pour plus de lisibilité, les atomes
d’oxygéne n’ont été représentés que pour un tétraédre PO4 (atome de P en position 0,0,1).

Notons que NasPOj est tres soluble dans 1’eau (14,4 g pour 100 g d’eau a 25 °C) [95].
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Cette phase y—NasPOgs est une structure hote pour la formation de solutions solides et les
substitutions peuvent se faire sur le site du sodium ou du phosphore [96]. Cette caractéristique
a éte tres étudiée pour les propriétés de conduction électrique qui en découlent (formations de
lacunes) [97]. Les trois types de systemes étudiés sont NazxP1xExOs (E = S, Se, Mo, W) [96],
Naz-4xMxPOs (M = Zr, Hf, Ti, Sn, Ce, Th) [98] et Naz2xMxPOs (M = Mg, Zn, Ca, Sr) [94].
Nous présenterons ici le cas du systéme Naz-2xCaxPOa. Le systéme NasxP1.xM0xO4 sera détailleé
en § 3.4.

Au sein de la phase NazPO4 des atomes de calcium peuvent se substituer aux atomes de sodium
et former la solution solide Nasz-oxCaxPOas [94,99]. Le diagramme de phase de Naz-xCax2PO4
avec 0 < x < 0,5 est présenté en Figure 21. Sans calcium (x = 0), on trouve les deux phases
allotropiques présentées précédemment, a savoir la phase a (tétragonale) jusqu’a environ 340
°C et la phase y (cubique) au-dessus. Avec 1’ajout de calcium et la formation d’une solution
solide, la phase y est stabilisée a plus basse température (270 °C). Alors que la substitution du
sodium par d’autres cations divalents (Mg et Zn) a pour conséquence de stabiliser la phase y
cubique sur toute la gamme de température [94], dans le cas du calcium, une phase B apparait
en dessous de 250 °C [94,99]. Cette phase est dérivée de la phase y cubique, elle correspond en
effet a I’ordonnancement de cette phase a basse température qui semble liée a I’ordonnancement
des cations : elle a une structure quadratique qui correspond a deux fois la taille de la maille
cubique et qui est 1égérement compressée selon la direction ¢ [99].

L00

T ¥+ NaCaPQ,
300
Tt
200 3+ NalaPQy
==
L 1 ) L 1 I
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

X in Nay_y (a xszOA
Figure 21 : Diagramme de phase partiel de Nas-xCax2POa () une seule phase, (0) deux phases, (x) transition de phase
[94].

La phase NasPOs n’est pas souvent observée dans les études de cristallisation des verres
silicatés contenant du phosphore. La cristallisation de la phase NasPOs a été observée par
exemple pour des compositions avec Na,O comme seul oxyde modificateur telle que 51 SiO>
— 18,4 Al203 — 27,6 Na20 — 3 P20s (%mol) apres traitement a 825 °C pendant 4 h [87]. Pour
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des verres sodocalciques renfermant des entités isolées phosphatées, on observe plus
généralement la cristallisation de la phase mixte NaCaPQO4 [63,65,90].

Enfin, si I’oxyde alcalin considéré n’est plus Na2O mais Li20, la cristallisation de la phase
LisPO4 a été mise en évidence par exemple dans le verre Li,O — 2 SiOz + 5 %mol de P05 [100].
A la différence de NasPOs, cette phase est peu soluble dans 1’eau (0,04 g pour 100 g d’eau,
température ambiante) [101]. Cette phase est orthorhombique (deux descriptions structurales
ont été publiées, I’'une avec le groupe d’espace Pmn2; et I’autre dans le groupe Pnma) [102].

3.2.4.2. NaCaPO4

Il s’agit également d’une phase trés réfractaire (Ts > 1800 °C [103]). Elle posséde deux formes
allotropiques : une phase 8 stable au-dessous de 650 °C et une phase o stable au-dessus de 650
°C [104]. Les deux phases sont orthorhombiques. La phase  (basse température) appartient au
groupe d’espace Pnam avec a = 6,797 A, b=9,165 A, ¢ = 5,406 A (fiche ICDD 00-029-1193).
La phase o (haute température) a pour groupe d’espace Pn2,a et pour parametres de maille
a=20,397 A, b=5412 A, ¢ = 9,161 A [105]. Ces deux structures sont en réalité trés proches
(la maille o se déduit de la maille B en inversant b et ¢ et en multipliant a par 3). NaCaPO4 se
forme par exemple pour les compositions sodocalciques 62,9 SiO; — 19,3 Na,O — 14,7 CaO —
3,1 P,0s (%mol, refroidissement a 20 °C.h™?) [65], 37,28 SiO2 — 28,52 Na2O — 24,95 CaO —
9,25 P20s (%mol, traitement thermique a 650 °C) [63] ou 55,0 SiO2 — 17,4 Na,O — 12,0 CaO —
3,6 P05 — 12 MoO3 (%mol, échantillon trempe) [90]. Dans ces études, la phase NasPO4 ne se
forme pas.

La phase NaCaPO4 est beaucoup moins soluble dans 1’eau (0,1 g pour 100 g d’cau distillée,
pH = 7, température ambiante) [106] que la phase NazPOa.

3.2.4.3. NasP207

La phase NasP.O7 présente une température de fusion de 998 °C [91]. Elle est constituée
d’entités dimériques pyrophosphates P,O7* et est également susceptible de cristalliser dans les
verres silicatés contenant du phosphore. A température ambiante, cette phase est
orthorhombique. Son groupe d’espace est P2;2,2; et ses paramétres de maille sont a = 9.367
A, b =5390 A ¢ =13.480 A [107]. 1l existe également d’autres variétés allotropiques en
fonction de la température. D’aprés Berak et al. ces formes allotropiques sont au nombre de 4,
en plus de la phase a température ambiante [103,108]. Cependant, il y a peu de résultats sur les
structures de ces polymorphes, celles-ci sont mal connues. Cette phase a été observée par
exemple dans les travaux d’O’Donnell cités précédemment relatifs a des verres
silicosodocalciques [63] et dans ceux de Mufioz et al. pour les compositions borosilicatées
3 Si02 — B203 — Naz0 et 2 SiO2 — B0z — 2 Na20 avec 3 %mol de P20s [83].
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Le diagramme de phase NasPOs-NasP207 est présenté en Figure 22 [91]. Ce diagramme
présente une composition eutectique fondant a 952 °C.

1600 —T
1512°C
1400
&)
< 1200
-
1000
L | L | L | L | L
0 20 40 60 80 100
N33PO4 %mol NasP2,07

Figure 22 : Diagramme de phase du systeme NasPO4-NasP207 [91].
La phase NasP207 est soluble dans I’eau (solubilité dans I’eau d’environ 5 g par 100 g d’ecau a
25 °C [109]).
Les caractéristiques des trois principales phases observées dans les systémes silicatés

sodocalciques sont résumées dans le Tableau 5.

Tableau 5 : Caractéristiques des différentes phases phosphatées formées dans les systemes silicatés sodocalciques.

Phase Entite . Structure Tt(°C)
phosphatée
. BT : quadratique (o)
NasPO PO, > 1500
AT ! HT : cubique (y)
NaCaPO4 PO, orthorhombique > 1800
NasP,07 P,O7* BT : orthorhombique 998

3.2.4.4. Effet de changements de composition sur la cristallisation de phosphates au sein
des verres borosilicatés

D’apres les travaux récents de Stone-Weiss et al. dans le systeme SiO2 — Na;O — B20s [81], la
capacité d’un verre silicaté a incorporer P2Os sans conduire & de la séparation de phase est reliée
a la formation de liaisons P — O — B qui permettent I’intégration du phosphore au sein du réseau.
Ces résultats sont corrobores par les travaux de Mufioz et al. (systeme SiO2 — Na:O — B203)
[79] selon lesquels plus les unités phosphatées sont reliées au réseau (liaisons P — O — B) moins
on observe la cristallisation de phases phosphatees (NasP>O7 dans leurs études [83])
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Alors que dans un systeme binaire SiO2 — P20s, le phosphore se lie au silicium par des
liaisons P — O — Si, en présence d’ion alcalin (et / ou alcalino-terreux), le phosphore tend
a créer en majorité des unités isolées (monomériques ou dimeériques) du réseau silicaté et
compensees par les ions alcalins (et/ou alcalino-terreux). Dans les systemes borosilicatés
et aluminoborosilicatés contenant des ions alcalins (et/ou alcalino-terreux), des unités
phosphates reliées au réseau vitreux par des liaisons du type P — O — B, P — O — Al (voire
selon certaines études, P — O — Si) peuvent étre présentes. La proportion de ces unités
reliées au réseau vitreux augmente notamment quand la teneur en P20Os augmente ou bien
quand celle en ions modificateurs diminue. Concernant la cristallisation de phases
phosphates, plus les systémes contiennent d’unités phosphates isolées, plus leur tendance
a la cristallisation est importante. Les phases phosphatées sodocalciques pouvant
cristalliser sont NasPO4, NaCaPO4 ou Na4P207.

3.3. Le molybdene dans les verres silicatés

Le molybdene est un produit de fission abondant (Figure 2) formé dans les réacteurs nucléaires
et ses nombreux isotopes (*°*Mo, **Mo, *’Mo, %Mo, 1®Mo) présents dans les solutions de
retraitement sont stables [110]. Cet élément a été beaucoup étudié dans le cadre de la recherche
sur les matrices de confinement de déchets radioactifs. En effet, comme sa solubilité est
relativement faible dans les matrices (alumino)borosilicatées (~ 1 — 3 %mol [111-114]), au-
dessus d’une certaine concentration il peut conduire a de la séparation de phase au sein du
liquide en fusion et a la formation de phases cristallines (molybdates) apres refroidissement du
colis de verre[111,115-120]. Comme ces phases molybdates sont susceptibles d’incorporer des
éléments radioactifs comme le césium [113,120,121], on cherche, dans les matrices de
conditionnement des déchets de haute activité a vie longue, a éviter leur formation, surtout si
ces phases présentent une faible durabilité chimique (cas de la formation nuisible de « yellow
phases » renfermant des phases molybdates alcalines solubles dans 1’eau) [122,123].

Ces problématiques se retrouvent dans le conditionnement des déchets de démantélement pour
lequel MoOs représente environ 7,5 %mass du déchet (c’est-a-dire une teneur moyenne proche
de celle rencontrée dans les déchets issus du retraitement du combustible UOX, Figures 5 et 6)
et dans lequel on retrouve aussi du césium*. C’est pourquoi, dans cette partie, nous détaillerons
les principales connaissances sur le molybdéne en termes d’incorporation dans la matrice

11 Dans le cas des déchets de démantelement UP1, la teneur moyenne en Cs,O serait cependant plus faible
(1 %mass, Figure 1) que dans les déchets issus du retraitement du combustible UOx (4,5 %mass, Figure 2).
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vitreuse, de phases cristallines susceptibles de se former et de méthodes de contrdle de la
solubilité du molybdéne dans les verres silicatés.

3.3.1. Etat d’oxydation, coordinence et spéciation du molybdene

Dans les verres silicatés, le molybdéne peut exister sous différents états d’oxydation : Mo®*,
Mo®*, Mo*" et Mo®". Dans le cas de verres élaborés sous conditions atmosphériques, le
molybdéne est majoritairement +6, état d’oxydation le plus stable du Mo [124-126]. Mo®* est
un cation modificateur ayant une force de champ élevée. En effet, la distance Mo®*-O est
comprise entre 1,76 et 1,78 A dans les verres silicatés [127,128] et donc, la force de champ de
Mo®* est comprise entre 1,89 et 1,94 A2, Cette valeur est caractéristique de cations a force de
champ élevée et traduit le fort pouvoir polarisant du cation, c¢’est-a-dire sa capacité a déformer
un nuage électronique (celui de 1’oxygéne pour les oxydes) [18]. En terme chimique, cela
signifie que MoOs est un oxyde trés acide.

En ce qui concerne le role structural du molybdene dans les verres silicatés, des etudes de
spectroscopie d’absorption par rayons X (XANES, EXAFS) ont montré que Mo®" est
tétracoordonné a des atomes d’oxygene, formant des entités oxoanioniques MoO4? (Figure
23) [127,129]. Ces entités sont isolées du réseau (absence de liaisons Mo — O — Si) et la
compensation de charge des oxoanions se fait par les ions alcalins ou alcalino-terreux
disponibles [127]. Les entités molybdates seraient localisées dans les régions dépolymérisées
du réseau vitreux, a savoir les régions riches en atomes d’oxygeéne non-pontants et en
modificateurs de réseau [127]. Cette localisation des molybdates (entités mobiles) dans les
zones dépolymérisées riches en alcalins et alcalino-terreux est considérée comme la cause de la
faible solubilité du molybdéne dans ces verres [127,130]. Cette faible solubilité du molybdéne
dans les matrices silicatées en fait I’un des éléments les plus limitants de 1’incorporation des
déchets dans les verres nucléaires de haute activité (risque de formation de phases molybdates
hydrosolubles pouvant accueillir du césium radioactif).
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Figure 23 : Schéma structural d’un verre aluminoborosilicaté contenant du molybdéne, d’aprés les résultats reportés
dans la littérature [115,127,131] et selon le modéle du réseau aléatoire modifié des verres silicatés [132]. RD : région
dépolymeérisée (c'est-a-dire riche en atomes d’oxygéne non-pontants), RP : région polymérisée (c'est-a-dire riche en
atomes d’oxygéne pontants). Les lignes en pointillés séparent les régions polymérisées des régions dépolymérisées.

3.3.2. Conséquence de I’ajout de MoOs sur la matrice vitreuse

L’ajout de MoOs dans un verre silicaté alcalin ou alcalino-terreux entraine donc la formation
d’entités MoO4>. Un compensateur de charge est nécessaire pour assurer 1’électroneutralité
locale autour de celles-ci. Les entités MoO4? sont préférentiellement compensées par rapport
aux atomes d’oxygeénes non-pontants des unités SiOs [111,133], ce qui conduit a une
polymérisation de la matrice silicatée comparé a la structure du méme verre sans ajout de
MoOs. De méme, les entités MoO4? sont préférentiellement compensées par rapport aux unités
BO4". Ainsi, la proportion d’entités BO4” diminue avec I’ajout de MoO3[111,112]. La Figure
24 représente la diminution de la proportion d’entités BO4 en fonction du taux de MoOs
introduit dans un verre de composition 63,5 SiO2 — 16,9 B.Oz — 19,6 Na2O (%mol) [111].
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Figure 24 : Evolution de la proportion d’entités BO4 dans le systéme 63,5 SiO2 — 16,9 B.Os — 19,6 Na20 en fonction du
taux de MoOs (%emol). Ces résultats ont été obtenus par RMN MAS de !B [111].
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En revanche, I’environnement de I’aluminium n’est pas significativement modifi¢ lors de
I’ajout de MoO3 [112]. En effet, les travaux d’Ohkubo et al. [112] menés par RMN MAS de
2TAl dans le systéme 65,3 SiO; — 16,9 B20s — 4,30 AlbO3 — 13 Na,O ont montré que
I’aluminium, initialement présent sous forme d’entités AlOs et AlOs avant introduction de

MoOs3, n’est pas influencé par 1’ajout de MoO:s.

3.3.3. Influence de MoOs sur la température de transition vitreuse

Les études réalisées sur des verres aluminosilicatés et borosilicatés ont montré que
P’introduction de molybdéne dans le systtme diminue leur température de transition
vitreuse (Tg) (Figure 25) [114,131,133]. Ce résultat est opposé a celui attendu du fait de la
repolymérisation du réseau vitreux. En effet, on a vu plus haut que le molybdéne s’associant
avec les alcalins du réseau, le nombre d’atomes d’oxygéne non-pontants diminue et Tq devrait
donc augmenter. Caurant et al. attribuent ce phénoméne a 1’augmentation de la taille des
domaines dépolymérisés avec la teneur en MoOs [133].

5857
580 E

575

:
I

5607

Te (°C)

T T T T T T |
0 2 4 6 8 10 12

MoO_ wt %

Figure 25 : Evolution de la température de transition vitreuse d’un verre de composition 58.2 SiO2 - 13.77 Na2O -
9.81 CaO - 18.08 B2Osen fonction de la teneur en MoOs [131].

3.3.4. Phénomeénes de cristallisation

Des phénomeénes de cristallisation impliquant le molybdene peuvent se produire, soit lors de
I’élaboration du verre, c’est-a-dire a haute température dans la fonte [134], soit au cours du
refroidissement du liquide surfondu [135] ou lors de traitements thermiques du verre [136]. Un
exemple bien connu de phases contenant des molybdates et se formant - par démixtion dans
Iétat liquide - lors de 1’élaboration du verre est le cas des « yellow phases 12 » évoqué plus haut
[134]. Ces phases, liquides a haute température puis se solidifiant en cristallisant lors du
refroidissement du liquide, résultent généralement d’une mauvaise réactivité entre le déchet et
la fritte. Cette mauvaise réactivité peut étre due a une quantite trop élevée de molybdene dans

12 e nom « yellow phases» vient du fait que ces phases contiennent également des chromates. Le transfert de
charge O — Cr dans les chromates étant dans le violet, ces phases ont une couleur jaune.
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le déchet par rapport a la température de fusion utilisée ou a une réaction inachevée (temps de
réaction trop court). Quel que soit le mécanisme de formation de ces phases contenant du
molybdéne, il apparait important d’étudier leur cristallisation. En effet, ces phases molybdates

généralement peu durables par rapport au verre sont susceptibles d’incorporer du césium.

3.3.4.1. Les phases molybdates susceptibles de se former

Les études réalisées sur I’incorporation du molybdeéne dans des matrices silicatées utilisent
majoritairement Na* comme alcalin et Ca?* comme alcalino-terreux car ces cations sont les plus
fréguemment rencontrés dans les compositions verriéeres [111,112,116,133,137,138]. Dans ce
type de systeme, deux phases majoritaires sont susceptibles de se former: CaMoOs et
Na2Mo0O4[111,115-120].

La premiére de ces phases, CaMoOs (powellite) posséde une structure quadratique de type
scheelite (CaWOQ4) dans laquelle le molybdéne est présent sous la forme de tétraédres MoOs>
(comme dans les verres silicatés). Sa température de fusion est de I’ordre de 1445 °C. La
powellite possede une tres faible solubilité dans I’eau a 25 °C [139] [135]. Par ailleurs, en
conditions d’irradiation comme c’est le cas dans un colis de verre de déchets nucléaires
hautement radioactifs, la powellite posséde une bonne résistance aux irradiations 3 [140] et aux

irradiations par les ions lourds pour simuler I’effet des irradiations o, [141,142].

Les études réalisées dans des systémes borosilicatés ou aluminoborosilicatés ont montré que,
par refroidissement de la fonte, la cristallisation de cette phase a lieu entre 900 et 1100 °C, apres
’apparition d’un phénomeéne de séparation de phase liquide — liquide [118,135]. La powellite
cristallise a I’intérieur des sphérules de phase séparée sous forme de bipyramides a base carrée
(Figure 26) [65]. La powellite peut également se former avec d’autres alcalino-terreux tels que
Sr ou Ba [143]. Toutefois, la durabilité chimique de la phase formée (Ca,Sr,Ba)MoO4 diminue
lorsque le rayon ionique de ’alcalino-terreux augmente [144].
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Figure 26 : Cliché MEB d’un verre appartenant au systéme SiO2 — Na2O — CaO — P20s— MoOs, refroidi lentement a
0,3 °C.min de 1400 °C jusqu’a 500 °C et 2 0,8 °C.min de 500 °C a la température ambiante [65].

La deuxiéme des phases riches en molybdéne susceptible de se former, NazMoOs, a une
température de fusion 690 °C (donc bien plus faible que celle de CaMo00Q4) [139,145]. Cette
phase posséde quatre polymorphes en fonction de la température. A température ambiante, la
forme stable de NaxMoOQ4 présente une structure cubique (o) de type spinelle (groupe d’espace
Fd3m avec a = 9,10 A [146]). Les différents polymorphes et les températures de transition de
phases sont regroupés dans le Tableau 6.

Tableau 6 : Températures de transitions de phases allotropiques de NazMoOQ4 [145].

Transitions de phases | Températures de transition de phase (°C)

Cubique (o)

460
Orthorhombique (B)

600
Orthorhombique (y)

625

Hexagonale (9)

La cristallisation de Na2Mo0Os au sein d’un systéme SiO2 — B2O3 — Na2O — CaO refroidi depuis
I’état liquide intervient vers 650 °C et comme pour la powellite, elle se produit aprés
I’apparition d’un phénomeéne de séparation de phase liquide — liquide [135]. Malgré la forte
solubilité dans I’eau de cette phase, il a été récemment montré [111] pour des verres simples de
borosilicate de sodium renfermant des teneurs croissantes en MoOz (0-10 %mol) que la
séparation de phase par nucléation-croissance suivie de la cristallisation au sein des gouttelettes
de la phase NaMoO4 (parfois accompagnée de la phase Na,Mo0,07) conduisaient finalement a
une amélioration de la durabilité de la matrice globale. Ceci est dii @ I’augmentation du degré
de réticulation du verre résiduel - qui reste toujours trés majoritaire - et donc a I’augmentation
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de sa résistance a ’altération par 1’eau (diminution de la proportion d’atomes d’oxygene non-

pontants et de la teneur en Na2O, Figure 27).
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Figure 27 : (a) Evolution de la vitesse initiale de dissolution en fonction du pourcentage d’atomes d’oxygéne non-
pontants, (b) Evolution de la perte de masse en bore normalisée en fonction du temps pour différentes teneurs en MoOs
(%omol) [111].

La solubilité de Na2MoOs dans 1’eau est importante [139], plus de 1000 fois supérieure a celle

de CaMoOs.

Dans les frittes utilisées pour incorporer des déchets de haute activité, I’oxyde de lithium Li2O
est également présent [134,147], en raison de son effet bénéfique sur la viscosité en substitution
partielle & Na2O. En effet, a teneur molaire équivalente en oxydes alcalins, Li.O a un meilleur
effet fluidifiant que Na2O. Par ailleurs, comme on I’a déja vu, le césium est également un alcalin
que I’on retrouve dans les déchets nucléaires (produit de fission en partie radioactif). Ainsi, au
cours du refroidissement de verres riches en MoO3s comprenant plusieurs types d’alcalins (Cs20
— Na2O voire Li20O) riches en MoOs, d’autres phases cristallines peuvent se former, comme
CsNaMoOg4, CssNa(Mo00s)2 ou CsLiM00,4[113,121,134,148].

3.3.4.2. Peut-on jouer sur la nature des phases molybdates susceptibles de cristalliser
dans les verres ? Peut-on augmenter I’incorporation de MoOs dans le réseau
vitreux ?

3.3.4.2.1. Orientation de la nature de la phase molybdate qui cristallise

D’apres la littérature [116,133,138], il est possible de favoriser la formation de la phase
molybdate CaMoO4 au détriment de la phase Na2MoOa. Cela a été réalisé en augmentant la
quantité d’oxyde de bore dans un verre silicaté renfermant du molybdene. En effet, dans les
études ou il n’y a pas de bore, la phase majoritaire est Na2MoOs et la phase minoritaire est
CaMoOs [65,149]. L’ajout de bore conduit a la création d’espéces BOs qui sont
préférentiellement compensées par les ions Na* (Figure 23). Ainsi, ces derniers sont moins
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disponibles pour compenser les tétraédres MoO4?, la compensation se fera par les atomes de
calcium. La phase qui cristallise sera donc préférentiellement CaMoOs [116,133,138]. La
Figure 28 met en évidence la modification du déplacement chimique du molybdene obtenu par
RMN MAS de **Mo dans un systéme borosilicaté sodocalcique, d’abord proche de celui d’un
molybdate de sodium qui devient ensuite caractéristique d’un molybdate de calcium, lorsque la
teneur en B2Os augmente [116]. D’apres 1’étude réalisée par Magnin et al. [116] dans un
systeme borosilicaté sodocalcique, seule la phase CaMoOs cristallise lorsque la quantité
d’oxyde de bore est proche ou supérieure a celle de 1’oxyde de sodium, seul oxyde alcalin
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Figure 28 : Déplacement chimique de RMN MAS de **Mo en fonction du taux de bore dans le systéme (1 —x) {72,4 SiO2
— 15,3 Na20 - 9,4 CaO - 2,8 M0oOs} — x B203 (Yomol) [116].

3.3.4.2.2. Effet de I’incorporation de terres rares

L’incorporation de terres rares dans les verres aluminoborosilicatés permet d’augmenter la
limite d’incorporation de I’oxyde de molybdéne [138,150]. En effet, Chouard et al. [150] ont
montré que pour 1,65 %mol de Nd.Os dans un verre aluminoborosilicaté sodocalcique
contenant 1,6 %mol de MoOs, aucune cristallisation de molybdates n’a lieu au cours du
refroidissement du liquide surfondu (1 °C.min) (Figure 29).
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Figure 29 : Clichés MEB en électrons rétro-diffusés aprés refroidissement lent (1 °C.min’t) d’un verre du systéme
57,95 SiO2 — 10,45 B20s3 — 5,11 Al203 — 16,49 Na2O - 8,40 CaO - 1,61 MoOs Gauche : verre sans Nd2Os, cristallisation
de powellite (P) dans le verre résiduel (RG) Droite : verre contenant 1,65 %emol de Nd2Oz et ne présentant pas de phase
molybdate cristallisée.

Deux hypothéses sont avancées dans la littérature pour expliquer ce phénoméne. D’apres
Chouard et al. [150], les ions Nd** seraient localisés dans les mémes zones dépolymérisées que
les entités MoOs* et conduiraient a une dispersion de ces entités, génant ainsi leur
regroupement. En effet, les ions Nd®" sont reliés aux atomes d’oxygéne non-pontants par des
liaisons ioniques fortes a la différence des entités MoO42" qui sont mobiles (liaisons en pointillés
sur la Figure 30). Selon Brehault et al., les ions Nd** auraient tendance a se localiser dans les
régions du verre riches en bore. Les entités MoOs> pourraient alors s’incorporer dans ces
régions riches en Nd2Oz et Na.O et formeraient ainsi une structure vitreuse Nd2Oz — MoO3 —
B2Os stable [138].
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Figure 30 : Proposition de schéma structural d’un verre aluminoborosilicaté contenant du molybdéne et du néodyme,
d’aprés I’étude de Chouard [18] et les résultats reportés dans la littérature [45,115,131,133,151-155] et selon le modéele
du réseau aléatoire modifié de verres silicatés. RD : Région Dépolymeérisée (c'est-a-dire riche en atomes d’oxygéne non-
pontants), RP : Région Polymérisée (c'est-a-dire riche en atomes d’oxygéne pontants). Les lignes en pointillés séparent
les régions polymérisées des régions dépolymérisées.
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3.3.4.2.3. Effet de I’ajout de vanadium

Les travaux de McKeown et al. [123] réalisés sur des verres borosilicatés (avec des teneurs en
MoOs3 allant jusqu’a environ 2 %mass) semblent mettre en évidence que le vanadium (ajouté
sous forme de V20s) augmente la solubilité des molybdates. En se basant sur des analyses
Raman, ils font I’hypothése que les tétraédres de vanadate VO4> (le vanadium étant
majoritairement sous la forme V°*) présents dans leurs verres rentrent en compétition avec les
alcalins pour s’associer aux tétraédres molybdates et former des connections
MoO, — (Na*) — VOs. Les ensembles ainsi formés a partir des tétragdres VOs> et MoO4>
conduiraient a stabiliser ces derniers et limiteraient ainsi la cristallisation de molybdates
alcalins.

3.3.4.2.4. Incorporation du molybdéne dans les verres d’aluminosilicates de magnésium

Les études récentes de Tan et al. [114] ont montré que des quantités importantes de MoOs
pouvaient étre incorporées dans des matrices vitreuses aluminosilicatées alcalino-terreuses, en
particulier dans le cas des verres du systeme SiOz — Al.03 — MgO [156]. La Figure 31 compare
les résultats obtenus en termes de solubilité de MoOs pour des verres borosilicatés et
aluminosilicatés. Le maximum de solubilité du MoOz pour les verres borosilicatés est
2,91 %mol (dans un systéme SiO2 — B0z — Na2O — Ca0) tandis qu’il vaut 5,34 %mol pour les
verres aluminosilicatés (systéme SiO2 — Al,03 — MgO). Au-dessus de cette limite dans le
systeme SiO, — Al203 — MgO, il y a cristallisation de molybdates de magnésium MgMoOa. Les
raisons de cette solubilité plus élevée de MoOs dans ce type de systeme restent a élucider.
Cependant, les applications potentielles dans le domaine des verres nucléaires restent limitées
en raison de la haute température de fusion de ces verres aluminosilicatés (1450 °C) [156].
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Figure 31 : Limite de solubilité de MoO3z mesurée dans (a) le systeme 50 SiO2 — 15 B203 — 15 Na20 — 20 MO, noté MBS
avec M = Ba (B), Sr + Ba (SB), Sr (S), Ca (C), Mg (M) (b) le systéme 45 SiO2 — 45 MO - 10 Al2Os, noté MAS avec M =
Ba (B), Sr + Ba (SB), Sr (S), Ca (C), Ca+ Mg (CM), Mg (M). « * » : la solubilité exacte de MoOz dans le systtme CMAS
n’a pas été obtenue mais doit étre similaire a celle déterminée dans les verres CAS. « ** » : le verre MBS + 1%mol de
MoOs est déja cristallisé, donc la solubilité de MoOs dans le systéme MBS est inférieure a 0,99 %omol [114].
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3.3.4.2.5. Jouer sur le processus de fusion : la mitigation

L’augmentation de la limite d’incorporation des entités molybdates dans les verres peut
également €tre obtenue en optimisant 1’incorporation du molybdéne a haute température lors
du processus de vitrification. La stratégie est ici d’ajouter une partie des matiéres premiéres qui
entrent dans la composition de la fritte de verre (6,9 %mass des oxydes Al>O3 et B.Oz dans le
cas de Pegg et al. [157]) directement dans le flux de déchet. L’incorporation de certains
éléments dans le flux de déchets (Al.Oz et BOs dans le cas de Pegg et al. [157]) les rendrait
disponibles plus tot dans le processus de fusion et ils pourraient ainsi mieux se combiner et se
lier avec les composants qui formeraient autrement des phases cristallisées telles que des
molybdates de baryum, césium, sodium et calcium [157].

Dans les verres silicatés, le molybdeéne est un élément qui ne peut s’incorporer qu’a de trés
faibles teneurs. Au-dela de sa limite de solubilité (1 a 3 %omol de MoQO3), il peut causer une
séparation de phase liquide-liquide puis la cristallisation de phases molybdates dont
certaines (molybdates alcalins) peuvent incorporer une partie du césium radioactif. Ceci
peut s’expliquer par le fait que le molybdéne s’incorpore dans le verre sous forme
d’oxoanions MoQ:?* isolés du réseau silicaté et donc mobiles au sein du liquide en fusion.
Les phases cristallines susceptibles de se former dans les systémes sodocalciques sont
NazMoOs ou CaMoOa. La nature des phases cristallines molybdates formées dépend
fortement de la composition chimique du verre. Par exemple, augmenter la teneur en bore
ou en calcium permet d’orienter la cristallisation vers la phase molybdate
alcalino-terreuse au détriment de la phase alcaline. Par ailleurs, I’ajout de terres rares ou
d’oxyde de vanadium semble améliorer la solubilitt de MoOs dans les
verres(alumino)borosilicatés.

3.4. Incorporation conjointe de P et Mo dans les verres

Dans cette partie, nous nous intéresserons a 1’ incorporation conjointe de P et Mo dans les verres.
Ces deux espéces peuvent étre simultanément présentes en quantités significatives dans les
déchets de démantelement (Figure 1). Dans un premier temps, nous évoquerons le systéeme sans
silice MoO3 — P,0s (+M20) puis nous détaillerons les systemes silicatés contenant MoO3 et
P20s.

Il est possible d’incorporer de trés fortes teneurs en MoQOs dans les verres de phosphates
(jusqu’a 83 %mol dans le binaire P2Os — M00Os3) [158]. D’aprés la littérature concernant la
structure des verres du systéme binaire MoOs— P20s, le réseau vitreux serait formé d’octaédres
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MoOg et de tétraédres PO4 reliés par les sommets [158-160]. En outre, les ions molybdéne
Mo®" seraient en grande partie (voire en totalité) présents sous forme d’entités octaédriques
(MoOs) également dans les verres de phosphate (systémes P2Os — Na2O — MoOs [161] ou P2Os
— Al03— Naz0 — Cs20 — MoOs [162]) ou les phosphosilicates ou P.Os est 1’oxyde formateur
majoritaire (systeme P20s5— SiO2 — K20 — CaO — MgO — M0o0z3 [163]). L’ajout d’alcalins a ce
systétme dépolymérise le réseau en créant des atomes d’oxygéne non-pontants [159-161].
Jusqu’a 40 %mol d’oxydes alcalins, on n’observe pas d’entité isolée MoO4> ou POs*
[159,160]. Selon Selvaraj et al., ces especes isolées seraient formées au-dessus de 50 %mol
d’oxyde alcalin (K20 dans leur étude) [160].

L’étude de I’incorporation simultanée de P et Mo a également été réalisée dans des systémes
silicatés, notamment dans des études sur les verres nucléaires. Certaines de ces études font
intervenir des systémes silicatés [90] (60,3 SiO2 — 18,5 Na;O — 14,1 CaO — 5,5 MoOz —
1,7 P20s) ou borosilicatés [164] (verre type UMo : 45,1 SiO; — 10,7 Na,O — 14,0 B2Os — 4,6
Al;03 — 2,0 P.0s — 6,3 M0oO3 — 5,2 ZnO — 4,3 ZrO; — 7,6 Ca0) (%mol), ayant des teneurs
proches en oxyde de phosphore et de molybdéne. Dans d’autres études, la teneur en oxyde de
phosphore varie. Par exemple, Pinet et al. [88] étudient des compositions 50,4 SiO, — 14,7 Na;O
— 16,3 B203 — 3,7 Al203 — 9,6 P.Os — 5,3 M0Os et 52,6 SiO2 — 13,9 Na2O — 19,1 B,O3 — 5,8
Al;O3 — 3,7 P,0Os — 5,0 MoOs (%mol). Dans ces différents travaux, on n’observe pas de
cristallisation de phases renfermant a la fois P et Mo, mais des phases cristallines séparées a
base de phosphore ou de molybdéne coexistant dans les mémes domaines de
microstructure. Cela met en évidence une similitude de comportement entre les deux
espéces (sous forme d’entités tétraédriques phosphates et molybdates non connectées au réseau
vitreux). Celles-ci ont en effet tendance a se rassembler dans des zones riches en modificateurs
de réseau.

D’apres la littérature, il peut exister une solution solide NazxP1.xM0xO4 dans le systéme
NasPOs— Na2MoO4 (Figure 32) [96]. Des atomes de molybdene se substituent aux atomes de
phosphore avec pour conséquence la formation de lacunes de Na* pour compenser I’excés de
charge positive. Cela conduit a stabiliser a basse température la phase allotropique cubique y
(haute température) du phosphate alcalin.
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Figure 32: Diagramme de phase partiel du systeme NasPO4-Na2MoOs. « une seule phase, o deux phases, + températures
de fusion [96].

Par ailleurs, quelques auteurs ont récemment mis en évidence que ’ajout de phosphore a un
systeme contenant du molybdene permettait de prévenir la cristallisation de phases molybdates.
Ceci a été montre par DRX par Prakash et al. [165] pour la composition 42 SiO2 — 33 B203 —
20 Na20 — 5 P,0Os + xM00O3 (=0, 1, 2, 3, 4 %mol) et par RMN, par Kroeker et al. [166] pour la
composition : (56,5-x) SiO2 — 16,5 B203 — 18 Na2O — 4 Al203 — 2 Cs20 — 3 M0oOs + x P20s (X
=0;25;5;75; 10 %mol). Ainsi, pour Prakash et al. [165], I’ajout de P2Os permettrait de
solubiliser 4 %mol de MoOs (composition 42 SiO, — 33 B203 — 20 Na20O — 5 P20s — 4 MoO3),
alors que moins de 2 %mol de MoOs serait solubilisé dans un verre borosilicaté sans P20s
(composition 49,0 SiO, — 29,4 B20O3 — 19,6 Na20 — 2 MoO:s) (Figure 33).

(a)
(b)

Ma PE-E -Mo-4
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98 M 0¥ & &3 Te @8 09w 2 W W & & =

Figure 33 : Diagramme de difraction des rayons X (a) de I’échantillon cristallisé NaBS-Mo2 (49 SiO2 - 29,4 B.O3 - 19,6
Na20 — 2 MoOz %mol). Les pics correspondent a la phase cristallisée Na2MoQa, (b) du verre NaPBS-Mo-4 (40,4 SiO2 —
31,6 B203 — 19,2 Na20 — 4,8 P20s — 4 M0oOs %omol), le diagramme ne fait pas apparaitre de phase cristallisée [165].
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De la méme facon, Kroeker et al. [166] observent (par RMN 23Na) que I’ajout de quelques
pourcents molaires de P2Os permet de solubiliser de 3 a 4 %mol MoOz dans leur verre. Dans
ce dernier cas, I’augmentation de la taille des chaines phosphatées (mises en évidence par RMN
31P) avec I’ajout progressif de P2Os permettrait selon les auteurs d’accroitre la solubilité du
molybdéne. Ces différents auteurs n’apportent toutefois pas d’informations directes sur

I’évolution éventuelle de la coordinence du molybdéne dans leurs verres suite a I’introduction
de P20s.

3.5. Le zirconium dans les verres silicatés

Dans les déchets nucléaires, le zirconium a des origines variées. En effet, il est présent dans les
solutions de déchets (issues du retraitement de combustible usé de type UOx ou bien dans celles
provenant d’opérations de démantélement telles que celle étudiée dans cette thése) mais peut
également étre ajouté dans la fritte de verre comme c’est le cas pour 1’élaboration du verre R7T7
(2,18 %mol au total dans le verre R7T7) [135]. Le zirconium est en effet un élément qui
améliore la durabilité chimique des verres [167-169], propriété fondamentale pour le
confinement des déchets de haute activité a vie longue. Cependant, sa solubilité dans les verres
silicatés est limitée (12,3 %mol dans un verre silicaté sodocalcique [167]) et il peut conduire a
la dévitrification de la matrice [170]. Il peut étre également utilisé comme agent nucléant dans
les vitrocéramiques industrielles (couplé éventuellement a TiO2 pour conduire a la formation
de ZrTiO4) [171,172].

3.5.1. Etat d’oxydation, coordinence et spéciation du zirconium

Dans les verres, le zirconium existe uniquement?3 sous la forme Zr** [123,173]. Il peut étre en
coordinence 6, 7 ou 8 [174-177]. Les coordinences 7 et 8 sont généralement minoritaires dans
les verres et sont attribuées a un déficit en cation compensateur de charge pour incorporer les
ions Zr** sous forme ZrOs [177,178]. Dans la plupart des verres d’oxydes, le zirconium est
majoritairement en coordinence 6 et forme des octaédres ZrOes* [85]-[87]. C’est ainsi le
cas dans les verres borosilicatés [174,179,180] et aluminoborosilicatés [173,175,181-183]. La
distance Zr — O dans ces octaédres est 2,07-2,09 A (verres silicatés) [174-176,184]. Ferlat et
al. [181] ont mis en évidence, en combinant la dynamique moléculaire et la spectroscopie
d’absorption des rayons X (XAS) au seuil K du zirconium, que le zirconium se situe dans un
site cationique symétrique, ce qui fait que les octaedres formés sont réguliers (composition

13 On peut cependant former des ions Zr3* (détectables par RPE) a partir des ions Zr** présents dans les verres, par
irradiation électronique externe visant a simuler les irradiations 8 dans les verres nucléaires [197].
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41.7 SiO2— 5.1 Al203— 28.5 B203 — 20.1 Na20 — 4.6 ZrOz). D’autres études suggerent que ces
octaedres sont un peu distordus [185], en particulier pour des teneurs plus élevées en ZrO>
(8 %mol pour les verres borosilicatés sodocalciques réalisés par Jollivet et al. [176], 10 %mol
dans 1’étude par dynamique moléculaire de verres SiO2 — CaO — ZrO2 menée par Montorsi et
al. [186]). A la différence du molybdéne qui est isolé du réseau silicaté sous forme d’entités
molybdates MoO4?, les octaédres ZrOs sont liés par les sommets au réseau vitreux par
Pintermédiaire de liaisons fortes Zr — O — Si [175,182,185]. Ces octaedres sont chargés
négativement (ZrOg?") et nécessitent donc une compensation de charge. Cette compensation de
charge est faite par les alcalins ou alcalino-terreux présents [179,187]. La Figure 34 montre la
distribution du zirconium dans un réseau silicaté sodocalcique (68 SiO2 — 15 Na,O — 10 CaO —
7 ZrO2, %mol) obtenu par dynamique moléculaire. On y voit les octagdres ZrOs? reliés par les
sommets a des tétraedres SiO4 et compensés par Ca et Na.

Figure 34 : Simulation par dynamique moléculaire du verre 68 SiOz— 15 Na2O — 10 CaO — 7 ZrO2. Gauche : distribution
des octaédres ZrQe. (Zr : octaédres bleus, Si : larges boules roses, O : petites boules grises, Na : croix bleues, Ca : croix
vertes). Droite : connectivité entre les octaédres ZrOe et les tétraédres SiO4 (ZrOs : octaédres bleus, SiOs : tétraedres
roses, O : petites boules grises, Na : croix bleues, Ca : croix vertes) [185].

La détermination des seconds voisins du zirconium n’a pas été résolue de facon univoque a
partir des données EXAFS [175,184]. Les études récentes semblent montrer que, pour les verres
borosilicatés, les seconds voisins du zirconium sont composés a la fois d’atomes de bore et de
silicium [174,176,179]. Les données obtenues par EXAFS a haute résolution par Jollivet et al.
suggérent que I’environnement du zirconium est composé de 2 atomes de bore et de quatre
atomes de silicium (Figure 35) [176]. Concernant les atomes de bore seconds voisins du
zirconium, ces auteurs n’ont pas pu déterminer s’il s’agissait de BO3 ou BOs tandis que

Connelly et al. suggérent que ce serait préférentiellement des BO3 [174].
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Figure 35 : Modélisation du site octaédrique occupé par le zirconium dans un verre borosilicaté obtenue a partir de
résultats XANES au seuil K et L du zirconium et EXAFS au seul K du zirconium. L’environnement du zirconium est
composé de 2 atomes de bore et de quatre atomes de silicium. Les atomes Na* et Ca?* compensent les charges de
Poctaédre ZrOs> [176].

3.5.2. Conséquence de I’ajout de ZrO2 sur la matrice vitreuse

Les résultats précédents concernant ’environnement des ions Zr** au sein du verre silicaté
indiquent que I’ajout de ZrO> & la composition des verres va avoir un effet significatif sur la
structure du réseau vitreux. En effet, cela a pour conséquence d’augmenter la polymérisation
du réseau [170] car une partie des ions qui étaient modificateurs de réseau dans une
composition sans ZrO, sont compensateurs de charge des octaedres ZrOg en présence de ZrOs.

On peut faire le parallele en termes de compensation de charge préférentielle entre 1’aluminium
(entités AlOys) et le zirconium (entités ZrOg>). Comme 1’aluminium, il y a une compétition
entre les entités BO4 et ZrOg pour s’associer avec des compensateurs de charge, et le zirconium
va étre compensé préférentiellement [179,187]. Cela conduit & une diminution de la
proportion de BOs [183,187]. Par ailleurs, des études réalisées sur des verres
aluminoborosilicatés ont montré que I’aluminium et son environnement ne sont pas
influencés par I’ajout de ZrO2 dans le verre, les entites AlO4 restent totalement compensées
par le sodium [173]. Cela suggére que 1’aluminium est préférentiellement compensé comparé
au zirconium et traduit que Al>Oz est plus basique que ZrO..

3.5.3. Influence de ZrO:z sur les propriétés physiques du verre

L’ajout de ZrO2 a un verre silicaté ou aluminoborosilicaté augmente la température de
transition vitreuse [167,168,173,183]. Cette augmentation de T4 est une conséquence directe
de I’augmentation de la polymérisation du réseau silicaté engendrée par I’ajout de ZrOz et de la
force importante de la liaison Si — O — Zr. La Figure 36 montre 1’évolution de la température
de transition vitreuse en fonction de la teneur en ZrO> dans le cas d’un verre du systéme SiO>
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— Na;0 — CaO — ZrO». Signalons que la forte augmentation de la température de fusion du
mélange vitrifiable avec I’ajout de zirconium (en raison du caractére trés réfractaire de ZrOp,
Ttusion = 2715 °C) représente une limitation dans le domaine du nucléaire.
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Figure 36 : Evolution de la température de transition vitreuse en fonction du %omol de ZrO: dans le systéme SiOz —
Na20 — CaO - ZrO2[167].

Par ailleurs, 1’ajout d’oxyde de zirconium augmente la viscosité dans les verres silicatés et
borosilicatés du fait de I’augmentation du degré de réticulation du réseau vitreux et des liaisons
Si— O — Zr fortes [168,180].

3.5.4. Phénomenes de cristallisation

Le zirconium est un élément pouvant conduire a des phénomeénes de cristallisation dans les
verres. En effet, en raison de sa solubilité limitée [118,147,188,189] c’est un élément qui peut
causer I’apparition de cristaux riches en zirconium. La formation de phases a base de zirconium
peut mener dans un second temps a la cristallisation de la matrice vitreuse. Le zirconium est
ainsi un agent nucléant bien connu dans le domaine des vitrocéramiques [190]. Cette

caractéristique d’agent nucléant ne sera cependant pas développée ici.

Ainsi, la présence d’oxyde de zirconium dans les verres peut conduire a la formation de phases
cristallisées riches en ZrO, [118,147,188,191]. Trois phases ont par exemple été recensées dans
des verres borosilicatés ou aluminoborosilicatés : ZrO, [147,188], ZrSiOs [118,188] et
NaLiZrSisO1s [189]. Les conditions de formation de ces phases dans le verre sont présentées
ci-dessous.

ZrO; (baddeleyite) est une phase ayant une température de fusion trés elevee, supeérieure a
2700 °C comme on I’a vu plus haut [192]. Cette phase est peu soluble dans I’ecau [193]. Dans
cette phase, I’environnement du zirconium (ZrOy7) est trés différent de celui fréqguemment
rencontré dans les verres (ZrOs). Dans les verres silicatés, la baddeleyite apparait pour des
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teneurs en oxyde de zirconium variables. Dans le systéeme 47,2 SiO2 — 11,1 Na2O — 14,6 B2O3
- 5,1 Al,03 — 1,6 P20s — 5,4 M0oO3 — 5,4 ZnO — 8,0 CaO — 2,0 ZrOz, cette phase n’est pas
observée apres trempe [194]. En revanche, Pinet et al. [188] observent la cristallisation de cette
phase dans un verre complexe (17 composants) dont les teneurs en oxydes principaux sont
46,8 SiO2 — 14,4 B,0O3 — 9,9 Na>O — 8,0 CaO trempés et contenant environ 5%mol de ZrO-. Les
travaux de McKeown et al. [147] ont quant a eux mis en évidence la cristallisation de cette
phase pour des teneurs en oxydes de zirconium supérieures a 9 %omol dans le systéme 61,6 SiO>
— 17,7 B203 — 9,4 Na2O — 4,7 Li-0.

ZrSiOg4 (zircon) : Comme pour la baddeleyite, comparé a 1’environnement du zirconium dans
le verre, le zirconium a ici un environnement différent. Dans le verre, les unités rencontrées
sont ZrOs alors qu’ici, ce sont des unites ZrOg. De plus, les liaisons avec les tétraedres SiO4 se
font ici par les arétes et non pas par les sommets comme c’est le cas dans les verres. Les travaux
mettant en évidence la cristallisation de cette phase dans des verres aluminoborosilicatés
(refroidissements contrdlés (1 °C.min™) [118] ou trempe (refroidissement a I’air dans le creuset)
[188]) concernent des concentrations en oxyde de zirconium de 1’ordre de 4 — 5 %mol. Cette

phase est extrémement peu soluble dans 1’eau.

NaLiZrSisO1s (zektzerite) : le zirconium a la méme coordinence (ZrOg) dans le verre et dans le
cristal. Cette phase cristalline a été observée pour des teneurs en ZrO; de 1,25 %mol dans le
cas de traitements thermiques de verres borosilicatés (70 h a 690 °C puis 1 h a 500 °C avec des
rampes de montée et descente de 5 °C.min & atmosphére ambiante) [189].

Le zirconium est un élément qui s’incorpore majoritairement dans les verres silicatés sous
forme d’octaédres ZrOs liés au réseau silicaté. Cet octaédre nécessite une compensation
de charge par les alcalins ou alcalino-terreux du réseau, ce qui a pour conséquence de
polymériser le réseau silicaté et de conduire a transformer une partie des unités BO4 en
unités BOs. L’ajout de ZrO: dans un verre ameéliore sa durabilité chimique mais
augmente la température de fusion du mélange vitrifiable et peut conduire a la
cristallisation de phases, notamment ZrO2 ou ZrSiOa.

4. Conclusion du Chapitre 1

Lors du démantélement des installations nucléaires de retraitement du combustible use, des
déchets de moyenne ou haute activité doivent étre conditionnés. Ces dechets ont des
compositions différentes de celles des dechets conventionnels vitrifiés dans les ateliers R7 et
T7 de I’'usine de La Hague (solutions de produits de fission + actinides mineurs) car ils résultent

dans le cas de notre travail de thése de ’encrassement d’anciennes installations. Dans le
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cas de l'usine en démanteélement UP1 de Marcoule (un des cas d’étude du projet
DEM’N’MELT), ces déchets sont de composition trés variable et ils sont riches en éléments
a force de champ élevée P, Mo et Zr. lls contiennent également du Cs, principal élément
radioactif du déchet considéré ici. Dans ce chapitre nous avons présenté un état des
connaissances concernant ces trois éléments, en termes d’incorporation dans les verres et de
cristallisation. Les principales informations presentées dans ce chapitre sur Mo, Zr et P sont
résumees ci-apres.

Dans le réseau vitreux, le molybdéne s’incorpore dans les verres silicatés en formant des
oxoanions MoQO4? totalement isolés du réseau et mobiles (expliquant la faible solubilité de
MoOs dans ces verres), situés dans les zones dépolymérisées riches en ions alcalins et alcalino-
terreux. Le phosphore forme dans les verres silicatés des unités phosphates qui, aux faibles
teneurs en P20s ou avec des teneurs importantes en alcalins, sont majoritairement isolées
du réseau sous forme d’oxoanions orthophosphates PO4%. Pour des teneurs en P.Os plus
élevées ou une proportion de Na2O plus faible, les unités phosphates peuvent se connecter au
réseau (liaison P — O — B, P — O — Al voire P — O — Si). Le zirconium quant a lui forme le plus
souvent trés majoritairement des octaédres ZrOe® liés au réseau silicaté par les sommets
(liaisons Zr — O — Si). Dans tous les cas, les oxydes MoOs, ZrO; et P.Os vont réagir avec les
oxydes alcalins du systéme afin de former les entités associées (MoOs>, POs*, ZrOs*) et
compenser leur charge négative, et donc provoquer une diminution de la proportion d’atomes
d’oxygene non-pontants dans le réseau silicate. Ainsi, ils entrainent une augmentation de la
polymérisation du réseau silicaté. Enfin, ces trois oxydes peuvent provoquer des
cristallisations dans le verre, généralement précédées pour MoOs et P.Os de phénomeénes de
séparation de phase. Les teneurs en oxydes a partir desquelles ces cristallisations apparaissent
sont plus faibles pour MoOs (molybdates a partir de 1 %mol), puis pour P2Os (phases
phosphatées au-dessus de 3 %mol de P20s) et enfin pour ZrOz (~ 10 %mol). L’étude de 1’ajout
simultané de P et Mo dans les verres de silicates a mis en évidence que ces deux éléments ont
tendance a se rassembler dans les mémes zones dépolymérisées du réseau silicaté. 1l semble,
par ailleurs, que la présence de phosphore améliorerait la solubilité du molybdene dans certains
systéemes borosilicatés en repoussant la cristallisation de molybdates a de plus fortes teneurs en
MoO:s.
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Chapitre 2

Synthéses et méthodes expérimentales

1. Stratégie

1.1. Objectifs

L’objectif du projet DEM’N’MELT est de développer le procédé INCAN MELTER pour le

démantelement des installations nucléaires (Chapitre 1, 8 2). L’aboutissement du projet est donc

la mise en place d’un procédé industriel de vitrification de déchets radioactifs (Chapitre 1, § 2.2,

Figures 3 et 4). Pour répondre a cette problématique, ce travail de thése relatif a 1’étude de la

vitrification de déchets issus du démantélement de 1’usine UP1 de Marcoule (Chapitre 1,

Figure 1) a été organisé suivant deux axes :

Le premier axe, qui fera 1’objet du Chapitre 3, constitue un travail préliminaire. Il s’agit
de déterminer, pour un systeme (fritte de verre + déchets) dit complexe, tres proche
du systéme industriel (Chapitre 1, Figures 1 et 5), les espéces présentes dans les
déchets qui peuvent limiter son incorporation dans I’adjuvant de vitrification
(fritte de verre). Sachant qu’une des principales caractéristiques du déchet de
démantelement envisagé ici est sa variabilité de composition mise en évidence par
différents prélevements (Chapitre 1, 8 2.1.2), les échantillons obtenus par fusion de fritte
+ déchets suivant ce premier axe ont été réalisés en modifiant la teneur relative de
certains oxydes présents dans le déchet. lls ont été étudiés en termes de microstructure
notamment par DRX et MEB afin de déterminer I’impact de la variation des
concentrations relatives des oxydes du déchet au niveau de leur solubilité dans le
verre obtenu apres refroidissement contrélé ou lors de la fusion dans la fonte (figée par
trempe rapide a température ambiante). La viscosité relative des différents mélanges
fritte + déchets sera évaluée qualitativement lors de la coulée de la fonte.

Le deuxiéme axe, qui fera 1’objet des Chapitres 4 et 5, consiste a étudier

I’incorporation, dans un systéeme simplifié issu du systeme complexe du premier
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axe, ’incorporation de certains oxydes déterminés comme possiblement limitants
dans le Chapitre 3. Premierement, a partir d’une composition de verre de base
simplifiée (choisie a partir des compositions étudiées dans le Chapitre 3), les oxydes
limitants (P.Os et MoOs comme le montrera le Chapitre 3) seront incorpores d’abord
séparément a des teneurs croissantes. A travers une approche multi-échelles
(caractérisations macroscopiques, microstructurales et structurales), il s’agit d’étudier
leur incorporation dans la matrice. Ensuite, I’influence de la présence simultanée de
P20s et MoO3z dans le verre de base sera étudiée afin de mettre en évidence d’éventuelles
interactions entre ces deux oxydes pouvant impacter leurs solubilités respectives. Pour
ce faire, deux séries d’échantillons ont été préparées et analysées en fixant la teneur en

P20s ou en MoO:s et en faisant varier la teneur de I’autre oxyde.

1.2. Les différentes séries d’échantillons élaborés

1.2.1. Compositions complexes

Pour cette série d’échantillons, la composition du déchet considéré est proche de la composition
réelle des déchets de 1’usine en démantélement UP1 de Marcoule (Chapitre 1, Figure 1) : neuf
¢léments sont présents pour simuler le déchet. Il s’agit de Si, B, Na, Al, Fe, Zr, P, Cs et Mo. La
teneur en césium a été volontairement surévaluée d’un facteur 10 environ afin d’avoir une
quantité significative de Cs2O dans le verre final et ainsi étudier son incorporation. La

composition du déchet de référence retenue pour cette étude est présentée dans le Tableau 11,

Tableau 1 : Composition du déchet de référence.

Oxyde SiOz2 | B20s | Na2O | Al203 | Fe203 | ZrOz2 | P20s | Cs20 | MoOs
% mass 19,62 | 1,56 6,13 3,93 572 | 24,21 | 21,64 | 10,39 | 6,79
%mol 34,18 | 2,35 | 10,36 | 4,04 | 3,75 | 20,57 | 15,96 | 3,86 | 4,90

Pour conditionner ces déchets, 1’adjuvant de vitrification choisi (fritte de verre), ajouté lors de
notre étude sous forme d’un mélange d’oxydes, est un verre aluminoborosilicaté (Tableau 2).
Il est trés riche en oxydes alcalins (> 33 %mol) afin de limiter la température de fusion de la
fonte (1100 °C, imposée par le procédé INCAN (Chapitre 1, § 2.2.1) et de permettre la

1 Cette composition de référence contient des oxydes formateurs (SiO2, B2Os, P-Os & plus de 50 %mol), ’oxyde
intermédiaire Al,Os et des oxydes alcalins (14 %mol). Cependant, il ne conduit pas a un verre par fusion et trempe.
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dissolution des oxydes les plus réfractaires (tels que ZrO2) qui sont présents dans le déchet
industriel. La présence de I’oxyde de lithium s’explique par son effet sur la viscosité. En effet,
a teneur molaire équivalente en oxydes alcalins, Li2O a un meilleur effet fluidifiant que Na.O.
On remarque ¢également une quantité importante d’oxyde de fer dans la fritte de verre pour

limiter, au cours de la fusion, la corrosion du creuset [1].

Tableau 2 : Composition de I'adjuvant de vitrification.

Oxyde SiO2 | B20s | Na2O | CaO | Li2O | Al2O3 | Fe20s3
%mass | 48,00 | 9,50 | 23,50 | 6,00 5,00 2,00 6,00
%mol 4853 | 829 | 23,04 | 6,50 | 10,12 | 1,19 2,28

Les compositions des séries de verres étudiées ont été établies en considérant deux parametres:

le taux d’incorporation du déchet et la composition de ce déchet.

En ce qui concerne le taux d’incorporation du déchet, le choix de la composition des verres
se veut dans la méme logique que celui fait lors du procédé industriel de vitrification : il
consiste a incorporer un taux fixe de déchet a une quantité fixe d’adjuvant de vitrification.
Pour le procédé industriel DEM’N’MELT, 10 %mass de déchet sont introduits a 90 %mass
d’adjuvant de vitrification. Ainsi, pour ce travail de thése, nous sommes partis du méme taux
d’incorporation : 10 %mass de déchet dans 90 %mass d’adjuvant de vitrification (Série 1).
Ensuite, des séries complémentaires de verres a 20 et 30 %mass de déchet ont été réalisées pour

1’étude de I’incorporation spécifique de certains éléments (séries 2 et 3 respectivement).

Considérons maintenant la composition du déchet introduit dans nos séries de verres. Comme
nous I’avons dit précédemment, une importante variabilité de composition du déchet a été mise
en évidence lors des prélévements sur le site de démantélement. C’est pourquoi, le but de ce
premier axe d’étude est de déterminer I’'impact de la variation des concentrations relatives
des oxydes du déchet sur leur solubilité dans le verre ou dans la fonte. Pour ce faire,
différentes compositions de déchets ont été realisees a partir de la composition de référence
(Tableau 1) en modifiant indépendamment la teneur des oxydes. Pour un oxyde, deux bornes
sont étudiées : 0 %omass (absence dans le déchet) et 50 %mass (I’oxyde représente la moitié de
la masse du déchet), les teneurs relatives des autres oxydes étant conservées dans la part restante
du déchet. La Figure 1 représente I’exemple de la variation de la composition du déchet sur

celle du verre pour la variation de la teneur en MoOs : (a) composition du dechet de référence
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(Tableau 1), (b) borne a 0 %mass de MoOs dans le déchet, (c) borne a 50 %mass de MoOs dans

le déchet.

(b)

Figure 1 : Composition (a) du déchet de référence (Tableau 1) (b) du déchet ne contenant pas de MoOs (borne a 0 %omass
de MoOs dans le déchet) (c) du déchet contenant 50 %omass de MoOz dans le déchet.

En ce qui concerne la nomenclature utilisée pour désigner les compositions complexes, le nom
d’un verre se présentera sous la forme « Taux d’incorporation du déchet (%omass) . Elément
modifié et %omass de cet oxyde dans le déchet ». Par exemple, le verre contenant 10 %mass
de déchet, avec 50 %mass de MoOz dans ce déchet sera noté 10.Mo50. Dans le cas ou la
composition du déchet n’est pas modifiée, c’est-a-dire que sa composition correspond a celle
du déchet de référence, la nomenclature adoptée sera « Taux d’incorporation du déchet
(Yomass) . R ». Par exemple, le verre contenant 10 %mass de déchet, le déchet ayant la
composition de référence, sera notée 10.R. L’ensemble des compositions préparées et étudiées

au cours de notre étude est résumée dans le Tableau 3.

Tableau 3 : Ensemble des compositions complexes préparées dans ce travail de these (voir le texte pour la nomenclature
adoptée).

Seérie 1 10.R  10.Mo0 10.M0o50 10.PO  10.P50 10.ZrO 10.Zr50 10.Fe0O 10.Fe50

10.Si0 10.Si50 10.Na0O 10.Na50 10.AlI0 10.Al50

Serie2 | 20.R  20.P50 20.Zr50

Série 3 30.R  30.Zr50

Pour la série 1 a 10 %mass de déchet, les teneurs de tous les oxydes simulant le déchet (MoOs,
P>0Os, ZrOz, Fe203z, Si0O2, Na20, AlO3) ont été modifiées, excepté Cs20 qui est deja en large
exces dans la composition du déchet de référence (Tableau 1) par rapport a la composition
moyenne (Chapitre 1, Figure 1) et B.Oz dont la quantité est tres faible et varie peu dans les
déchets de démantélement analysés. Les compositions étudiées sont présentées dans le Tableau
4,
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Tableau 4 : Composition nominale des échantillons de la série 1 en %omass et %omol d’oxydes.

SiO2 B203 NaO CaO LiO AlOs Fe:03 ZrO; P05 Cs:O MoOs3

10.R | %mass | 45,16 8,71 21,76 540 450 219 597 241 216 104 0,68
%mol | 47,67 793 2227 6,11 955 136 237 125 098 023 0,30

10.Mo0 | %mass | 45,31 8,72 21,81 540 450 222 6,01 260 232 112 0,00
%mol | 47,76 7,93 22,29 6,10 954 138 239 134 104 025 0,00
10.Mo50 | %mass | 44,25 8,63 21,48 540 450 201 571 130 1,16 056 5,00
%mol | 47,07 793 22,15 6,15 962 126 228 067 052 013 2722

10.PO | %mass | 45,70 8,75 21,93 540 450 230 6,13 3,00 000 133 0,87
%mol | 48,03 7,94 2234 6,08 951 143 224 158 0,00 030 0,38

10.P50 | %mass | 44,45 8,65 21,54 540 450 205 577 155 500 066 0,43
%mol | 47,19 793 22,17 6,14 961 128 230 080 225 015 0,19

10.Zr0 | %mass | 45,79 8,76 21,96 540 450 232 6,16 000 286 137 0,9
%mol | 48,19 795 2240 6,09 952 144 244 000 1,27 031 0,39

10.Zr50 | %mass | 44,49 8,65 2255 540 450 206 578 500 143 0,69 045
%mol | 47,11 791 2212 6,13 958 129 230 258 064 016 0,20

10.Fe0 | %mass | 45,28 8,72 21,80 540 450 222 540 257 230 110 0,72
%mol | 47,73 7,93 22,28 6,10 954 138 214 132 1,024 025 0,32

10.Fe50 | %mass | 44,24 8,63 21,48 540 450 201 1040 128 115 055 0,36
%mol | 47,16 7,94 22,19 6,17 965 126 417 067 058 013 0,16

10.Si0 | %mass | 43,20 8,75 2191 540 450 229 6,11 301 269 129 084
%mol | 46,10 8,05 22,67 6,17 966 144 245 157 122 092 0,38

10.Si50 | %mass | 48,20 8,67 2153 540 450 205 576 151 135 0,65 042
%mol | 50,02 7,75 21,66 6,00 939 125 225 0,76 059 014 0,18

10.Na0 | %mass | 45,29 8,72 21,15 540 450 222 6,01 258 231 111 0,72
%mol | 4793 796 21,70 6,12 958 138 239 133 103 025 0,32
10.Na50 | %mass | 44,25 8,63 26,15 540 450 201 571 129 115 055 0,36
%mol | 45,80 7,71 26,24 599 937 123 222 065 051 012 0,16

10.AI0 | %mass | 45,24 8,71 21,79 540 450 180 6,00 252 225 108 0,71
%mol | 45,75 7,94 2229 6,11 955 112 238 130 101 024 0,31

10.AI50 | %mass | 44,22 8,63 21,47 540 450 6,80 570 126 113 054 0,36
%mol | 46,64 7,86 21,95 6,10 954 423 226 065 050 012 0,16
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Les compositions réalisees pour la série 2 (20 %mass de déchet) sont présentées dans le Tableau
5. Les compositions 20.P50 et 20.Zr50 ont été choisies afin de cibler deux cations (P°*, Zr*")

qui ont une force de champ élevée.

Tableau 5 : Composition nominale des échantillons de la série 2 en %omass et %omol d’oxydes.

SiO, B»0O3 NaO CaO LioO AlLOs FeO3 ZrO; Py0Os Cs;O MoOs

20.R | %mass | 42,32 7,91 20,03 4,80 4,00 239 594 484 433 208 1,36
%mol | 46,72 7,54 2143 568 888 155 247 261 202 049 0,63

20.Zr50 | %mass | 49,99 7,81 19,61 480 4,00 212 556 10,00 286 1,37 0,90
%mol | 4554 7,49 2122 571 894 139 232 542 134 033 042

20.P50 | %mass | 40,90 7,80 19,58 4,80 4,00 2,10 553 3,09 10,00 1,33 0,87
%mol | 45,70 7,52 2121 575 899 138 233 168 4,79 032 040

Dans le cas des échantillons de la série 3, la teneur en déchet a été augmentée jusqu’a 30 %mass.
Pour un taux si élevé de déchet, deux compositions ont été réalisées, la composition contenant

le déchet de référence (30.R) et la composition 30.Zr50 (Tableau 6).

Tableau 6 : Composition nominale des échantillons de la série 3 en %mass et %omol d’oxydes.

Si0O, B;03 NaO CaO LiO AlO3 Fe;O3 ZrO, P20s Cs,O0 MoOs

30.R | %mass | 39,49 7,12 18,29 4,20 350 258 592 726 649 312 204
%mol | 4568 7,11 2051 521 814 176 258 410 3,18 0,77 0,98

30.Zr50 | %omass | 37,48 6,96 17,66 420 350 2,18 533 1500 4,28 206 134
%mol | 43,81 7,02 2001 526 823 150 235 855 212 051 0,66

1.2.2. Compositions simplifiées

Aprés 1’étude du systéme complexe, le systéme a été simplifié afin d’étudier les mécanismes
d’incorporation des éléments P et Mo uniquement, ces deux éléments étant apparus comme les
plus problématiques. Ainsi, une composition de base a été déterminée par simplification de la
composition complexe 20.R (Tableau 5). Cette composition a été choisie car il s’agit du taux
de déchet de référence le plus élevé ne conduisant pas a des phénomeénes de séparation de phases

ou de cristallisation lors du refroidissement de la fonte.

Différents oxydes ont été éliminés de la composition 20.R : Fe203, ZrOz, P20s et M0Os. Ces

deux derniers oxydes etant ceux qui seront étudiés par la suite en les ajoutant a des teneurs
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croissantes a la composition simplifiée de base. Par ailleurs, les alcalins Li2O et Cs;0 ont été
substitués (a partir des concentrations molaires) par Na-O. Cette simplification conduit a un

verre de base a cing oxydes, noté verre | dans la suite de ce manuscrit (Tableau 7).

Tableau 7 : Composition nominale du verre de base | en %omol.

Si0O; B>03 Na,O CaO AlOs
Verre de base | %mol | 50,63 8,17 33,37 6,15 1,68

A partir de cette composition simplifiée, les différentes séries de verre qui ont sélectionnées

sont les suivantes :

e Série Px : elle permet d’étudier 1’incorporation du phosphore dans le verre de base .
Pour cela, des verres renfermant des teneurs croissantes (x en %mol) en P.Os ont été
préparés ; leurs compositions sont présentées dans le Tableau 8. L’oxyde de phosphore
a été ajouté jusqu’a obtenir une démixtion du mélange a la coulée (12 %mol), ce qui
correspond a des quantités supérieures a celles du phosphore dans les échantillons
complexes (< 4,79 %mol). Notons enfin que les pourcentages molaires de tous les autres

oxydes (SiOz, B20s...) ont été maintenus proportionnels a ceux du verre de base I.

Tableau 8 : Composition nominale des échantillons de la série Px en %mol.

SiO2 B203 Na,O CaO Al:03 P20s
Verre de base | %mol | 50,63 8,17 33,37 6,15 1,68 -

P2 %mol | 49,61 8,01 32,71 6,03 1,65 2,00
P4 %mol | 48,60 7,84 32,04 591 162 4,00
P6 %mol | 4759 7,68 31,37 578 158 6,00
P8 %mol | 46,58 7,52 30,70 566 1,55 8,00
P10 %mol | 4556 7,35 30,04 554 151 10,00
P12 %mol | 4455 7,19 29,37 541 1,48 12,00

Pour une compréhension plus approfondie des résultats de la série Px, six nouveaux verres ont
été synthétisés. Deux d’entre eux, notés P6vr et P8vr (VR = verre résiduel) ont une composition
proche de celle des verres résiduels des échantillons P6r. et P8r. (RL = Refroidi Lentement,

voir Figure 2, § 2.1) (Tableau 9). Ces compositions ont été réalisées dans le but d’étudier
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I’incorporation de P.Os au sein du verre résiduel de P6rL et P8rc, sans influence des phases

cristallisées. A partir de P6vr, deux autres verres, notés P6yrCad et P6vrCab ont été synthétisés

en changeant le rapport Na,O/CaO (Tableau 9) afin d’observer I’influence de ce ratio sur

I’incorporation de P2Os dans le verre. Enfin, un dernier échantillon a été synthétisé en

complément de I’étude sur la phase NasPOs (Chapitre 4). Il s’agit du verre P6 Ca@d. Sa

composition correspond a celle de P6 pour lequel CaO a été supprimé et les proportions des

autres oxydes sont maintenues.

Tableau 9 : Compositions nominales des échantillons trempés P6vr, P8vr, P6vrCad, P6vrCab et P6rL.Cad en %6mol.

Si02 B203 Na;O CaO Al:03 P20s

P6vr %mol | 59,24 11,68 23,36 2,61 212 1,00
P8vr %mol | 63,47 13,14 1949 0,66 224 1,00
P6vrCad | %mol | 59,24 11,68 2597 0,00 2,12 1,00
P6vrCa5 | %mol | 59,24 11,68 20,76 521 2,12 1,00
P6 Cad | %mol | 50,51 8,15 33,30 0,00 168 6,37

e Série Mox: il s’agit de

la série d’échantillons élaborés dans le but d’étudier

I’incorporation du molybdéne dans le verre de base I. Les compositions sont présentées

dans le Tableau 10. MoOz a été ajouté jusqu’a apparition de cristallisation dans les

échantillons trempés (3 %mol).

Tableau 10 : Composition nominale des échantillons de la série Mox en %omol.

Si02 B20s Na,O CaO Al,03 MoOs
Verre de base | %mol | 50,63 8,17 33,37 6,15 1,68 -
Mol %mol | 50,12 8,09 33,04 6,09 1,67 1,00
Mo2 %mol | 49,61 8,01 32,71 6,03 1,65 2,00
Mo3 %mol | 49,11 7,92 32,37 597 163 3,00

e Séries Mo3Px et P6Mox :

Ces séries ont été élaborées dans le but d’étudier ’effet de la

présence simultanée de phosphore et de molybdéne sur leur solubilité dans le verre de

base I. La serie Mo3Px, a teneur fixe en MoOz (3 %mol), a été obtenue en faisant varier

progressivement la teneur en P20s (de 0 a 10 %mol) a partir de 1’échantillon Mo3. La
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série P6Mox, a teneur fixe en P.Os (6 %mol), a été obtenue en faisant varier
progressivement la teneur en MoOs (de 0 a 3 %mol) a partir de la composition de
I’échantillon P6. Les compositions P6 et Mo3 de debut des deux séries ont été choisies
car elles correspondent a des échantillons ou la cristallisation débute et donc ou I’effet
de l’incorporation d’un autre élément pourra d’autant plus aisément étre mis en
évidence. Les compositions des séries Mo3Px et P6Mox sont présentées respectivement
dans les Tableau 11 et Tableau 12. A noter que la composition Mo3P6 (ou P6M03) est

commune aux deux séries de verre.

Tableau 11 : Composition nominale des échantillons de la série Mo3Px en %mol.

Si02 B203 NaxO CaO AlOs P20s MoOs

Mo3 %mol | 49,11 7,92 32,37 597 1,63 - 3,00
Mo3P2 | %mol | 48,09 7,76 31,70 584 160 2,00 3,00
Mo3P4 | %mol | 47,08 7,60 31,04 572 157 4,00 3,00
Mo3P6 | %mol | 46,07 7,43 30,37 560 153 6,00 3,00
Mo3P8 | %mol | 45,06 7,27 29,70 548 150 8,00 3,00
Mo3P10 | %mol | 44,04 7,11 29,03 535 1,46 10,00 3,00

Tableau 12 : Composition nominale des échantillons de la série P6Mox en %mol.

SiO2; B203 Na,O CaO AlOs P05 MoOs
P6 %mol | 47,59 7,68 31,37 578 158 6,00 -
P6Mol | %mol | 47,08 7,60 31,04 572 157 6,00 1,00
P6Mo2 | %mol | 46,58 7,52 30,70 566 155 6,00 2,00
P6Mo3 | %mol | 46,07 7,43 30,37 560 153 6,00 3,00

e Echantillons complémentaires : quatre compositions complémentaires ont été
synthétisées pour évaluer qualitativement 1’influence du rapport Na2O/B2Osz sur
I’incorporation de P>Os seul (a partir de la composition P6) puis simultanément de P20s
et MoOs (a partir de la composition Mo3P6). Dans le cas des séries Px, Mox, P6Mox et
Mo3Px, on a [Na20] = 4 [B20z]. Pour ces compositions complémentaires, ce ratio vaut
[Na2.O] = 2x[B203] et [Na.O] = [B203]. Ces compositions sont notées P6_Na/B=2
([Na20] = 2x[B203]), P6_Na/B=1 ([Na2O] = [B203]), P6Mo03_Na/B=2
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[Na20] = 2x[B203]), P6M03_Na/B=1 ([Na.0] = [B203]) et sont présentées dans le
Tableau 13).

Tableau 13 : Composition nominale des échantillons complémentaires P6_Na/B=2, P6_Na/B=1, P6Mo3_Na/B=2,
P6Mo3_Na/B=1 en %omol.

Si02 B203 NaxO CaO AlOs3 P20s MoOs
P6_Na/B=2 %mol | 47,59 13,02 26,03 5,78 158 6,00 -
P6_Na/B=1 | %mol | 47,59 19,52 19,52 5,78 1,58 6,00 -

P6Mo3_Na/B=2 | %mol | 46,07 12,60 2520 560 153 6,00 3,00

P6Mo3_Na/B=1 | %mol | 46,07 18,90 1890 5,60 153 6,00 3,00

Une grande partie des compositions de verres synthétisées dans ces travaux (complexes et
simplifiées) a été analysée par microsonde ou MEB-EDX afin d’en vérifier la composition. Les
résultats de ces analyses sont présentés en Annexe 3.

2. Synthese des échantillons

Dans cette partie, nous présentons tout d’abord la méthode utilisée pour 1’élaboration des
échantillons vitreux (ou partiellement cristallisés). De plus, dans le but de caractériser au mieux
les différentes phases cristallines susceptibles de se former dans nos verres, nous avons
synthétisé des céramiques Naz-2xCaxPOs, qui nous serviront de matériaux de référence pour
étudier les cristaux de NasPOs (car, comme nous le verrons, la phase NazPOs n’est pas pure,
elle incorpore du Ca) formés au sein des eéchantillons vitreux. Les méthodes de synthése de ces

céramiques sont donc également présentées dans cette partie.

2.1. Les échantillons vitreux

Les matiéres premieres utilisées pour les échantillons des séries complexes sont : SiO, (Alfa
Aesar, purete 0,995), H3:BOsz (VWR, 0,99), Na.COs (Alfa Aesar, 0,995), CaCOs (séries
complexes, VWR, 0,99), Li.COs (Laboratoire du Bois de Boulogne, pureté non renseignée),
Al>03 (Baikowski, 0,995), Fe,Os (Prolabo, 0,99), ZrO2 (Rhéne Poulenc, pureté non renseignée),
NH4H2PO4 (Alfa Aesar, 0,98), Cs.COs (Alfa Aesar, 0,999), MoOs (Alfa Aesar, 0,9995). Les
matieres premieres utilisées pour les échantillons des séries simplifiées sont : SiO2 (SIFRACO,
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0,994), HsBO3 (VWR, 1), Na.COs3 (Acros Organics, 0,9995), CaCOs (séries complexes, VWR,
0,99) ou CaO (séries simplifiées, Aldrich, 0,999), Al.Os (Sigma-Aldrich, 0,98), NHsH2PO4
(VWR, 0,975), MoOs (Alfa Aesar, 0,9995).

Tous les échantillons des différentes séries présentées précédemment ont été élaborés selon un

méme protocole expérimental, présenté dans la Figure 2.

Température Température

1100°C

800°C

@ (b)

2h 2h 30 min

1100°C
Broyage

==l trempe 2& ltrempe

Temps Temps

Figure 2 : (a) : protocole d’élaboration des échantillons (trempés) coulés sur plaque et écrasés au marteau pilon, (b)

protocole de refroidissement lent au sein du four (1 °C.min) appliqué a une partie des échantillons coulés sur plaque.

Les différentes étapes de ce protocole sont les suivantes :

Pour chaque oxyde, les quantités appropriées de poudre de matiéres premieres
nécessaires a la réalisation d’environ 50 g d’échantillon final sont pesées a + 2 mg.
Les poudres sont ensuite mélangées manuellement. Le mélange obtenu est finalement
placé dans des creusets Pt-Au ou Pt-Rh.
Le mélange est chauffé sous air dans un four électrique Pyrox. Il est chauffé a 800 °C
pendant 3 h afin d’évaporer les gaz, puis il est fondu & 1100 °C (les rampes de montée
en température sont de 100 °C.h™1). La fonte est affinée 2 h & cette température.
Le mélange fondu est ensuite coulé rapidement sur une plague métallique en laiton
(vitesse estimée a 10° °C.min"t [2]), ce qui constitue la premiére étape de trempe. Afin
d’assurer I’homogénéité du mélange, le matériau obtenu est concassé puis remis au four
dans le méme creuset pendant 2 h.
Le mélange refondu est ensuite trempé. Plusieurs types de trempe ont été réalisés. Dans
le cas du chapitre 3, la plupart des échantillons ont été coulés sous forme de cylindre
dans une plaque en laiton. Pour les échantillons de ce chapitre présentant des
cristallisations ou séparation de phases, la trempe a également était réalisée par
écrasement au marteau pilon afin d’augmenter la vitesse de refroidissement de la fonte
(refroidissement estimé a 10* °C.min? [2]). Ainsi, dans le chapitre 3, le terme
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« échantillons trempés » (annoté « 1r») pourra se référer aux échantillons coulés dans
des cylindres si ceux-ci sont homogénes (par analyse MEB et DRX), ou aux échantillons
écrasés au marteau pilon si ceux-ci présentent des hétérogenéités. Pour les verres des
Chapitres 4 et 5, la fonte a été en partie écrasée sous marteau pilon, I’autre partic a été
coulée sur plagque. Pour ces Chapitres 4 et 5, le terme « trempé » (annotation «rr»)
désigne exclusivement les échantillons écrases au marteau pilon.

e Enfin, une partic de I’échantillon coulé est placée dans des creusets Pt-Au et remis a
froid dans le four. Ces creusets en Pt-Au permettent un démoulage facilité des
échantillons. L’échantillon est chauffé a 5 °C.min? jusqu’a 1100 °C et refroidi
1 °C.min! jusqu’a la température ambiante. Dans la suite du manuscrit, les échantillons
notés RL (exemple : P6rL) se rapportent a ce type de refroidissement. Ce dernier est
représentatif du refroidissement réel au cceur des colis de verre obtenus a ’issue de la

coulée de la fonte verriere dans les conteneurs industriels en acier (Figure 2 (b)) [3].

2.2. Céramiques Nasz-2xCaxPO4

Pour étudier I’insertion du calcium dans la phase Na3zPOs des céramiques de compositions
Nas.2xCaxPOs4 avec x = 0; 0,05; 0,10; 0,15; 0,20; 0,25; 0,30 ont été synthétisées. Les
précurseurs utilisés sont Na2COs (Alfa Aesar, 0,995), CaCOs (VWR, 0,99) et NH4H2PO4 (Alfa
Aesar, 0,98).

Les différentes étapes de ce protocole sont les suivantes :

e Pour chaque oxyde, les quantités appropriées de poudre de matiéres premieres sont
pesées a = 2 mg.

e Les poudres sont ensuite mélangées manuellement. Le mélange obtenu est finalement
placé dans des creusets Pt-Au ou Pt-Rh.

e Les mélanges sont chauffés sous air dans un four électrique Pyrox.

e Pour la composition x = 0, le mélange est chauffé a 1000 °C pendant 48 h (rampe de
montée : 10 °C.min, rampe de descente : 5 °C.min™2).

e Pour la composition x = 0,05, le mélange est chauffé une premiere fois a 800 °C pendant
2 h (rampe de montée : 10 °C.min, rampe de descente : 5 °C.min). Le mélange est
ensuite chauffé une deuxiéme fois 48 h & 800 °C (rampe de montée : 10 °C.min, rampe
de descente : 5 °C.min). Puis le mélange est broyé et pastillé et chauffé 48 h 4 900 °C

(rampe de montée : 10 °C.min’%, rampe de descente : 5 °C.min%).
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e Pour tous les autres échantillons de x = 0,10 a 0,30, le mélange est d'abord chauffé 2 h
a 800 °C. Il est ensuite broyé et pastillé puis chauffé a 900 °C pendant 48 h (rampe de
montée : 10 °C.min, rampe de descente : 50 °C.h%).

3. Techniques d’analyses employées

3.1. Analyse Thermique Différentielle (ATD)

La température de transition vitreuse des différents échantillons trempés a été déterminée a
Chimie ParisTech par Analyse Thermique Différentielle (ATD), par la méthode des tangentes
(détermination de 1’onset). L’appareil utilisé est un modéle NETZSCH STA 449 F3 Jupiter

dans les conditions présentées ci-dessous.

Tableau 14 : Conditions expérimentales utilisées pour les mesures d’ATD.

Atmosphere Argon

Constituant du creuset Alumine (Al>Oz)

Masse de 1’échantillon analysé ~175mg

Granulométrie 80-125 um
Composé de référence Creuset Al,03 vide
Vitesse de chauffe 10 °C.min! jusqu’a 1200 °C
Vitesse de refroidissement 20 °C.min jusqu’a 20 °C

Type de thermocouple S

3.2. Diffraction des Rayons X (DRX)

Les diagrammes de rayons X ont été réalisés sur poudre broyée et enregistrés sur différents

appareils. Les trois appareils utilisés pendant cette thése sont :

- Un diffractometre X’Pert PRO PANalytical haute résolution en géométrie de Bragg-
Brentano (0-260) équipé d’un tube a rayons X (tension d’accélération 45 kV, courant
40 mA) et d’une anti-cathode de cuivre (AK, = 0,15406 nm), et muni d’un
monochromateur. Les mesures ont été effectuées sur une plage angulaire 20 = 10-110 °

avec un pas de 0,02626 ° et un temps d’acquisition par pas de 3049,80 s.
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Un diffractometre X Pert PRO MPD PANalytical en géométrie Bragg-Brentano (6-20)
équipé d’un tube a rayons X (tension d’accélération 40 kV, courant 40 mA) et d’une
anticathode de cuivre (AKq1 = 0,15406 nm et AKq2 = 0,15444 nm). Les mesures ont été
effectuées sur une plage angulaire 26 = 10-90 ° avec un pas de 0,017438 ° et un temps
d’acquisition par pas de 489,56 s.

Un diffractometre a poudre D8 BRUKER ENDEAVOR en géométrie Bragg-Brentano
(6-20) équipé d’un tube a rayons X (tension d’accélération 35 kV, courant 28 mA). Il est
pourvu d’une anticathode de cobalt (AKa1 = 0,17890 nm et AKq2 = 0,17929 nm). Les
mesures ont été effectuées sur une plage angulaire 26 = 10-80 ° avec un pas de
0,019991 ° et un temps d’acquisition par pas de 960 s. Pour I’homogénéité des résultats,
les diagrammes obtenus avec ce diffractométre ont été convertis pour correspondre a la

longueur d’onde du cuivre.

A partir des diffractogrammes obtenus, plusieurs analyses ont été conduites :

la détermination de la nature des phases cristallines, par comparaison de la position et
de lintensit¢é des pics de diffraction avec les fiches des bases de données
cristallographiques de I’International Center of Diffraction Data (fiches JCPDS, Joint
Commitee on Powder Diffraction Standards) a 1’aide des logiciels HighScore et
DIFFRAC EVA.

la modélisation des diffractogrammes. Pour accéder aux valeurs de parameétres de
maille des phases cristallisées (Chapitre 3, 4, 5), un affinement dit de « Le Bail » a
été réalisé. Celui-ci permet d’affiner uniquement les paramétres de profil des raies
(parametres de maille, forme des raies). Les intensités sont fixées de facon arbitraire a
leur valeur expérimentale. Pour quantifier la cristallisation de la phase NasPOas
(Chapitre 4), un affinement de Rietveld a été réalisé. Dans ce cas les intensités sont
également affinées, cette méthode utilise les €éléments structuraux complets d’une phase
(composition chimique, position des atomes constitutifs de la maille,...). Pour quantifier
la cristallisation, 1I’étalon interne Al2O3 a été ajouté. L’ajout d’Al>O3 en quantité connue
permet de remonter a la quantité des autres phases cristallisees. La modélisation des
diffractogrammes (quelle que soit la méthode utilisée) se fait par minimisation du résidu

correspondant a la différence entre les diffractogrammes simulés et expérimentaux.

Par ailleurs, dans le but d’obtenir des informations concernant la cristallisation de la phase

NasPOs, des analyses de DRX in situ a haute température ont été réalisées pour certains

échantillons. Pour ce faire, des morceaux de verres trempés massifs ont été placés dans une
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coupelle en platine et disposés dans une chambre en température Anton Paar modele HTK 16 a
I’intérieur du diffractométre X’Pert PRO MPD PANalytical. Le four est programmé pour monter
41100 °C, qui correspond a la température de fusion de nos verres, avec une rampe de 300 °C.min’.
La température de 1100 °C atteinte, une descente en température de 1 °C.min est appliquée a
I’échantillon. Tous les 20 °C, la descente en température est entrecoupée d’un diffractogramme de

5 minutes (20 = 30-35 °, pas de 0,0174 et temps d’acquisition par pas de 78,740 s).

3.3. Microscope électronique a balayage (MEB) et spectroscopie a rayon X a dispersion
(EDX)

Les échantillons ont été observés au microscope électronique a balayage (MEB) couplé a de la
spectroscopie a rayon X a dispersion d’énergie (EDX). Les analyses ont été réalisées sur des
échantillons enrobés dans une résine epoxy et polis. Les clichés MEB présentés dans ce
manuscrit et une partie des analyses quantitatives ont été réalisés avec un MEB Zeiss Supra TM
55 équipé d’un détecteur EDX de type Bruker AXS X-Flash Detector 4010. La tension
d’accélération est de 15 kV et la distance de travail comprise entre 8 et 9 mm (égale a 8,8 pour
les quantifications EDX). Pour les quantifications, les standards de la bibliothéque de témoins
sont les suivants (la quantification et la déconvolution sont faits avec les mémes témoins) :

Si, Ca : Wollastonite CaSiO3

Na : verre interne au CEA certifié

Al : Al,O3

Cs : verre (55,2 SiO2 — 13,1 Na2O — 21,1 CaO — 10,5 Cs20, %mass)
Mo : Mo métallique

Zr : Zr métallique

Fe : Fe métallique

P:GaP

Un deuxiéme appareil a été utilisé pour réaliser I’autre partie des analyses quantitatives. Les
acquisitions ont été faites grace a un MEB-FEG JEOL 7800F couplé a deux spectrometres a
dispersion d’énergie AXS 6/30 sous une tension d’accélération de 15 kV, a une distance de
travail de 9,5 mm, et un courant de 1,70 nA, puis comparées aux mineraux témoins ci-dessous :

Na : albite NaAlSizOg pour la quantification, NaCl pour la déconvolution
Si: SiO;

Ca : wollastonite CaSiOs (CaF2 en déconvolution)

Al : albite NaAlSizOsg (Al.O3 en déconvolution)

P: GaP
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Mo : Mo métallique

Quantification surfacique par analyse d’image

Pour quantifier la proportion surfacique de différentes phases par MEB-EDX, une mosaique de
clichés est réalisée. La mosaique correspond a la juxtaposition de clichés MEB (ou de
cartographies EDX) obtenus a des grandissements compris entre x 800 et x 2000 et pris sur une
surface significative (supérieure @ 1 um x 1 um). Cela permet d’avoir un grand nombre de

données pour réaliser I’analyse d’image.

Dans le cas ou les différentes phases ont des contrastes chimiques différents (échantillon
10.M050, Chapitre 3, 560 clichés), les clichés MEB sont directement traités par le logiciel
ImageJ.

Si les phases ont des contrastes chimiques proches (Chapitre 4, série Px, 400 clichés), les clichés
MEB ne peuvent pas étre directement exploités. Dans ce cas, les cartographies EDX sont
utilisées. Cela permet de discriminer plus clairement les zones phosphatées de la matrice
vitreuse borosilicatée (Figure 3 (a)). Par utilisation du logiciel ImageJ, la proportion surfacique
des phases phosphatées est alors estimée. Cependant, lors de la préparation des échantillons
(polissage), des phases cristallisées phosphatées sont arrachées laissant des cavités a la surface
des échantillons. La proportion de ces phases arrachées a été estimée par analyses des images
MEB sur ImageJ (Figure 3 (b)). La proportion surfacique totale des phases phosphatées
cristallisées correspond alors a la proportion estimée par cartographie EDX ajoutée a celle
correspondant aux phases arrachées.

(a)

y
S B
WD: 8,4 mm _Px: 0,24

Figure 3 : (a) cartographie EDX obtenue pour I’échantillon P4rL, (b) cliché MEB pour détermination de la surface des
cavités pour P4rL.

Les erreurs sont estimées en modifiant le seuillage avec le logiciel ImagelJ et avec ’écart type
des valeurs obtenues pour la proportion des cavites.
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3.4. Microscope électronique a transmission (MET)

Certains échantillons (Mo3t, Mo3P2t: et Mo3P41) ont été analysés par microscopie
électronique couplée a de ’EDX. L’appareil est un JEOL JEM-2100F. Il possede un module
de balayage (mode STEM = Scanning MET), un détecteur annulaire des électrons diffusés a
grand angle pour faire de Il'imagerie HAADF (High Angle Annular Dark Field) et un
spectrométre en dispersion d'énergie des rayons X permettant I'obtention de cartographies
élémentaires (STEM-XEDS). Les clichés MET ont été pris en mode STEM_HAADF pour
lequel on récupere le signal électronique diffusé a un angle supérieur a 70 mrad a 200 kV et ou
le contraste correspond a un contraste chimique.

Pour I’analyse, les échantillons ont été préparés de la fagcon suivante :
e Broyage du verre dans un mortier en agate,
e dispersion par ultrasons de la poudre dans un solvant (du butanol),
e décantation pendant quelques minutes,
e dépot des particules en suspension les plus fines (recueillies dans le liquide surnageant)

sur une grille de cuivre recouverte d’une fine pellicule de carbone.

3.5. Microsonde électronique

Des analyses par microsonde électronique ont été réalisées au service CAMPARIS de Sorbonne
Université. L’appareil utilisé est un CAMECA SX100 (tension de 15 kV, courant de 4 nA,
faisceau de 30 pm). Ces analyses ont permis de vérifier la composition des échantillons trempés
de la série 1 du systeme complexe (Chapitre 3) et de déterminer celles de la matrice vitreuse et des
phases de surface de 1’échantillon 10.Mo50r.. Les témoins utilisés pour les analyses sont les
suivants :

Ca, P : Apatite Cas(PO4)sF
Cs: Cs(TiAs)Os

Fe : Fe:03

Na, Si : Albite NaAlSizOs
Al : Orthose KAISizOg

B : nitrure de bore BN

Zr : Zircon ZrSiOq

Mo : Mo métallique
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3.6. Raman

Les analyses Raman ont été réalisées & Chimie ParisTech sur un appareil Renishaw Invia
Spectrometer équipé d’un microscope otique Leica. Elles ont été effectuées a température
ambiante sur les verres trempés et refroidis lentement ainsi que sur les céramiques. La longueur
d’onde d’excitation est de 532 nm (laser Nd:YAG doublé, puissance de sortie de 100 mW). Les
mesures ont été realisées avec un objectif x 50. Les spectres ont été enregistrés sur la gamme
130 — 1850 cm™* avec un réseau de 1800 traitsymm. Cing acquisitions de 50 secondes ont été
moyennees.

3.7. Résonance Magnétique Nucléaire (RMN)

3.7.1. Eléments de théorie [4]

La RMN est une technique d’analyse qui sonde I’environnement local des atomes. Elle
s’applique sur les noyaux ayant un spin non nul et se base sur les interactions existant entre les

moments magnétiques des noyaux (liés aux spins nucléaires) et les champs magnétiques locaux.

La relation entre le moment magnétique [ et le spin nucléaire I est la suivante :

W,
ﬁ = y— = )/fl[
2z
ou vy est le rapport gyromagnétique du noyau et h la constante de Planck.

Lorsqu’un champ magnétique B_O’ est appliqué, il y a une interaction entre le moment
magnétique fi et ce champ magnétique qui provoque une levée de dégénérescence des niveaux
d’énergie de spin en (2I+1) niveaux (m=-I,...m=+I): c’est ’effet Zeeman. Les niveaux
d’énergie obtenus sont séparés par la fréquence de Larmor (v,) qui correspond a la fréquence
de résonance du noyau étudié et s’exprime par la relation :

_ —Y¥Bg
Vo = 27

Chaque niveau d’énergie de spin est occupé, avec un léger exces de population sur le niveau le
plus bas ce qui conduit a I’existence d’une aimantation macroscopique. L’expérience RMN
consiste a perturber cet équilibre (par excitation des spins nucléaires) en provoquant des
transitions entre les niveaux d’énergie. Pour cela, on applique sous forme d’une impulsion de
quelques micro-secondes un champ magnétique radiofréquence (RF) B, (t) perpendiculaire a
B, et de fréquence v,. A la fin de I’'impulsion, I’aimantation macroscopique est perpendiculaire
a sa valeur d’équilibre (aimantation transverse). Elle revient a sa position d’équilibre en

précessant librement autour de B,, ce qui engendre un signal (Free Induction Decay ou FID) qui
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est enregistré. Par transformée de Fourier, ce signal donne le spectre RMN. Généralement, on
accumule plusieurs signaux afin de réduire le bruit, en laissant un intervalle de temps suffisant
(durée de recyclage) afin que le signal suivant ne soit pas perturbé par le précédent.

Afin d’obtenir des spectres RMN résolus, nous avons utilisé la technique de rotation de
I’échantillon a I’angle magique (Magic Angle Spinning ou MAS). L’effet du MAS est de
supprimer une grande partie des interactions RMN (dites anisotropes car elles déependent de
I’orientation du systéme par rapport au champ magnétique) responsables de 1’¢élargissement
observé dans les solides. En pratique, I’échantillon est compacté sous forme de poudre dans un
rotor qui tourne a un angle de 54,74 ° par rapport au champs magnétique, a des fréquences de
I’ordre de 10 kHz.

3.7.2. Caractéristiques expérimentales

Les expériences de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) ont éte réalisées en collaboration
avec Thibault Charpentier et Mélanie Moskura au Laboratoire de Structure et Dynamique par
Résonance Magnétique (LSDRM) du CEA Saclay. Ces expériences ont été réalisées sur les
séries simplifiées, sur poudres broyées. Les noyaux sondés au cours de notre étude sont les
suivants : 3P, 1B, 2’Al, Na et ponctuellement 2Si (le Tableau 15 résume leur caractéristiques
principales). Le noyau 3P permet d’étudier les espéces phosphatées présentes dans les
échantillons. Les noyaux B et 2’Al permettent d’évaluer I’influence de I’incorporation de P2Os
et MoO3 sur les formateurs de réseau B et Al et donc sur la structure du réseau vitreux. Des
analyses ont également été réalisées sur le noyau 23Na afin de déterminer son environnement
chimique ainsi que son réle (modificateur de réseau ou compensateur de charge). Des analyses
RMN 2°Si ont été réalisées sur trois échantillons pour déterminer 1’évolution de la
polymérisation du réseau. Tous les échantillons n’ont pas été analysés par RMN 2°Si car ces
analyses auraient demandé des temps trés longs d’acquisition en raison de la faible abondance
isotopique du silicium-29 (4,6 %) et de son temps de relaxation relativement long.

Les spectres RMN ont été enregistrés sur un spectrometre Bruker Avance 11 500WB (champ
magnétique de 11,72 T). Une sonde commerciale Bruker CPMAS 4 mm a été utilisée avec des
rotors en zircone (ZrOz) de 4 mm de diametre et une fréquence de rotation de 12,5 kHz. Cette
sonde est un modele (WVT) n’utilisant pas de céramique contenant bore pour le systeéme de
rotation (stator en MgO) et donc libre de signal parasite de bore par rapport au modéle standard.
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Tableau 15 : Principales caractéristiques des noyaux sondés par RMN.

Spin Abondance Fréquence de Réceptivité o
Noyau pin naturelle C d molaire (%) Reference
nucléaire (%) Larmor (11.72 T) (relative & H)
Solution H3BO3 1M
1 3/2 160.15 MHz 13,3
802 19.6 ppm
Solution AICIz1M
2IAl 512 100 130.06 MHz 20,7 0
ppm
Solution NaCl (1M)
2Na 3/2 100 132.04 MHz 9,27 0
ppm
Solution H3PO4 (1M)
slp 1/2 100 202.06 MHz 6,65 0
ppm
Echantillon
295 1/2 4,7 99,16 MHz 0,0369 tetrakis(trimethylsilyl)silane
- 9,9 ppm

Les temps de répétition des spectres MAS des noyaux considérés sont présentées dans le

Tableau 16.

Tableau 16 : Temps de répétition des spectres RMN MAS (fréquence de rotation = 12,5 kHz et Bo= 11,75 T).

Noyau | Temps de répétition
g 2s
2IA| 0,5-1s
2Na 0,5-1s
slp 60 s
295 20s

Les données ont été traitées et simulées en utilisant un programme développé par Thibault
Charpentier adapté aux matériaux vitreux [5-7]. Pour le bore, il est nécessaire de supprimer la
contributions des transitions satellites (-3/2, -1/2, 1/2, 3/2) a la bande centrale (-1/2,+1/2) [7]
qui n’est pas négligeable pour BOs. La spécificité de ce programme est de prendre en compte
les effets de distribution des paramétres RMN (inhérents a des matériaux comme les verres)
pour modeliser les spectres. Dans la suite, nous reportons comme valeur de paramétre RMN, la
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valeur moyenne déterminée par ce programme. Ces parameétres sont le déplacement chimique

isotrope diso, la constante de couplage quadripolaire C,.
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Chapitre 3

Etude du systeme complexe proche du systéme industriel

1. Objectifs de I’étude

L’objectif de ce travail préliminaire sur les compositions dites complexes est d’étudier
I’influence de I’incorporation d’un déchet de composition variable dans la matrice
vitreuse. Nous nous attacherons a déterminer les éléments du déchet les plus susceptibles
d’entrainer des séparations de phases et/ou des cristallisations. Dans ce premier axe
d’étude, on se place dans un systeme trés proche du systeme industriel.

Comme nous I’avons vu dans le Chapitre 1, différents prélevements ont été réalisés sur le site
en démantelement UP1 de Marcoule afin de déterminer les espéces présentes dans les déchets
a conditionner. A partir de ces analyses, une composition de référence a été choisie pour ce
chapitre. Cette composition, donnée dans le Tableau 1, a été simplifiée a 9 eléments, et sa teneur
en Cs20, principal radionucléide, a été augmentée a 10 %mass afin de mieux évaluer sa
localisation dans le verre (voir Chapitre 2, 8 1.2.1). Pour conditionner ces déchets, 1’adjuvant
de vitrification choisi par le CEA et ajouté au déchet lors de nos synthéses sous forme d’un
mélange de matiéres premiéres (oxydes, carbonates...), est un verre aluminoborosilicaté
(Tableau 2). Il est tres riche en alcalins pour limiter la température de fusion de la fonte
(1100 °C) et permettre une attaque plus efficace des composés les plus réfractaires présents
dans le déchet industriel.

Tableau 1 : Composition du déchet de référence.

Oxyde ZrO2 | P20s | SiO2 | MoOs | Na2O | Fe203 | Al2Os | Cs20* | B20s3

%mass 2421 | 21,64 | 19,62 | 6,79 6,13 5,72 3,9 10,39 1,56

%mol 20,57 | 1596 | 34,18 | 4,90 | 10,36 3,75 4,0 3,86 2,35

* : principal radionucléide — sa teneur a été augmentée a 10 %mass afin de mieux suivre sa localisation dans le
matériau.
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Tableau 2 : Composition de I'adjuvant de vitrification.

Oxyde SiO2 | B20s | Na2O | CaO | Li2O | Al20s3 | Fe20s3
%mass | 48,00 | 950 | 23550 | 6,00 | 500 | 2,00 | 6,00
%mol 48,53 | 8,29 | 23,04 | 6,50 | 10,12 | 1,19 2,28

Ce premier axe d’étude ayant pour objectif d’identifier les éléments les plus problématiques des
déchets de I'usine UP1 de Marcoule au niveau de leur incorporation dans la matrice vitreuse,
deux parameétres ont été étudiés : le taux d’incorporation du déchet dans la matrice et la
composition de ce déchet (incluant sa variabilite).

Concernant le taux d’incorporation, un taux fixe de déchet (compris entre 10 et 30 %mass) a
été ajouté a un taux fixe d’adjuvant de vitrification, comme c’est le cas pour le systéme
industriel de P'INCAN MELTER. Trois séries d’échantillons ont été préparées :

e Série 1: 10 %mass de déchet dans 90 %mass d’adjuvant de vitrification
e Série 2 : 20 %mass de déchet dans 80 %mass d’adjuvant de vitrification
e Série 3: 30 %mass de déchet dans 70 %mass d’adjuvant de vitrification

Le détail des compositions est présenté dans les Tableaux 4, 5 et 6 du Chapitre 2. Pour mieux
visualiser ce que cela représente en termes de variation des concentrations des différents
oxydes, la Figure 1 présente, sous forme d’histogrammes, les compositions 10.R (10 %mass de
déchet, 90 %mass d’adjuvant de vitrification, déchet de référence), 20.R (20 %mass de déchet,
80 %mass d’adjuvant de vitrification, déchet de référence) et 30.R (30 %mass de déchet,
70 %mass d’adjuvant de vitrification, déchet de référence). Avec I’augmentation du taux de
déchet, les teneurs des oxydes majoritairement présents dans I’adjuvant de vitrification (SiO»,
B203, Na20, CaO, Li20) diminuent tandis que ceux majoritairement présents dans le déchet
(Al203, ZrOz, P20s, M00s3, Cs20) augmentent. Fe>Os est en teneur équivalente dans le déchet

et dans 1’adjuvant, sa teneur reste donc quasiment identique.
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Figure 1 : Compositions des échantillons 10.R, 20.R et 30.R en %omass et %omol d’oxydes.

D’autre part, comme cela a été expliqué dans le Chapitre 1 (8 2.1.2), le déchet industriel a une
composition tres variable. En effet, on peut considérer que chaque élément peut
potentiellement varier entre 0 et 50 %mass de la composition du déchet. Il s’agit donc ici
d’étudier l’influence de cette forte variabilité de composition sur I’incorporation du
dechet dans la matrice vitreuse retenue. La méthode choisie pour rendre compte de la
variabilité de composition du déchet a été développée dans le Chapitre 2 (§ 1.2.1). Elle consiste
a modifier la composition du déchet a partir de la composition de référence (Tableau 1), soit en
supprimant un oxyde MxOy (composition MO0) soit en augmentant sa teneur & 50 %mass du
déchet (composition M50). Le Tableau 3 résume les compositions réalisées pour les trois séries
(pour le détail des compositions, voir Chapitre 2, § 2.1). Pour la série 1, tous les éléments
majoritaires du déchet (sauf B2Os3, en trés faible quantité et variant tres peu dans le déchet réel
et Cs20 qui a déja été introduit en large exces) ont éte testés a des teneurs de 0 et 50 %mass (en
plus de la teneur de référence présentée dans le Tableau 1). Du fait des résultats obtenus sur la
série 1, les séries 2 et 3 ont été moins développées et se sont focalisées sur les teneurs élevées
en ZrO; et P20s.
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Tableau 3 : Ensemble des compositions complexes élaborées.

Sériel | 10R  10.MoO 10.Mo050 10.PO 10.P50 10.Zr0 10.Zr50 10.Fe0 10.Fe50
10.Si0  10.Si50 10.Na0 10.Na50 10.AlI0 10.AI50

Série2 | 20.R 20.P50  20.Zr50

Serie3 | 30.R  30.Zr50

Cette étude débute par la détermination des propriétés thermiques de chaque échantillon trempé,
via la mesure de la température de transition vitreuse T4. Pour chaque échantillon, la viscosité
est également évaluée de maniere tres qualitative lors de la coulée sur plague métallique. Une
viscosité trop élevée, mise en évidence par un verre difficile a couler, pourrait étre rédhibitoire
pour une industrialisation. Dans ce cas, une étude plus précise de la viscosité, pourrait étre
menee. Dans un deuxieme temps, les échantillons sont caractérises par MEB-EDX et DRX pour
en étudier la microstructure et déterminer les éléments qui peuvent limiter 1’incorporation du

déchet dans la matrice en termes de séparation de phase et de cristallisation.

2. Etude des températures de transition vitreuse

Les thermogrammes des échantillons de ce chapitre sont présentés en Annexe 4. Pour chaque
échantillon, ils permettent de déterminer la température de transition vitreuse (Tg). Par ailleurs,
nous noterons que ces thermogrammes ne mettent pas en évidence d’effets spécifiques marqués
associés a une cristallisation lors du chauffage. Cela ne signifie pas que ces cristallisations
n’existent pas, celles-Ci pouvant étre faibles en termes de fraction cristallisée, ou étendues en
température, ou associées a un faible effet thermique.

2.1. Etude des échantillons de la série 1

La température de transition vitreuse (Tg) des échantillons trempés de la série 1 (10 %mass de
déchet dans 90 %mass d’adjuvant de vitrification) est comprise entre 391 et 427 °C (£ 6 °C)
(Tableau 4). Il convient de noter que tous les échantillons ne sont pas totalement vitreux ; ainsi,
Ty représente ici la température de transition de la partie vitreuse des échantillons. Excepté
1I’échantillon 10.Na50 qui présente une plus faible température de transition vitreuse (391 °C),
les verres ont des Tg relativement proches, comprises entre 411 et 427 °C. Les Tqdes verres de
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la série 1 sont donc toutes nettement inférieures a celle du verre R7T7* pour lequel Tgy vaut
515 °C [1]. Cela s’explique par la quantité plus importante d’oxydes modificateurs dans les
compositions étudiées ici. En effet, il y a prés de deux fois plus d’oxydes alcalins dans les verres
de la série 1 que dans le verre R7T7 : 32 %mol en oxydes Na2O, Li2O et Cs>0 dans le verre
10.R contre environ 16 %mol d’oxydes alcalins dans le verre R7T7 [2]. Au sein de la série 1,
I’influence de la proportion d’alcalins sur Ty est également visible. En effet, ’augmentation de
la teneur en Na>O dans le verre 10.Na50, fait passer la teneur totale en oxydes alcalins a
35,7 %mol et cela se traduit par une diminution significative de T¢ (391 + 6 °C). Ce verre avec
la proportion la plus riche en oxydes alcalins a la Ty la plus basse.

Tableau 4 : Température de transition vitreuse (Tg) des verres de la série 1.

Composition| 10.R | 10.Mo0 | 10.M050| 10.P0 | 10.P50 | 10.Na0 | 10.Na50
Te(x6°C) | 417 | 420 420 414 | 427 | 423 | 301
Composition | 10.Fe0 | 10.Fe50 | 10.Zr0 |10.Zr50|10.Si0 | 10.Si50 | 10.AI0 | 10.AI50
T,(£6°C) 422 | 411 415 422 | 413 | 424 | 417 | 417

2.2. Comparaison des trois séries d’échantillons

Les Tg des échantillons des séries 2 et 3 sont présentées dans le Tableau 5.

Tableau 5 : Température de transition vitreuse (Tg) des verres des séries 2 et 3.

Serie 2 Seérie 3
Composition | 20.R | 20.P50 | 20.Zr50 | 30.R
Tg(x6°C) | 437 | 476 | 441 461

2.2.1. Influence du taux de déchets

L’influence du taux de déchet sur Tq est mise en évidence en comparant les T des verres 10.R
et 20.R et 30.R : augmentation du taux de déchets cause I’augmentation de Tg. En effet,
celle-ci varie de 417 2437 °C (£ 6 °C) entre les échantillons 10.R et 20.R pour s’élever a 461 °C
(= 6 °C) pour I’échantillon 30.R. Cette évolution pourrait s’expliquer par le fait que lorsque la
teneur en déchets augmente, il y a une diminution de la quantité d’oxyde de bore et d’oxydes
alcalins (Chapitre 2, § 1.2.1) connus pour leur effet fluidifiant et une augmentation de la teneur
en Al,O3 et ZrOz connus pour augmenter la viscosité. Il y a également une diminution de la

1 Le verre R7T7 est élaboré pour la vitrification de déchets de haute activité a vie longue (composition évoquée
dans le Chapitre 1, § 2.1.2). Ty du verre R7T7 est donnée a titre de comparaison, les déchets et le procédé étant
trés différents de ceux du projet DEN’N’MELT.
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teneur en SiO2 qui devrait conduire & une diminution de Tq mais I’effet de la diminution de la
teneur en SiO2 n’est donc pas prépondérant ici.

2.2.2. Influence de la teneur en P20s

La comparaison des échantillons a teneur croissante en P2Os (10.P0, 10.P50 et 20.P50) permet
d’évaluer I’influence de P2Os sur la température de transition vitreuse des échantillons, sachant
que sa teneur évolue de 0 %mol (10.P0), a 2,25 %mol (10.P50) puis 4,72 %mol (20.P50).
Cependant, il convient de rappeler que la démarche pour choisir ces compositions complexes
(taux fixe en déchet et variation des quantités d’oxydes au sein de ce déchet), fait qu’entre ces
trois compositions, P.Os n’est pas le seul oxyde dont la teneur varie. Ainsi, la comparaison de
ces échantillons ne permet pas de déterminer précisément I’influence de P2Os sur 1’évolution de
Ty mais permet de I’estimer, sachant que celle-ci sera explicitement mise en évidence dans le
Chapitre 4 pour la série Px a teneur croissante en P.Os. Entre les échantillons 10.P0, 10.P50 et
20.P50, la température de transition vitreuse augmente : 414 °C (£ 6°C) pour 10.P0, 427 °C
(£ 6°C) pour 10.P50, 476 °C (x+ 6°C) pour 20.P50. Il semble donc que I’introduction de P20s
dans notre systéme cause une augmentation de Tgy. L’influence de P20s sur la température
de transition vitreuse sera discutée plus en détail au travers des résultats obtenus dans le
Chapitre 4, ou seule la teneur en P.Os varie.

2.2.3. Influence de la teneur en ZrO:

De la méme fagon, 1’évolution de Ty entre les échantillons 10.Zr0, 10.Zr50 et 20.Zr50 (ou ZrO-
vaut respectivement 0 %mol, 2,58 %mol et 5,42 %mol) donne une tendance sur I’influence de
I’ajout de ZrO. D’aprés nos résultats, plus la proportion de ZrO2 augmente dans le verre,
plus Tg augmente : 415 °C (£ 6°C) pour 10.Zr0, 422 °C (x 6°C) pour 10.Zr50, 441 °C (£ 6°C)
pour 20.Zr50. Ceci est en accord avec la littérature [3-5].

3. Caractérisation microstructurale des échantillons

3.1. Etude des échantillons de la série 1

Comme cela est résumé dans le Tableau 3, en plus de la composition du déchet de référence,
les teneurs de tous les oxydes présents dans le déchet ont été modifiées, excepté Cs.0, qui a
déja été introduit en large exces (Chapitre 2, § 1.2.1) et B.Os dont la quantité est trés faible et
varie peu dans les déchets de démantélement analysés. Ainsi, les oxydes dont les teneurs ont
été modifiées sont SiO2, Na2O, Al>03, Fe203, ZrOz, P20s et MoO3 (les compositions sont
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détaillées dans le Chapitre 2, § 1.2.1). Dans cette partie, la composition 10.Mo50 va d’abord
étre analysée, suivie des autres compositions de la série 1. Pour chaque échantillon, deux
refroidissements sont étudiés : une trempe et un refroidissement lent a 1 °C.min* (cf Chapitre 2,
§2.1).

3.1.1. Etude de I’échantillon enrichi en MoO3 (10.M050)

Parmi les échantillons de la série 1, seule la composition 10.Mo050 présente des hétérogéneités
aussi bien aprés trempe qu’aprés refroidissement lent. Les échantillons trempés et refroidis
lentement sont présentés en Figure 2. L’échantillon trempé est transparent, de couleur marron
en raison de la présence de Fe;Os. L’échantillon refroidi lentement est opaque, ce qui traduit la
présence d’hétérogénéités. En outre, des phases séparées blanches sont visibles a sa surface.

(a) (b)

Figure 2 : (a) échantillon 10.Mo50+r, (b) échantillon 10.Mo050r..

Pour cette composition, la teneur en MoOs s’¢léve a 5 %mass soit 2,22 %mol. La composition
détaillée de cet échantillon est rappelée dans le Tableau 6.

Tableau 6 : Composition nominale de I’échantillon 10.Mo050 en %omass et %omol d’oxydes.

Si0O; B;03 NaO CaO LiO AlO3 Fe:0O3 ZrO; P20Os Cs:O MoOs

10.M050 | %mass | 44,25 8,63 2148 540 450 201 571 130 116 05 5,00
%mol | 47,07 793 2215 6,15 962 126 228 067 052 0,13 222

3.1.1.1. Echantillon trempé : 10.Mo50rr

L’échantillon 10.Mo507r ne présente pas de phase cristalline détectéee par DRX (Figure 3).
Cependant, les analyses MEB montrent qu’au cceur de 1’échantillon, des phases séparées de
taille nanométrique sont observables (Figure 4 (a)). Ces phases ne sont pas visibles sur les bords
de I’échantillon (Figure 4 (b)), soit car elles n’existent pas sur cette partie de 1’échantillon, soit
car elles ne sont pas visibles a I’échelle du MEB. Cela suggere que ces phases n’étaient pas
présentes dans la fonte et se sont formeées lors du refroidissement de la fonte au-dessous de
1100 °C (c’est-a-dire au cours de la trempe). Par ailleurs, le contraste clair de ces hétérogénéites
sur les clichés MEB en électrons rétro-diffuses (Figure 4 (a)) montre que, comparées a la
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matrice vitreuse, ces phases contiennent des éléments lourds. Au vu de la taille des domaines
(<< 1 um), il n’est cependant pas possible de réaliser une analyse chimique par EDX de ces
hétérogenéités. L hypothése la plus probable est que ces hétérogénéités correspondent a des
phases molybdates en raison de la teneur en MoOs relativement élevée (5 %mol), le molybdéne
étant par ailleurs 1I’élément avec le numéro atomique le plus important dans cet échantillon
(Z =42). Cette hypothese est appuyée par I’étude du méme échantillon refroidi lentement
10.Mo50r. (voir 8 3.1.1.2 ci-dessous) ou les espéces qui cristallisent sont les phases molybdates
Na:Mo0O4 et CsLiMo0Oa. L’absence de raies sur le diagramme DRX (Figure 3), malgré la densité
importante d’hétérogénéités riches en molybdéne visible sur le cliche MEB (Figure 4) suggére
que, lors de la trempe, seuls ont été figés les prémices de la démixtion d’une phase riche en
molybdéne ne contenant pas de cristaux en quantité et taille suffisantes pour étre détectés par
DRX du fait du refroidissement rapide bloquant les phénomenes de croissance.

Intensité (u.a.)

10 20 30 40 50 60
Position ° (20)

Figure 3 : Diagramme de diffraction des rayons X de I’échantillon trempé 10.Mo50T, obtenu apreés trempe du liquide
en fusion & 1100 °C.

(@) 10.Mo507r (b) 10.Mo50+¢

Figure 4 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon trempé 10.Mo507r (a) : ceeur de I’échantillon,
(b) :bord de I’échantillon. Les traits plus foncés son dus aux rayures de polissage.
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3.1.1.2. Echantillon refroidi lentement : 10.Mo50rL

A la différence de I’échantillon trempé, plusieurs phases sont observées en DRX pour
I’échantillon refroidi lentement 10.Mo50rL : a-Na:MoOs (cubique, phase basse température
BT), NazM004.2H20 qui provient de I’hydratation de NazMoQ4 et CsLiM0O2 (Figure 5). Par
ailleurs, les pics peu intenses et larges a 17,5 et 21,7 ° (%, Figure 5) pourraient étre attribués a
une faible quantité de phase NaoMoOs (type hexagonale) haute température (HT) donc
métastable a température ambiante. Ceci est discuté dans le Chapitre 5 (§ 1.3.2.1).

Intensité (u.a.)
]

10 20 30 40 50 60
Position ° (20)

Figure 5 : Diagramme de diffraction des rayons X de I’échantillon 10.Mo50r. refroidi lentement a 1 °C.min-! depuis
1100 °C. W : @-Na:MoOs (00-012-0773), ® : NazMoOs2H.O (00-034-0076), A : CsLiMoOs (00-038-1238),

K NazMoOs (HT) (04-017-4237).

D’aprés 1’analyse MEB, on observe de nombreuses hétérogénéités sphériques et de tailles trés
variables (de quelques centaines de nanomeétres a environ 100 um, Figure 6 (a), (b)). Le fait que
ces hétérogénéités soient sphériques suggere fortement I’existence d’une séparation de phase
liquide-liquide dans la fonte ou au cours du refroidissement préalable a la cristallisation au sein
de ces particules enrichies en molybdéne. Le fait que 1’environnement des plus grosses
hétérogénéités parait exempt de petites particules sur plusieurs um (zones sombres sur la Figure
6 (b), (c)) peut s’expliquer par un phénoméne d’agglomération des particules pour diminuer
leur énergie de surface (de type miurissement d’Ostwald) au cours du refroidissement du

liquide : les particules sphériques formées les premieres se « nourrissent » des nouvelles

2 La présence de cette phase a été vérifiée par deux méthodes. Tout d’abord, lors de la premiére fusion de
I’échantillon 10.Mo050, une phase blanche séparée est obtenue a la coulée. Cette phase a été prélevée lors d’une
seconde élaboration de 10.Mo050 et analysée en DRX. L’analyse DRX montre bien la cristallisation de la phase
CsLiMo00Os. Par ailleurs, une analyse microsonde a été réalisée sur la surface inférieure de 1’échantillon refroidi
lentement sur des hétérogénéités de taille importante et montre que les teneurs en Cs,0 et MoOj3 sont cohérentes
avec celle de la phase CsLiM0O,. Ces analyses sont détaillées en Annexe 5.
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particules apparaissant dans leur voisinage au cours du refroidissement. L’analyse EDX réalisée
pour les phases separées de taille significative (supérieure a 10 um) montre que celles-ci sont
enrichies en Mo, Na et Cs. Ces phases renferment probablement également du lithium - qui
aurait « suivi » les autres alcalins (Na et Cs) lors de la démixtion étant donné que les ions Li*
sont a la fois les ions plus mobiles et ceux qui ont la force de champ la plus élevée (forte
tendance a se séparer du reseau silicaté) - mais le lithium n’est pas detectable par EDX.
Concernant la distribution des phases molybdates au sein des particules sphériques, 1’étude des
clichés MEB en électrons rétrodiffuses realisée sur des particules de plusieurs dizaines de
microns (Figure 6 (c)) montre clairement la présence de zones plus claires (de 1’ordre du
micron) enrichies en Cs (déterminé par MEB-EDX). Elles sont vraisemblablement attribuables
a la phase CsLiMo0Os tandis que le reste de I’hétérogénéité apparaissant en gris correspondrait
aux phases de molybdates de sodium (NaxMoOs, Na>M004.2H20). Etant donné que la
température de cristallisation de CsLiMoO4 pur (860 °C) [6] est nettement plus élevée que celle
de NaxMoOs pur (688 °C), il est fort probable qu’au cours du refroidissement, les cristaux de
CsLiMoO4 se forment en premier au sein de Na2MoO4 encore fondu dans les gouttelettes, puis
que Na2MoOx cristallise dans un deuxieme temps au cours du refroidissement en englobant les
cristaux de CsLiMo0O4 déja formés.

(@) 10M0B0w (b)  10.Mo50rL

Figure 6 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon 10.Mo50rL refroidi lentement a 1 °C.min2.
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*(c) 10.Mo050rL

Figure 6 (suite) : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon 10.Mo50r. refroidi lentement a 1 °C.min-L.

3.1.2. Etude des autres échantillons de la série 1

Les autres échantillons de la série 1 ont tous un aspect similaire. La Figure 7 présente I’exemple
des échantillons trempés et refroidis lentement pour la composition 10.R. Les échantillons sont
transparents et de couleur marron en raison de la présence de Fe>Os.

(a) (b

Figure 7 : (a) échantillon 10.R+r trempé (coulé sous forme de cylindre), (b) échantillon refroidi lentement 10.Rr..

Pour les autres échantillons de la série, les échantillons refroidis lentement sont apparus
homogeénes a 1’échelle du MEB et de la DRX. Nous en avons donc conclu que pour toutes ces
compositions homogenes en refroidissement lent, la fonte est également homogene. Pour
exemple, en Figure 8 sont présentés les diagrammes DRX des échantillons refroidis lentement
10.Rri, 10.Zr50rc, 10.Fe50rL, 10.P50rL, 10.Si50rL, 10.Na50rL et 10.Al50rL. Il n’y a pas de
cristallisation mise en évidence par ces diagrammes. La Figure 9 présente un exemple type de
clichés réalisés sur ces échantillons. Ainsi, on considerera que ces échantillons sont homogénes.
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Figure 8 : Diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons 10.Rrc, 10.Zr50rc, 10.P50rL, 10.Fe50rL, 10.AI50RL,
10.Si50rL, 10.Na50rL refroidis lentement a 1 °C.min‘L.

Figure 9 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon 10.P50r. refroidi lentement a 1 °C.min‘t,

3.1.3. Discussion sur les échantillons de la série 1

3.1.3.1. Bilan de la série 1

L’étude de cette série 1 a tout d’abord mis en évidence qu’a 10 %mass de déchets et 90 %mass
d’adjuvant de vitrification, I’incorporation du déchet de référence (composition rappelée
dans le Tableau 1) donne un verre homogéne, tant lors de la trempe que du refroidissement
lent (composition 10.R). Par ailleurs, la variation des quantités des oxydes Al2Os, ZrO2, Fe;03,
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Si0O2, Naz0 et P20s (borne a 0 et 50 %mass de chacun de ces oxydes dans le déchet) conduit
également a des verres homogenes apres trempe et refroidissement lent. Seul 1’oxyde de
molybdéne, ajouté a 50 %mass dans le déchet (échantillon 10.M050), conduit & de la séparation
de phase et de la cristallisation. Bien que ces hétérogénéités ne semblent pas exister dans la
fonte (le bord de I’échantillon trempé est homogéne a 1’échelle du MEB, Figure 4 (b)), la
démixtion au sein de la fonte doit apparaitre tres rapidement au cours de la trempe et se
développer tres largement au cours du refroidissement contr6lé, avec une microstructure finale
résultant a la fois d’un phénoméne de mirissement et de cristallisations multiples de phases
molybdates au sein des gouttelettes. L’étude de 1’échantillon refroidi lentement (10.Mo50rL)
montre que les phases susceptibles de se former dans le colis apres refroidissement sont
NazMoOu4 (qui s’hydrate a 1’air pour donner Na2Mo004.2H,0) et CsLiM0Oa.

Ce taux d’incorporation de 10 %mass de dechets correspond a celui envisagé par le CEA pour
le procédé INCAN MELTER. Les résultats recueillis sur cette premiére série montrent donc
que ce taux de déchets permet d’incorporer de fagon homogene au sein de la matrice
vitreuse des déchets de composition trés variable méme apres refroidissement lent. C’est
seulement dans le cas ou la teneur en MoOs est fortement augmentée (échantillon
10.Mo050) que des hétérogénéités sont observées (démixtion suivie de cristallisation de
molybdates pouvant contenir du césium) aussi bien aprés trempe qu’apres
refroidissement lent. Cependant, notons que pour toutes les compositions étudiées (y
compris celle enrichie en MoOs3), la fonte & 1100 °C est homogene (au moins a I’échelle du
MEB pour la composition enrichie en MoOs). Ces résultats sont particulierement

intéressants pour ’application industrielle.

3.1.3.2. Quantification de la distribution du césium

Le Cs peut s’incorporer dans des phases molybdates. Comme il s’agit de 1’élément radioactif
du déchet, il est important d’évaluer la proportion de Cs20 qui cristallise dans ces phases. Pour
cela, une étude quantitative a été réalisée.

3.1.3.2.1. Proportion de phases molybdates cristallisées

L’étude de la distribution du césium a été réalisée sur 1’échantillon 10.Mo50r. pour lequel une
forte démixtion au cours du refroidissement de la fonte suivie de la cristallisation de phases
molybdates a été mise en évidence (les calculs sont détaillés en Annexe 6). La premiére étape
consiste a déterminer la proportion de phase séparée au sein de cet échantillon. Pour cela, la
proportion surfacique cristallisée a été estimée par analyse d’images MEB-EDX, a3 % £ 1, a
partir d’une mosaique de clichés (560 clichés) faites a un grandissement de 2000 (taille de
chaque image : 40 um X 50 um). L’erreur sur la mesure est importante (estimée a + 1), car
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I’échantillon présente des phases nanoscopiques (Figure 6 (b)), dont la quantité peut étre sous-
estimée par analyse d’images MEB. La distribution des cristaux au sein des verres cristallisés
et la forme de ces cristaux étant homogene et isotrope, les fractions surfaciques ainsi
déterminées sont supposées équivalentes aux fractions volumiques [7]. Ainsi, il y a environ
3 %vol £ 1 de phases séparées dans 1’échantillon 10.Mo50rL. Pour en déduire la proportion
massique, il faut pondérer avec la densité selon la formule :

%vol(phase i) xd(i)
21 %vol(phase i) xd(i)

%mass (phase i) =

avec d(i) : densité de la phase i, dans un ensemble de n phases.

D’apres les données DRX, les deux phases majoritaires sont a-NaxMoO4 et Na2M0QO4.2H>0.
Sachant que cette derniére résulte de I’hydratation de la phase NaMoOs et que la phase
CsLiMoOs est minoritaire par rapport aux deux autres phases, nous ferons donc
I’approximation que toutes les phases cristallines en présence ont les caractéristiques de la
phase a-Na2MoO4. Concernant la densité de la matrice vitreuse, une valeur moyenne de 2,5 a
été choisie, par comparaison avec la densité de différents verres de composition proche issue
de la base de données du CEA. Ainsi, en utilisant la formule précédente, la proportion de
phase molybdate cristallisée correspondrait a 4 + 2 %omass.

La fraction molaire de phase séparée et de matrice vitreuse est donnée par la formule :

%mass(phase i) / 0
M(i

0 ) =
omol (phase i) - %mass(phase i) /
1 M (i)

avec M(i) : masse molaire de la phase i (calculée pour une mole de composé).

Pour calculer les fractions molaires, nous considérons comme précédemment que la phase
séparée a les caractéristiques de la phase NazMoOa4 (masse molaire de 103 g.mol™, ramené a
une mole de composé). Cela ne provoque qu’une tres faible erreur sur le résultat car cette phase
est trés majoritaire. La masse molaire de la matrice vitreuse de 1I’échantillon 10.Mo50rL est
calculée a partir des données de microsonde. Elle vaut 63,6 g.mol™. Cela conduit & une
estimation de 3 + 1 %mol de phases molybdates cristallisées. Si tout MoOs cristallisait, la teneur
maximale en phases molybdates cristallisées serait de 4,44 %mol®. Ainsi, il semble qu’une forte
proportion de MoOs cristallise. Ce résultat devrait indiquer que le verre résiduel est pauvre en
MoO3 (autour de 0,7 %mol), cependant la fraction mesurée par microsonde est bien supérieure

31 %mol de NazMoO4 correspond a 0,5 %mol de Na2O et 0,5 %mol de MoOs. De méme 1 %mol de CsLiMoO,4
correspond a 0,25 %mol de Cs,0 + 0,25 %mol de Li>O + 0,5 %mol de MoOs. Ainsi, la quantité maximale de
phase cristallisée correspond a 2 fois la quantité de MoOs introduite dans 10.Mo50 soit 2 x 2,22 = 4,44 %mol.
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(1,53 %mol, voir Annexe 6, Tableau A6.1). Cela est attribué au fait que 1’analyse microsonde
du verre résiduel mesure également une proportion significative de phases molybdates
nanoscopiques.

3.1.3.2.2. Distribution du césium

Pour déterminer la distribution du césium, les fractions molaires sont pondérées par le
pourcentage molaire de Cs2O dans chacune des phases (déterminé par MEB-EDX pour les
phases molybdates séparées et par microsonde pour la matrice vitreuse, voir Annexe 6,
Tableaux A6.1 et A6.2).

Ces analyses montrent qu’entre 17 et 45 %omol du Cs20 introduit au départ migrerait dans
les phases séparées (voir Annexe 6 pour le détail du calcul). La fourchette de cette estimation
peut paraitre large mais elle se justifie au vu de 1’erreur sur la détermination de la proportion
surfacique de phases séparées cristallisées et de la faible concentration de césium considérée
ici (0,126 %mol de Cs20 dans I’échantillon). Cela permet toutefois de montrer qu’une quantité
significative de Cs migre dans la phase séparée (démixtion) et se retrouve au sein de la phase
cristallisée CsLiM0Osa.

3.1.3.3. Discussion sur la nature des phases molybdates observées

La cristallisation de la phase CsLiM0O4 n’a été que peu reportée dans la littérature sur les verres
nucléaires. Ceci peut s’expliquer par le fait que peu d’études se focalisent sur des systemes
complexes contenant conjointement LiO et Cs20O. On la retrouve toutefois dans 1’étude de
Morgan et al. [8] portant sur la formation de « yellow phases » pour la composition 61,1 SiO-
—19,3B203-10,7 Na2O — 8,9 Li»0 avec un taux de Cs,0 de 0,3 %mol et de MoOs de 0,8 %mol
dans un échantillon trempé. D’autres systémes a alcalins mixtes contenant du césium ont
cependant été étudiés. Ainsi, quelques études ont été réalisées sur des systemes a alcalins mixtes
Na.O-Cs20. Elles montrent que, dans ce type de systéme, la phase cristalline majoritaire
contenant du Cs est CsNaMoO4 pour des échantillons trempés ou refroidis lentement [9,10].
Par exemple, celle-ci est obtenue par Kroeker et al. [10] pour le systeme 62,23 SiO, —
16,57 B203 — (19,20-x) Na2O — 2,00 M0oOs — x Cs20 (x =1, 2, 3) (%mol), les échantillons étant
refroidis lentement dans ce cas. Au vu de la proportion élevée en Na,O dans notre systeme
(22,15 %mol), cette phase aurait pu se former. Le fait qu’elle ne soit pas observée en DRX et
en EDX suggére que la phase CsLiM0O; est preférentiellement formée par rapport aux autres
phases contenant du Cs qui pourraient exister.

Par ailleurs, on peut également se demander si du césium s’intégre en cours de cristallisation
dans la phase NaMo0Oas. Les parametres de maille de la phase Na;MoOs formée dans
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I’échantillon 10.Mo50r. sont en effet supérieurs a ceux de la phase pure (a = b =c¢ = 9,122
+0,001 A d’aprés les résultats de I’affinement de LeBail pour NaMoO4 dans 1’échantillon
10.Mo50r. et a = b = ¢ = 9,109 A pour la phase NazMoOQ4 pure [11]). Il est donc possible que
du césium (plus gros que le sodium) s’incorpore dans la phase NaM0Ojs et conduise a une
dilatation de la maille.

D’autre part, il convient de noter que la phase CaMoO4 n’est pas observée ici. Or, différentes
études sur des verres borosilicatés ont mis en évidence que cette phase se forme
préférentiellement comparé a la phase Na;MoOs [12-14]. Par exemple, dans les travaux de
Brehault et al. [12], pour un verre de composition 58,44 SiO; — 15,47 B,O3 — 12,28 Na;O —
3,72 Alz03 — 0,15 Gd203 — 5 CaO — 5 M00Os, CaMoO; est la seule phase molybdate qui se
forme. La différence entre les résultats observés ici et ceux de la littérature peut s’expliquer par
les conclusions de Caurant et al. [14,15] : la formation de phase CaMoO. comparé a celle de
Na:MoOs est plus importante dans les systemes contenant plus de bore, ou plus précisément
avec un rapport B2Os/Na2O plus éleve, car le sodium compense préférentiellement les unités
BO4". Dans un systeme borosilicaté sodo-calcique, seule la phase CaMoOs cristallise lorsque la
quantité de B2O3z est proche ou supérieure a celle de NazO, seul alcalin présent [2]. De méme,
la formation de CaMoOQs est favorisée au détriment de Na2MoOa lorsque la quantité de CaO
augmente [2]. Dans notre systeme, Na2O est en quantité tres supérieure comparé a B>Os et CaO
(pour la composition 10.M050, [Na:O] = 22,15 %mol, [B203] = 7,93 %mol et
[Ca0] = 6,15 %mol). Cela peut expliquer pourquoi on n’observe pas la phase CaM0QO4 dans
notre systeme.

Enfin, les analyses MEB-EDX et microsonde montrent que le phosphore est également présent
dans la phase séparée ou cristallisent les molybdates de I’échantillon 10.Mo50r, en quantité
plus importante que dans le verre résiduel (0,80 %mol de P.Os dans les phases séparées contre
0,52 %mol de P20s dans le verre résiduel, voir Annexe 6, Tableaux A6.1 et A6.2). Cela suggere
que le phosphore est vraisemblablement présent au sein de la fonte dans les mémes zones
dépolymérisées du réseau silicaté (sous forme d’entités orthophosphates PO isolées, voir
Chapitre 4) que les entités molybdates MoO4?" et se sépare en méme temps que le molybdéne
au sein des gouttelettes. Cette tendance sera discutee dans le Chapitre 5 lorsque nous aborderons
le cas des compositions simplifiées renfermant a la fois du molybdéne et du phosphore. Dans

ce chapitre, il n’a pas été identifi¢ de phases ou le phosphore se localiserait préférentiellement.

3.2. Etude des échantillons de la série 2

Dans un deuxiéme temps, le taux de déchet a été augmenté a 20 %mass. A ce taux
d’incorporation, tous les oxydes n’ont pas été testé comme cela a été fait pour la série 1. En
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plus de la composition contenant le déchet de référence (20.R) nous avons choisi de nous
concentrer sur des oxydes contenus seulement dans le déchet, a savoir Cs;O, MoQO3, P2Os et
ZrOz. Cs20 ayant déja été surestimé d’un facteur 10 dans le déchet de référence, il n’a pas été
retenu pour cette nouvelle série. De méme, MoO3s ayant montré qu’il pouvait mener a des
séparations de phases et des cristallisations dés un taux d’incorporation de 10 %mass de déchet,
il n’a pas été retenu non plus. Nous avons donc étudié spécifiquement P,Os et ZrO,. En outre,
les cations Zr** et P5* dans le systéme étudié ici ont une force de champ élevée et sont
susceptibles de se séparer du réseau silicaté en conduisant a de la séparation de phase et a de la
cristallisation. Ainsi les oxydes ZrO; et P2Os ont été augmentés jusqu’a 50 %mass dans le
déchet. Dans la série renfermant 20 %mass de déechets, trois compositions ont ainsi été
réalisées : 20.R, 20.Zr50 et 20.P50. Comme précédemment les échantillons ont été trempés et
refroidis lentement puis caractérisés par DRX et MEB-EDX.

3.2.1. Etude des échantillons contenant le déchet de référence (20.R) et enrichi en ZrO:
(20.Zr50)

Les échantillons 20.R et 20.Zr50 ([ZrO2] = 10,0 %mass soit 5,42 %mol) trempés et refroidis
lentement sont présentés en Figure 10. Ils sont transparents et de couleur marron.

(a) (b). (C)‘ (d).

Figure 10 : (a) échantillon 20.Rtr trempé (coulé sous forme de cylindre), (b) échantillon refroidi lentement 20.Rru,
(c) échantillon 20.Zr507r trempé (coulé sous forme de cylindre), (d) échantillon refroidi lentement 20.Zr50rL.

Comme précédemment, les analyses MEB et DRX des échantillons refroidis lentement n’ont
pas montré de cristallisation ou de séparation de phase pour ces compositions. Ainsi, il en a été
déduit que la fonte était homogeéne. La Figure 11 présente les diagrammes DRX des échantillons
20.RrL et 20.Zr50rL et la Figure 12 présente un cliché MEB de I’échantillon 20.Rre,
représentatif du faciés des échantillons. Cela montre donc que 1’ajout de 20 %mass de déchets
en augmentant ou non la proportion de ZrO- en leur sein conduit a une parfaite solubilisation
de ces derniers au sein de la matrice vitreuse.
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Intensité (u.a.)
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Figure 11 : Diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons 20.Rrv, 20.Zr50r. refroidis lentement a 1 °C.min,

Figure 12 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de ’échantillon 20.Rr. refroidi lentement a 1 °C.min™,

3.2.2. Etude de I’échantillon enrichi en P20s (20.P50)

Dans cette composition, pour laquelle 20 %mass de déchet enrichi en P.Os a été introduit, la
teneur totale en P2Os est alors de 10 %mass soit 4,73 %mol. Les échantillons sont présentés en

Figure 13. L’échantillon 20.P507, est translucide, alors que 1’échantillon 20.P50r. est opaque.
Ils sont tous les deux de couleur marron.
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Figure 13 : (a) échantillon 20.P507r trempé (écrasé sur plaque), (b) échantillon refroidi lentement 20.P50R..
La composition compléte de 1I’échantillon est rappelée dans le Tableau 7.

Tableau 7 : Composition nominale de I’échantillon 20.P50 en %mass et %omol d’oxydes.

Si0O, By03 NaO CaO LiO AlO3 Fe;O3 ZrO, Po0Os CsoO MoOs

20.P50 | %mass | 40,90 7,80 19,58 480 4,00 210 553 3,09 1000 133 0,87
%mol | 45,70 7,52 2121 575 899 138 233 168 473 032 040

3.2.2.1. Echantillon trempé 20.P507r

L’analyse MEB de cet échantillon montre une séparation de phase nanoscopique (de taille
inférieure & 100 nm) (Figure 14), comme c¢’était le cas pour 1’échantillon riche en MoO3 de la
série 1 (Figure 4). La forme sphérique des phases séparées suggere encore ici qu’elles résultent
d’un phénomeéne de démixtion dans 1’état liquide. Les analyses DRX ont permis de mettre en
évidence la cristallisation de deux phases phosphates : NaLi-PO4 et NaCaPO4 (Figure 15).

Figure 14 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon trempé 20.P50T.
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Figure 15 : Diagramme de diffraction des rayons X de I’échantillon trempé 20.P507.. O : NaLi,POs (04-012-1893),
A : NaCaPO4 (04-016-6900).

3.2.2.2. Echantillon refroidi lentement 20.P50rL

Dans le cas de I’échantillon refroidi lentement 20.P50r., deux types de régions microscopiques
distinctes renfermant des phases cristallines sont bien visiblesau MEB en électrons
rétrodiffusés car présentant des contrastes (clair et sombre) trés différents (Figure 16). L’EDX
met en évidence que 1’une des régions est enrichie en Na et P tandis que I’autre est enrichie en
Na, Ca et P (rappel : Li n’est pas analysable par MEB-EDX). Les résultats de DRX (Figure 17)
suggérent que les cristaux sombres sur les clichés MEB correspondent a la phase NaLi2POa,
tandis que les cristaux clairs correspondraient a la phase NaCaPQOj4 (Figure 16), le calcium ayant
un numéro atomique plus élevé que le lithium. Notons qu’il s’agit des mémes phases que celles
observées pour 1’échantillon trempé (Figure 15), mais les raies de diffraction sont ici plus fines
que pour I’échantillon trempé, ce qui peut s’expliquer a la fois par une taille plus grande et une
meilleure cristallinité des phases formeées. La microstructure de 1’échantillon est complexe,
composée a la fois de phases sphériques et de dendrites dont la taille est autour du micron. La
coexistence de ces microstructures cristallines variées peut s’expliquer par des températures de
croissance différentes au cours du refroidissement correspondant des viscosités différentes du
liquide surfondu (la croissance dendritique étant favorisée dans les liquides les plus visqueux
c’est-a-dire pour des températures plus basses).
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Figure 16 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon 20.P50r. refroidi lentement a 1 °C.min%.
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Figure 17 : Diagramme de diffraction des rayons X de I’échantillon 20.P50rL refroidi lentement a 1 °C.min™.
O : NaLi:POs (04-012-1983), A : NaCaPO4 (04-016-6900).

3.2.2.3. Discussion sur la nature des phases phosphatées observées

Les deux phases formées ici pour I’échantillon enrichi en phosphore sont NaLiPOs et
NaCaPO4. Au vu du large exces de Na20 (21,21 %mol) dans I’échantillon par rapport aux autres
oxydes alcalins et alcalino-terreux présents (Li2O (8,99 %mol) et CaO (5,75 %mol)), on aurait
pu s’attendre a la cristallisation de la phase NasPO4 (comme dans les travaux de Glatz [16] et
dans les travaux que nous avons réalisés sur les verres simplifiés avec comme oxydes alcalins
et alcalino-terreux Na,O + CaO pour des teneurs croissantes en P,Os, Chapitre 4). Le fait que
I’on n’observe pas la cristallisation de cette phase mais uniquement celle de phases mixtes
contenant du lithium (Li + Na) et du calcium (Ca + Na) suggere une tendance du calcium et
du lithium a se séparer du réseau vitreux et s’incorporer dans les phases séparées riches

en phosphore. Plusieurs éléments de la littérature donnent des pistes d’explication. Tout
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d’abord, la force de champ des ions Li* et Ca®* (0,23-0,26 A2 et 0,33-0,36 A2 respectivement)
est plus élevée que celle de Na* (0,18-0,19 A?) [17]. Ainsi, les ions Li* et Ca?* ont plus
facilement tendance a démixer. Par ailleurs, il a été montré que, dans le cas des réseaux
borosilicatés, 1I’oxyde de sodium réagit préférentiellement avec 1’oxyde de bore pour former des
unités (BO4~ Na"), devant I’oxyde de calcium [18,19]. Ainsi, les ions Na* sont relativement plus
mobilisés que les ions Li* et Ca* pour compenser la charge des entités BOa.

3.2.3. Bilan de la série 2

Tout d’abord, I’incorporation du déchet de référence a 20 %mass dans 80 %mass d’adjuvant
de vitrification (composition 20.R) donne une fonte et un matériau refroidi homogenes
totalement vitreux. De méme, I’augmentation du taux de ZrO> dans le déchet a 50 %mass ne
cause pas de cristallisation ou de séparation de phase (composition 20.Zr50).

Cependant, I’augmentation du taux de P2Os dans le déchet a 50 %mass, conduit, aussi bien
aprés trempe qu’aprés refroidissement lent, & une importante tendance a la démixtion suivie de
la cristallisation de phases phosphatées mixtes NaLi-POs et NaCaPOas. Ainsi, P2Os apparait,
apres le molybdene comme le deuxieme élément qui conduit a des hétérogénéités dans la
matrice de confinement.

3.3. Etude de I’échantillon de la série 3

Dans un troisieme temps, la quantité de déchet a été augmentée a 30 %mass pour un taux
d’adjuvant de vitrification de 70 %mass. Pour un taux si élevé de déchet, deux compositions
ont été réalisées, la composition contenant le déchet de référence (30.R) et la composition
enrichie en ZrO> (30.Zr50). Seule la composition contenant le déchet de référence (30.R) est
étudiée ici car la composition 30.Zr50 n’a pas pu étre élaboree & 1100 °C sans conduire a la
présence de ZrO; infondu. Pour la composition 30.R, les échantillons trempés et refroidis
lentement sont présentés en Figure 18. L’échantillon trempé est translucide et celui refroidi
lentement est opaque, tous deux de couleur marron.

Figure 18 : (a) échantillon 30.Rtrtrempé (écrasé sur plaque), (b) échantillon refroidi lentement 30.RrL.
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Dans cette composition, la teneur en P2Os est de 6,49 %mass soit 3,18 %mol et celle en MoOs
est de 2,04 %mass soit 0,98 %mol. On notera également la nette augmentation de la teneur en
ZrO2 qui vaut pour cette composition 7,26 %mass soit 4,096 %mol. La composition détaillée
est rappelée dans le Tableau 8.

Tableau 8 : Composition nominale de I’échantillon 30.R en %mass et %omol d’oxydes.

Si0, B»0O3 NaO CaO LiO AlO3 Fe03 ZrO, P05 CsoO0 MoOs

30.R | %mass | 39,49 7,12 18,29 4,20 350 258 592 726 649 312 204
%mol | 4568 7,11 20551 521 814 176 258 410 3,18 0,77 0,98

3.3.1. Echantillon trempé 30.Rtr

Le diagramme DRX de I’échantillon 30.Rtr est présenté en Figure 19. On observe la
cristallisation des deux phases phosphatées NaCaPOs et NaLiPOs, c’est-a-dire les mémes
phases (avec des raies de diffraction relativement larges indiquant une cristallinité médiocre)
que pour I’échantillon 20.P50 renfermant 20 %mass de déchet et enrichi en P2Os. En revanche,
la cristallisation de molybdates n’est pas observée. Ceci est logique car la teneur en MoO3s dans
cet échantillon est beaucoup plus faible que dans le cas de 10.Mo50 (0,98 %mol ici contre
2,22 %mol pour 10.M050). Les clichés MEB permettent de distinguer des phases séparées de
taille nanométriques.

MWM)‘M]ANA Ap

10 20 30 40 50 60
Position ° (20)

Intensité (u.a.)

Figure 19 : Diagramme de diffraction des rayons X de P’échantillon trempé 30.Rtr. O : NaLiPO4 (04-012-1893),
A : NaCaPO4 (04-016-6900).
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Figure 20 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon trempé 30.Rr.

3.3.2. Echantillon refroidi lentement 30.RrL

Le diagramme DRX de cet échantillon fait apparaitre la cristallisation a la fois de phases
molybdates et de phases phosphates (Figure 21). Les raies de ce diagramme sont plus fines que
dans le cas de I’échantillon trempé, ce qui traduit une meilleure cristallinité. Les phases
molybdates qui cristallisent sont Na2MoOs et CsLiM0Os. Dans le cas des phosphates, il est
possible d’identifier clairement NaCaPOs et NaLi2POs. D’aprés le diagramme Figure 21,
LisPO4 pourrait également étre présent. Les analyses MEB/EDX (Figure 22) confirment la
cristallisation de Na,M0QO4, CsLiMoOs4, NaCaPOQ4 et des phosphates alcalins. Cependant, le
lithium n’étant pas détectable en EDX, il est difficile de déterminer la nature des phosphates

alcalins visibles.
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Figure 21 : Diagramme de diffraction des rayons X de I’échantillon 30.Rrv refroidi lentementa 1 °C.min. O : NaLi-POx4
(04-012-1893), A : NaCaPO4 (04-016-6900), 0 : LisPO4 (01-072-1963), M a-Na:MoO4 (00-012-0773).

Figure 22 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon 30.Rr. refroidi lentement a 1 °C.min-%,

Les phases observées pour 1’échantillon 30.RrL correspondent majoritairement aux phases
molybdates et phosphates des échantillons 10.Mo50 et 20.P50 respectivement (phases
Na:MoO4 et CsLiMoO4, NaCaPOs et NaLi2PO4). Par DRX, il semblerait également que la
phase LizPOg cristallise. Cette phase n’avait pas été observée pour la composition 20.P50. Cela
confirme bien que le phosphore et le molybdéne sont les deux éléments du déchet les plus
a méme de conduire a des séparations de phases et des cristallisations dans le cas de
I’incorporation de teneurs élevées en déchets.
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4. Bilan du Chapitre 3

L’objectif de ce chapitre était d’étudier I’incorporation du déchet de démantélement dans
I’adjuvant de vitrification et d’en déterminer les éléments susceptibles de cause des séparations
de phases ou des cristallisations, sachant que ce déchet peut avoir une composition variable.
Pour cela, le taux d’incorporation du déchet dans la matrice ainsi que la composition de ce
déchet ont été modifiés. Les échantillons élaborés ont été trempés et refroidis lentement et
caractérises notamment par DRX et MEB-EDX.

4.1. Incorporation de Mo, P et Zr

4.1.1. Mo et P : des éléments avec une solubilité limitée

Au travers des résultats obtenus sur 1’ensemble des échantillons des différentes séries, il
apparait clairement que le phosphore et le molybdéene sont les deux éléments du déchet les
plus susceptibles de conduire a des séparations de phases et/ou des cristallisations. L’étude
de cette série complexe a mis en évidence la cristallisation de différentes phases molybdates et
phosphates, qui sont résumées dans le Tableau 9. Les résultats sont présentés par taux de MoO3
et/ou P.Os croissants. Nous n’avons jamais observé dans notre étude la cristallisation de phases
molybdates CaMo0Qj4, mises en évidence dans des compositions borosilicatées moins riches en
Na2O et plus riches en B2Os comme les verres UMo [14] et R7T7 [17]. Cela s’explique a la fois
par la mobilisation moins importante des ions Na* pour compenser les unités BO4™ du réseau
vitreux et par le ratio de concentrations [Na2O]/[CaO] bien plus important dans le cas de nos
compositions.

Tableau 9 : Récapitulatif des différentes phases cristallines formées lors de I’étude des trois séries complexes.

. Teneur en oxyde P20s Phases Type de
Echantillon . . .
et/ou MoO3 cristallines refroidissement
Na:MoOg4 RL
CsLiMoOq4 RL
[MoOs] = 0,98 %mol
30.R NaCaPOq4 Tr+RL
[P20s] = 3,18 %mol )
NaLi,POg4 Tr+RL
LisPOs4 RL
Na:MoOg4 RL
10.Mo50 [MoOs] = 2,22 %mol )
CsLiMoOq4 RL
NaCaPOg4 Tr+RL
20.P50 [P20s] = 4,73 %mol )
NaLi2PO4 Tr+RL
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Dans cette étude, on observe la cristallisation de phases molybdates des 0,98 %mol
(2,04 %mass) de MoOs (composition 30.R refroidie lentement). Cette valeur est en accord avec
les données de la littérature. Ainsi, dans les travaux de Ohkubo et al., la cristallisation de
Na>MoO; intervient pour la composition 66,9 SiO2 — 15,8 B20O3 — 3,89 Al,O3 — 11,5 NaxO —
1,89 MoO3 (échantillon trempe) [20]. Dans ceux de Nicoleau et al., la limite de solubilité de
MoOs3 se situe a 1,4 %mol pour la composition 63 SiO2 — 17 B0z — 20 Na2O, %mol (échantillon
trempe) [21]. Dans des échantillons de composition derivée des verres a haut taux de charge
(systeme SiO2 — B2O3 — Na2O — Ca0), cette limite de solubilité est de 2,5 %mol dans le cas

d’échantillons trempés et 1 %mol pour les échantillons refroidis lentement [2].

Pour ce qui est du phosphore, la composition avec la plus faible teneur en P2Os que nous ayons
étudiée conduisant a la cristallisation de phosphates est également 30.R ou NaLi>POs et
NaCaPOQs cristallisent au sein de 1’échantillon trempé pour [P20s] = 3,18 %omol. Les travaux
de Mufioz et al. [22] ont mis en évidence que la limite de solubilité du phosphore dans les verres
dépend de la composition de la matrice vitreuse : plus la matrice est riche en sodium et pauvre
en bore, comme c’est le cas dans nos travaux, plus la limite de solubilité de I’oxyde de
phosphore est faible. Ainsi, dans les systemes 3 SiO2 — B203 — Na2O et 2 SiO2 — B.O3 — 2 Na;O
(%mol) (échantillons trempés), des phases cristallines (phase NasP207) apparaissent a 3 %omol
de P20s. Cette valeur est cohérente avec les résultats obtenus ici.

4.1.2. Zr : solubilité importante dans le matériau

Par ailleurs, le zirconium qui est, comme le molybdéne et le phosphore, un cation a force de
champ élevé présent en quantité importante dans le déchet, n’est pas limitant pour des teneurs
jusqu’a 10 %mass soit 5,42 %emol (composition 20.Zr50). Cela suggere que le zirconium est
bien solubilisé dans le réseau vitreux sous forme d’entités octaédriques ZrOe> grace a la
présence de Na>O, comme c’est le cas dans le verre R7T7 ou dans d’autres verres borosilicatés
peralcalins [23-25]. Pour des teneurs plus élevées (15 %mass soit 8,55 %mol, composition
30.Zr50), celui-ci ne s’incorpore plus totalement a la fonte a 1100 °C. L’étude de cette
composition n’a pas été plus poussée, car cette limitation sur le Zr intervient & un taux
d’incorporation de déchet pour lequel le Mo et le P ont déja été identifiés a ’origine de
séparations de phases ou de cristallisations.

4.2, Analyse qualitative de la viscosité

La viscosité de la fonte pour les différentes compositions étudiées n’a été évaluée que
qualitativement lors des coulées sur plaque. Pour tous les échantillons, la fonte était fluide et
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n’a posé aucun probléme a la coulée. Par conséquent, des analyses plus poussées de mesure de

viscosité n’ont pas été réalisées.

4.3. Application au projet DEM’N’MELT

La présente étude se place dans le cadre du procédé industriel INCAN MELTER (Chapitre 1,
8§ 2). Sachant que pour cette application il est envisagé d’incorporer 10 %mass de déchet dans
90 %mass d’adjuvant de vitrification, ce travail met en évidence la capacité de I’adjuvant de
vitrification choisi pour cette étude (Tableau 2) a accepter une grande variabilité de
composition pour 10 %omass de déchets. En effet, a I’échelle macroscopique aussi bien qu’a
celle du MEB, les résultats - a partir de 1’étude des échantillons trempés - montrent que la fonte
est homogene lors de la fusion & 1100 °C pour tous les échantillons, y compris celui pour
lequel le déchet renfermait 50 %mass de MoOs et qui conduit a la cristallisation de molybdates
au cours du refroidissement de la fonte. Rappelons ici que la présence de cristaux dans la fonte
ou le verre coulée n’est pas rédhibitoire pour ce type de déchet. Cependant, la présence de *’Cs
dans les phases molybdates hydrosolubles est susceptible de constituer un point limitant pour
I’application industrielle. Une étude plus approfondie sur le confinement du césium dans de
telles matrices serait nécessaire.

Par ailleurs, le déchet de référence peut étre incorporé sans conduire a des cristallisations
ou séparations de phase jusqu’a 20 %mass de déchet dans 80 %mass de fritte. Pour
30 %mass de déchet, des cristallisations apparaissent.

4.4. Simplification du systeme pour les séries suivantes

Ce chapitre s’est concentré sur la détermination des éléments chimiques pouvant limiter
I’incorporation du déchet dans I’adjuvant de vitrification. Le systéme consideré était complexe
(11 oxydes) pour se rapprocher au plus prés du systeme industriel. Dans la suite de ce manuscrit,
nous ¢étudierons plus en détail les mécanismes d’incorporation des deux ¢léments limitants, Mo
et P, dans un systeme simplifié a 6 ou 7 oxydes. La simplification est basée sur la composition
20.R (Chapitre 2, Tableau 5) renfermant 20 %mass du déchet de référence (taux de déchet le
plus élevé ne conduisant pas a des phénomenes de séparation de phases ou de cristallisation
lors du refroidissement de la fonte)*. Pour simplifier la composition molaire, tous les oxydes
alcalins (Li20, Cs20, Na20) ont été simulés par Na2O. Fe>O3 a été supprimé car ne permettant
pas I’étude des échantillons par RMN du fait du paramagnétisme des ions Fe3*. ZrO; a

4 Notons que cette composition est trés proche de celle qui aurait été si la composition renfermant 10 %mass de
déchet de référence (10.R) avait été choisie comme composition de base.
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également été supprimé dans cette simplification. Les autres oxydes (SiO2, B0z, CaO et Al,Oz)
ont été maintenus en proportions molaires équivalentes dans la matrice. La simplification est
schématisée dans la Figure 23.

Si0, — Na,O — Li,0 — Cs,0 — B,0, — CaO — AL,O; — Fe,0, — ZrO, — P,O5 — MoO, Composition
complexe

Composition

510, — Na,O — B,0; — Ca0 —ALO; (+ P,05 ou MoOy) simplifiee

Figure 23 : Simplification de la composition 20.R.

Dans le chapitre 4, nous nous concentrerons sur 1’incorporation du phosphore a des teneurs
croissantes dans la matrice simplifiée. Dans le chapitre 5, nous étudierons tout d’abord
I’incorporation du molybdéne a des teneurs croissantes dans la matrice simplifiée. Puis nous
nous pencherons sur I’existence éventuelle de synergie entre le molybdéne et le phosphore lors
de I’incorporation conjointe de ces éléments a des teneurs relatives variables dans la
composition simplifiée.
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Chapitre 4
Incorporation du phosphore dans les verres simplifiées

1. Objectifs de I’étude

Le phosphore est un élément présent en faible quantité dans les déchets de haute activité vitrifies
a La Hague (1,3 %mass dans les solutions de déchets issues du retraitement des combustibles
type UOXx, Chapitre 1, Figure 2, ce qui conduit a une teneur de 0,3 %mass dans le verre R7T7
soit 0,14 %mol [1]). Ainsi, il a été relativement peu étudié dans les systemes borosilicatés pour
les applications nucléaires sauf dans certaines situations particuliéres telles que la vitrification
des déchets riches en Mo et P issus du retraitement du combustible usagé UMo (utilisé autrefois
dans les réacteurs graphite-gaz) [2,3]. Cependant, avec le démantelement des installations du
cycle de combustible, de nouveaux types de déchets apparaissent et le phosphore peut se
retrouver en quantité bien plus importante (23,9 %mass en moyenne dans les déchets de 1’usine
en démantélement UP1 de Marcoule (Chapitre 1, Figure 1)). En outre, cet élément peut limiter
I’incorporation du déchet dans la matrice car, comme nous I’avons vu dans le Chapitre 3, il est
susceptible d’entrainer la cristallisation de phases phosphatées.

L’objectif de cette partie est donc d’étudier le mécanisme d’incorporation de P2Os dans un verre
aluminoborosilicaté sodocalcique de composition dérivée de celle du verre 20.R (Chapitre 3,
8 4.4). Le verre de base choisi, noté I, est de composition simplifiée 50,6 SiO2 — 8,2 B203 —
33,4 Na,O - 6,1 CaO — 1,7 Al,0O3 (%mol). Des quantités croissantes en P.Os y ont été ajoutées
jusqu’a démixtion de la fonte (0, 2, 4, 6, 8, 10, 12 %mol, voir Chapitre 2, § 1.2.2), les
échantillons obtenus constituant la série Px (avec x représentant le pourcentage molaire en
P.0s). En proportion massique cela correspond a des ajouts successifs de 0; 4,5; 8,7 ; 12,8 ;
16,6 ; 20,3 ; 23,8 %mass. Dans ce chapitre, nous présenterons les résultats des analyses
microstructurales et structurales des échantillons trempés ou refroidis lentement (1 °C.min™)
depuis I’état liquide a 1100 °C. Le cas de la cristallisation de la phase phosphatée majoritaire

NasPO4 dans nos échantillons partiellement cristallisés fera 1’objet d’une attention particuliere.

1 Pour tous les échantillons du chapitre, ainsi que pour ceux du Chapitre 5, la quantité théorique nécessaire
d’oxydes alcalins compensateurs de charge est comparée a la quantité présente dans le systéme.
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2. Propriétés thermiques : évolution de la température de transition
vitreuse

Pour les échantillons de la série Px, la température de transition vitreuse a été déterminée pour
les échantillons trempés de It a P8t (Tableau 1). P10 et P12 n’ont pas été analyses car
I’échantillon P10+, présente une trés forte cristallisation (hétérogénéités de taille micrométrique
et non plus nanometrique, voir § 3 ci-dessous) et la fonte de 1’échantillon P12 est démixée. La
température de transition vitreuse augmente clairement avec 1’ajout de P2Os ce qui met en
évidence la polymérisation du réseau causée par 1’addition de P2Os. On peut toutefois remarquer
que ’augmentation de la température de transition vitreuse est plus importante pour les
échantillons P6 et P8. Ceci est a relier au fait que ces échantillons sont fortement cristallisés
(voir I’analyse microstructurale détaillée ci-apres) et ainsi la déplétion en oxydes modificateurs
de réseau (partant dans les phases phosphatées) est plus marquée. L’augmentation de Tq avec
’ajout de P20s est en accord avec les travaux de Mufioz et al. [4] pour de faibles ajouts en
phosphore (3 %mol).

Tableau 1 : Température de transition vitreuse (Tg) des échantillons de la série Px.

Composition I P2 P4 P6 P8
Ty (x6°C) | 454 | 463 474 519 553

Par ailleurs, comme le montrent les thermogrammes des échantillons P6 et P8, I’effet thermique
dans le sens endothermique associé a la transition vitreuse devient peu marqué par rapport aux
verres |, P2 et P4 (Annexe 4, Figure A4.2). C’est probablement la plus faible quantité d’ions
alcalins et alcalino-terreux présents dans la partie vitreuse de ces échantillons (a 1’origine de la
repolymeérisation du réseau vitreux silicaté) qui rapproche ces matrices des verres dits « strong »
ou les phénomeénes thermiques associés a Tq sont plus faibles en raison de la plus faible variation
de capacité calorifique entre verre et liquide surfondu [5].

3. Effet du phosphore sur la microstructure des échantillons de la série Px

3.1. Limite de démixtion de la fonte

Pour la composition P12, la plus riche en P2Os, deux phases macroscopiques nettement séparées
ont été obtenues a la coulée sur plague métallique (Figure 1). Notons qu’ici, le mot « phase »
est utilisé pour désigner les deux matériaux macroscopiques obtenus, coexistant déja dans le
liquide a 1100 °C, qui peuvent eux-mémes contenir des phases vitreuses et/ou cristallines.

140



Chapitre 4 : Incorporation du phosphore dans les verres simplifiés

Figure 1 : Photo des deux phases obtenues a la coulée de la composition P12.

D’aprés la DRX, I’'une des deux phases (notée A), contient a la fois une phase vitreuse (d6me
amorphe visible sur la Figure 2) et les phases cristallisées NasP.O7, NaCaPOs, SiO>
(cristobalite), SiO (tridymite) et SiO. (quartz). La deuxieme phase, notée B, est plus fortement
cristallisée avec la présence de y-NasPOs (phase haute température, cubique), NaCaPOs et
NasP207 (Figure 2). Il y a donc eu démixtion & 1100 °C dans la fonte, donnant apres coulée
deux phases partiellement cristallisées, I’une enrichie en phosphore (B) et I’autre enrichie en
silice (A). Ce phénomeéne n’a pas été observé pour 1’échantillon P10, la limite de démixtion de
la fonte intervient donc pour une teneur en P2Os comprise entre 10 et 12 %mol.
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Figure 2 : Diagramme de diffraction des rayons X des deux phases de I’échantillon P12 obtenues a la coulée.
O : y-NasPOs (00-031-1318), O : NasP20O7 (04-018-4331), A . NaCaPOs (04-0016-6900), M : SiO, tridymite (04-013-
6199), ® : SiO, quartz (01-070-7344), A : SiO; cristobalite (04-013-9484).

En raison de la séparation de phase macroscopique pour 1’échantillon P12, ce dernier ne sera
pas étudié plus en détail dans la suite de nos travaux.
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3.2. Evolution microstructurale des échantillons de la série Px

3.2.1. Echantillons trempés

Les échantillons obtenus sont présentés en Figure 3. Les quatre premiers échantillons de la série
(de I+ & P67r) apparaissent transparents tandis que P8t est opalescent et P10+, est blanc et
opaque.

Figure 3 : Photos des échantillons trempés de la série Px (x : %omol en P20s).

Les données de DRX (Figure 4) mettent en évidence la cristallisation de phases phosphatées a
partir de 4 %mol de P20s pour les échantillons trempés de la série Px. Ainsi, 1I’échantillon P27,
est le seul contenant du phosphore a étre totalement amorphe a I’échelle de la DRX. La phase
v—NasPO4, phase haute température de structure cubique (voir Chapitre 1, 8 3.2.4), est détectée
a partir de 4 %mol P>Os. Pour P10, on observe également les phases NasP20- et NaCaPOQg, cette

derniére ayant des pics larges et mal définis, signe d’une faible cristallinité.
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Figure 4 : Diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons trempés Pxtr obtenus aprés trempe du liquide en
fusion & 1100 °C. O : y-NasPO4 (00-031-1318), O : NasP.O7 (04-018-4331), A : NaCaPOx (04-0016-6900).

Des observations MEB ont également été realisées sur les échantillons de la série Px. Les
clichés sont présentés sur la Figure 5. A 1’échelle du MEB, les compositions It (I correspondant
au verre de base, soit sans P20s), P27, P4+ et P67 semblent homogenes (Figure 5 (a)). Si ce
résultat est en accord avec les diagrammes DRX pour I+ et P27, pour lesquels aucune phase
cristalline n’a été mise en évidence, ce n’est pas le cas pour P41, et P61y, pour lesquels la phase
v—NazPOq cristallise (Figure 4). La taille nanométrique et la faible différence de contraste
chimique des phases séparées par rapport a la matrice vitreuse englobante peut expliquer le fait
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que 1’on n’observe pas cette phase au MEB pour les échantillons P4+, et P6+. En revanche,
1’échantillon P87 fait apparaitre des phases séparées de taille nanométrique (Figure 5 (b)). Ces
phases sont sphériques, ce qui suggére soit une séparation de phase liquide-liquide trés rapide
au cours de la trempe (T < 1100 °C), soit une séparation de phase a petite échelle existant déja
dans la fonte a 1100 °C. Dans le cas de P10, les analyses MEB-EDX montrent des zones de
taille microscopique enrichies en phosphore, sodium et calcium et d’autres enrichies en silicium
et aluminium (Figure 5 (c)) qui pourraient constituer 1’amorce de la séparation de phase

macroscopique observée pour 1’échantillon P12.

Figure 5 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons écrasés (a) P6r, (b) P87r, () P107r. P87+ présente des
phases séparées sphériques qui, d’aprés les résultats DRX, seraient des phases phosphatées (taille trop faible pour une
analyse MEB-EDX). P107r présente des zones enrichies en Si et d’autres enrichies en P.

L’analyse microstructurale des échantillons trempés de la série Px montre que la cristallisation
des phases phosphatées apparait a partir de 4 %mol de P20s. Ainsi, cette analyse
microstructurale met en évidence que, parmi les échantillons contenant du phosphore, seul
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I’échantillon avec la plus faible teneur en P20s, P27+ est homogene. Tous les autres
échantillons présentent des phases cristallisées. Ces phases peuvent soit étre présentes au sein
de la fonte, soit apparaitre tres rapidement au cours de la trempe du liquide. Pour les échantillons
P41, P61 et P81, il est difficile de trancher entre ces hypothéses. En revanche, pour
I’échantillon P10, la démixtion observable a grande échelle (Figure 5 (c)), suggére qu’elle est
présente dans la fonte a 1100 °C. Enfin, la phase majoritaire qui cristallise est la phase NazPOa,
ce qui semble montrer que le phosphore s’incorpore majoritairement sous la forme
d’entités isolées PO43 au sein du liquide, ce qui est en accord avec les études menées sur les
bioverres [6,7].

3.2.2. Echantillons refroidis lentement

Les échantillons refroidis lentement sont présentés en Figure 6. Seul 1’échantillon Ir_ est
transparent. Des zones opalescentes localisées sont visibles pour P2r, tandis que tous les autres
échantillons de la série (P4rL a P10rL) sont opaques et des hétérogénéités macroscopiques y
apparaissent.

|RL PZRL

Figure 6 : Photos des échantillons refroidis lentement de la série Px (X : %omass en P20s).

La Figure 7 présente les diffractogrammes des échantillons refroidis lentement de la série Px.
Parmi les échantillons de la série, seul Ir. est amorphe. Tous les échantillons contenant du
phosphore ont des phases cristallines. Dans tous les échantillons refroidis, la phase y-NasPO4
(phase haute température) cristallise. Pour 1’échantillon P2rc, seule cette phase est présente et
sa cristallisation est tres faible (pic trés peu intense a 26 = 34 °). Pour les échantillons P4y,
P6rL et P8rL, les phases y-NasPO4 et NaCaPO4 coexistent (la cristallisation de NaCaPO4 est
toutefois tres faible pour les échantillons P4rL et P6rL). Dans le cas de 1’échantillon P10ry, le
plus riche en phosphore, on peut observer, en plus de y-NasPO4 et NaCaPOs, la cristallisation
de NasP.Oy et SiO2 (cristobalite).
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Figure 7 : Diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons PxrL refroidis lentement a 1 °C.min"* depuis
1100 °C. 0 : y-NasPOs4 (00-031-1318), O : NasP207 (04-018-4331), A . NaCaPO;4 (04-0016-6900), A : SiO: cristobalite
(04-013-9484).

La littérature [8] a mis en évidence que la phase NasPO4 pure possede deux formes allotropiques
stables, la phase o, quadratique a basse température (jusqu’a 320-340 °C), et la phase vy, cubique
a haute température. Alors que pour les échantillons trempés il n’est pas surprenant d’obtenir
la phase haute température qui a pu étre figée et maintenue dans un état métastable au cours du
refroidissement rapide, ceci pose question dans le cas des refroidissements lents. Nous
discuterons ce point dans la partie 4.1.1 de ce chapitre.

Les observations MEB sont présentées en Figure 8. L’échantillon P2r. fait apparaitre une
cristallisation tres limitée, localisée dans le volume de 1’échantillon et sur les bords (Figure 8
(a)) qui est attribuée a la phase y-NasPOs d’aprés les études DRX (Figure 7). La cristallisation
sur les bords de I’échantillon laisse a penser que celle-cCi est hétérogene. Pour les echantillons
P4grL, P6rL, et P8rL, les phases observées sont de plus en plus abondantes, dispersées dans le
volume des échantillons et de méme nature (y-NasPO4 et NaCaPOs). De plus, pour ces trois
échantillons, les domaines cristallisés ont des dimensions du méme ordre de grandeur (entre 1
et 20 um). Cependant, la microstructure de P2ri, P4rL, P6RrL, et P8rL varie de fagon importante
avec la teneur en P2Os : I’aspect dendritique de la cristallisation clairement observé pour
I’échantillon P2gr. (Figure 8 (a,b)), devient plus confus pour les échantillons P4r. et P6rL
(Figure 8 (c,d), (e,f)). Il tend a évoluer vers une microstructure plus globulaire ressemblant
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davantage a une séparation de phase liquide-liquide, avec cristallisation conjointe de NazPO4
(phase grise sur les clichés) et NaCaPOs (sous forme d’aiguilles sur les clichés et de couleur
blanche car renfermant du calcium (Z=20)) au sein des domaines. Pour 1’échantillon P8rc, la
microstructure montre la croissance dendritique des deux phases (plus visible sur les clichés
EDX en analyse du phosphore, encart Figure 8 (g)). La microstructure de 1’échantillon P10rL
est, quant a elle, encore plus complexe. En haut de 1’échantillon, une région séparée au niveau
macroscopique est observable (zone entourée en pointillés sur la Figure 8 (i)). Elle provient
vraisemblablement de la coalescence de zones riches en SiO2 observées dans le méme
échantillon trempé (P101). Au sein de cette région separée macroscopiquement, une séparation
de phase secondaire est clairement mise en évidence avec formation de globules bien sphériques
riches en phosphore (Figure 8 (i), encart (1)) et d’aiguilles de silice (Figure 8 (i), encart (2)). En
dehors de cette région, dans le volume de 1’échantillon, des cristallisations de microstructure

complexe et de grande dimension (elles peuvent atteindre plusieurs centaines de microns) sont

observées (Figure 8 (j)). Elles contiennent les phases cristallines y-NasPOs, NaCaPOs et
NasP207.
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Figure 8 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons refroidis lentement a 1 °C.min! (a) P2rc, (b) zoom
de P2rL dans la zone entourée en (a), (c) P4rL, (d) zoom de P4rL, (e) P6rL, (f) zoom de P6rL selon la zone entourée en
(e), (9) P8rL, (h) zoom de P8rL selon la zone entourée en (g), (i) P10rL (haut de I’échantillon), ’encart correspond a la
zone entourée de (i), (j) P10rL (volume de I’échantillon). N3P = y-NasPOs, NCP = NaCaPOs, N4P2 = Na4P20y.

L’évolution de la microstructure des échantillons refroidis lentement avec la teneur en P2Os
montre tres clairement la tendance croissante du liquide aluminoborosilicaté a rejeter hors
de sa structure une quantité croissante d’unités phosphatées (d’abord sous forme
uniquement isolée PO4s*, puis sous forme de diméres P,O7*). Ceci a lieu dés les plus faibles
teneurs étudiées dans ce travail (2 %mol P20s, P2r.). Par ailleurs, une proportion croissante de
calcium tend a s’associer aux unités PO4s%, conduisant & une forte cristallisation de la phase
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mixte NaCaPOj4 pour les teneurs en P20s les plus élevées (> 8 %mol P2Os, P8rL et P10rL). La
forte tendance a la démixtion du systéme étudi€ ici lors de 1’ajout de quantités croissantes de
phosphore et la forte tendance a la cristallisation des unités phosphatées sous forme de phases
de natures variées (y-NasPOs, NaCaPOs4, NasP.0O7) rend tres difficile, & partir de la seule
connaissance de la microstructure finale des échantillons aprés refroidissement lent, la
détermination d’un scénario de succession des phénomeénes intervenant au cours du

refroidissement en fonction de la teneur en P20s.

3.3. Etude quantitative de la cristallisation des échantillons de la série Px

3.3.1. Quantification de la cristallisation pour les échantillons trempés de la série Px

La taille nanométrique des zones séparées enrichies en phosphore (Figure 5) ne permet pas de
quantifier la cristallisation par analyse d’image. Celle-ci a donc été estimée par DRX pour les
échantillons P6t: et P8t (pour lesquels la cristallisation de y-NasPOas est significative (Figure
2)). Ceci a été réalisé par affinement Rietveld (Chapitre 2, § 3. 2) a partir des diagrammes DRX
enregistrés avec 1’étalon cristallisé Al,Oz. La difficulté de cette estimation réside dans le
caractere désordonné de la structure de y—NasPOa. La description de la structure est rendue
difficile par le désordre d’orientation des tétraedres POs, ce qui conduit a la construction de
nombreux modéles différents dans la littérature (fiches ICDD 00-031-1318, 04-008-9675,
04-009-5232, structures de Wiench and Jansen [9] ou Harrison et al. [10]). Cependant, les
affinements réalisés a partir des modeéles de la littérature ne permettent pas de modéliser
correctement les intensités de nos diffractogrammes, ce qui signifie que les descriptions
structurales de ces modéles ne correspondent pas a celle de la phase NasPO4 obtenue ici.
Ainsi, un modele structural a été construit dans notre étude, avec I’aide de P. Loiseau et G.
Wallez de I’IRCP, en se basant sur la structure la plus simple de la littérature, décrite par
Harrison et al. [10]. Les détails de ce modele et les affinements obtenus sont présentés en
Annexe 7.

Avec ce modele, il est possible d’estimer la proportion massique de phase y—NasPOs qui
cristallise au sein des échantillons P67, et P8tr. La structure de la phase NasPOs observée ici
n’étant pas connue, ce modele ne permet pas de déterminer précisément la teneur en y—NasPO4
au sein des échantillons mais en donne une idée raisonnable. Ce résultat est & comparer avec la
proportion massique maximale de y—NasPOs susceptible de cristalliser dans ces échantillons,
calculée a partir de la totalité du phosphore introduit (calcul déetaillé en Annexe 8). Les résultats
sont regroupés dans le Tableau 2. Il apparait que les échantillons sont fortement cristallisés,
malgré ’importante vitesse de refroidissement (trempe estimée a 10* °C.min?t [11]). Ces
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résultats confirment la tres forte tendance du phosphore a étre rejeté du réseau vitreux et a
cristalliser en particulier sous forme de phosphate de sodium NazPOa.

Tableau 2 : Comparaison de la proportion massique de phase cristallisée y-NasPO4 obtenue par affinement Rietveld et
de la proportion massique maximale de y-NasPO4 susceptible de cristalliser pour les échantillons P61 et P8r.

Echantillon Proportion massique de phase Proportion massique maximale de y-
cristallisée y-NasPOs (Rietveld) NasPOa susceptible de cristalliser
P61 30+6 29,5
P8 42+£5 38,4

L’affinement n’a pas été réalisé pour les échantillons P4+, et P10+, car P4+ ne présente pas des
pics de diffraction suffisamment intenses et P10+ fait apparaitre d’autres phases (NaCaPOj4 et
NasP207) mal cristallisées.

3.3.2. Quantification de la cristallisation pour les échantillons refroidis lentement

Pour les échantillons refroidis lentement, la quantification de la cristallisation est basée sur les
analyses des clichés de microscopie électronique, qui permettent de s’affranchir du modele
structural. Pour ce faire, une mosaique d’images MEB a ¢été réalisée sur une surface
représentative de 1’échantillon (supérieure a 2 pm x 2 um) (voir méthode Chapitre 2, § 3.3).
Les contrastes chimiques de la matrice vitreuse et de la phase NazPOj4 étant trés proches (Figure
8 (d), (f), (h)), ’analyse des clichés MEB n’est pas possible telle quelle. Ainsi, pour accéder a
la proportion surfacique de phases cristallisées phosphatées, la mosaique est réalisée en faisant
préalablement des cartographies EDX des échantillons. La proportion surfacique de phases
cristallisées ainsi déterminée, la démarche est ensuite la méme que dans le cas du Chapitre 3,
§ 3.1.3.2). Cette démarche est détaillée en Annexe 6, I. Les hypothéses pour ces calculs sont les
suivantes :

e La distribution des cristaux au sein des échantillons étant homogéne et isotrope, et la
surface analysée étant suffisamment grande par rapport a la taille des cristaux, les
fractions surfaciques ainsi déterminées sont supposées équivalentes aux fractions
volumiques [12].

e On considérera que toutes les phases cristallisées correspondent a NazPO4 et ainsi ont
toutes la densité de NasPOas. En effet, méme si dans les échantillons refroidis lentement
P4r, P6rL et P8rL, NaCaPOs cristallise avec NaszPOas (Figure 7), NasPOa reste trés
majoritaire, et les densités de NasPOs et NaCaPOs sont proches (2,665 et 3,105
respectivement). L erreur introduite n’est donc pas significative comparée a 1’erreur sur

la proportion de phase cristallisée. La densité du verre residuel est quant a elle estimée
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a 2,5, par comparaison avec des données du CEA obtenues sur des verres de
composition proche.
La relation utilisée pour traduire la proportion volumique en proportion massique est détaillée
en Annexe 6, |. (Equation 1) et les résultats obtenus sont regroupés dans le Tableau 3. lls sont
comparés a la proportion massique maximale de NasPOj4 susceptible de cristalliser (détail des
calculs en Annexe 8).

Tableau 3 : Résultats obtenus pour la quantification de la cristallisation de P4rL, P6rL et P8rL par analyse MEB-EDX
(imagerie), comparés a la proportion massique maximale de y-NasPO4 susceptible de cristalliser.

Proportion Proportion Proportion massique
Echantillon volumique massique maximale de y-NasPOas
cristallisée cristallisée susceptible de cristalliser
P4rL 17+3 16+£3 20,1
P6rL 25+3 24+3 295
P8rL 34+4 33+4 38,4

Ces résultats de quantification confirment bien les observations faites au MEB et par
DRX montrant la trés forte tendance du phosphore a étre rejeté du réseau vitreux et a
cristalliser. La proportion massique de phases cristallisées se rapproche de la teneur massique
maximale attendue si tout le phosphore présent se retrouve sous forme de NaszPOas. Ceci est
cohérent avec I’ordre de grandeur de la cristallisation réalisé par affinement Rietveld pour les
échantillons trempés. Rappelons ici que D’estimation de la cristallisation faite pour les
échantillons trempés P61 et P81, n’avait pas vocation a donner une valeur précise mais a en

estimer un ordre de grandeur.

3.3.3. Répartition de P20s au sein des échantillons

A partir de I’ensemble de ces résultats, il est possible de déterminer la fraction molaire de P20s
qui reste dans la matrice (verre résiduel) et celle qui migre dans les phases cristallisées. Pour
cela, les données suivantes ont éte utilisees :
e Comme précédemment, les phases cristallisées NaCaPO4 et NazPOa sont assimilées a la
phase NazPOa. La valeur de la masse molaire utilisée correspond donc a celle de NazPO4
(les masses molaires de ces deux phases sont trés proches: 82 et 79 g.mol?
respectivement pour NasPO4 et NaCaPOg. La valeur est donnée en mole de compose).
e La masse molaire du verre résiduel est calculee a partir de la composition déterminee
par EDX (63 g.mol™ pour les trois échantillons P4g., P6r. et P8rL).
e Lafraction molaire de P2Os dans la phase NasPO4 correspond a 25 %mol (méme valeur
pour NaCaPOa).
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Les équations utilisées pour ces calculs sont détaillées en Annexe 6, I. (Equations 2, 3 et 4) et
les résultats sont présentés dans le Tableau 4. Les bilans de matiére (Annexe 6, I11.) permettent
de vérifier la cohérence des résultats obtenus.

Tableau 4 : Résultats obtenus pour la répartition de P2Os au sein de la matrice vitreuse et dans les phases séparées pour
les échantillons P4rL, P6rL et P8rL.

. Proportion de P20s Proportion de P20s
Echantillon o
dans les phases sépareées restant dans le verre
P4rL 803 20+ 3
P6rL 892 11+£2
P8rL 92+2 8+2

Ces résultats confirment encore une fois que le phosphore tend majoritairement a se séparer
du réseau silicaté pour cristalliser dans des phases séparées. Cela est cohérent avec le fait
que, d’apres la littérature (Chapitre 1, § 3.2.2.1), dans des systemes riches en alcalins et
alcalino-terreux, le phosphore est trés majoritairement sous forme d’entités PO4> (PP)

orthophosphates isolées du réseau silicate [6,7,13-17].

3.4. Bilan de I’étude microstructurale

Les phases cristallines observées dans les échantillons de la série Px sont regroupées dans le
Tableau 5.

Tableau 5 : Récapitulatif des différentes phases cristallines formées lors de I’étude de la série Px (¢ devant le nom de la
phase signifie que celle-ci est présente en trés faible proportion).

Echantillon Phases cristallines Type de séparation de phase et/ou cristallisation
ITr = =
P21, - -
P4, v-NasPOs Non déterminée
P61 v-NasPOg4 Non déterminée
PS .. v-NasPOg4 Démixtion du liquide (nucléation-croissance) +
cristallisation
v-NazPO4
P10+r v- NasP207 Démixtion du liquide + cristallisation
¢ NaCaPOg4
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Echantillon Phases cristallines Type de separation de phase et/ou cristallisation
IrL - -
P2rL v-NazPO4 Croissance dendritique
Pdr v-NasPOg4 Coexistence complexe de cristallisation dendritique
¢ NaCaPOg4 et de démixtion du liquide + cristallisation
v-NasPO4 o i o
P6rL Démixtion du liquide + cristallisation
¢ NaCaPOg4
P8, v-NasPOg4 Coexistence complexe de cristallisation dendritique
NaCaPO4 et de démixtion du liquide + cristallisation
v-NazPO4
P10RL NaCaPO4 Coexistence complexe de cristallisation dendritique
NasP207 et de démixtion du liquide + cristallisation
SiO; (cristobalite)

L’analyse microstructurale a permis de mettre en évidence que ’oxyde de phosphore a une
limite de solubilité comprise entre 2 et 4 %omol pour les échantillons trempés et inférieure
a 2 %mol pour les échantillons refroidis lentement. Cependant, dans ce dernier cas, la
cristallisation reste faible (Figure 8 (2)). Par ailleurs, la limite de démixtion macroscopique de
la fonte intervient pour une teneur en P2Os comprise entre 10 et 12 %mol. De plus, la nature
des phases cristallisées (phases NasPO4 et NaCaPO4 majoritairement) ainsi que les proportions
tres importantes de P2Os dans les phases séparées montrent que le phosphore s’incorpore
majoritairement sous forme d’unités isolées qui tendent a se séparer du réseau silicaté

pour cristalliser dans des phases séparées.

4. Etude structurale de la phase y-NasPOs

Dans 1’étude microstructurale des échantillons trempés et refroidis lentement de la série Px, la
phase cristalline y-NasPO4 a été mise en évidence. Nous détaillerons ici la description de cette
phase et nous verrons comment sa composition et sa structure peuvent évoluer.

4.1. Caractéristiques structurales de NasPOa4

4.1.1. Forme allotropique haute température

La phase NasPO4 posséde deux formes allotropiques et la transition de phase (réversible) entre
ses deux structures se situe entre 320 et 340 °C [8,10,18,19]. La structure basse température (a.)
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est quadratique tandis que la structure haute température (y) est cubique. Ces structures ont été
décrites dans le Chapitre 1 (§ 3.2.4.1) et sont constituées d’entités orthophophates PO4> non
connectées les unes aux autres et entourées d’ions Na® (Chapitre 1, Figure 20). Au sein de la
série Px, quel que soit le type de refroidissement, seule la phase haute température est observée
(Figures 4 et 7). Si ce résultat est attendu pour les échantillons trempés, il se révele a priori plus
surprenant pour les échantillons refroidis lentement.

La littérature a mis en évidence que la phase NasPOs pouvait étre dopée par de nombreux
éléments, par substitution de Na ou de P, ce qui a pour consequence de stabiliser la phase
cubique haute température de NasPOs. Dans notre étude cette hypothése est envisagée avec
deux possibilités de substitution : substitution partielle du sodium par du calcium ou du
phosphore par du silicium.

4.1.2. Variation du parameétre de maille

Le parameétre de maille a de la phase cubique y-NasPO4 présente dans les échantillons trempés
P61, P8t et P101, et dans les échantillons refroidis lentement P4r., P8rL et P10rL a été
déterminé par affinement des diffractogrammes suivant la méthode de Le Bail (Figure 9). Le
paramétre de maille théorique de la phase y-NasPO4 est égal & 7,425 A [20].

7,469 }7,468

m7,454

+7,450
7,447

Paramétre de maille (A)

+7,432
* 7,429 m7a28

I \ I I I \ \
P6Tr P8Tr P10Tr P4RL P6RL P8RL PTORL

W7,426

Figure 9 : Evolution du paramétre de maille a de la phase cubique y-NasPOs présente dans les échantillons trempés
P6tr, P8tr et P107r et les échantillons refroidis lentement P4rL, P6rL, P8rL, P10rL. Les échantillons P4rL et P6rL
présentent deux phases cubiques avec deux parameétres de maille différents.

Le paramétre de maille de y-NasPO4 formé dans les échantillons trempés est globalement plus
élevé que celui des échantillons de méme composition refroidis lentement (et plus élevé que
celui de la phase pure y-NasPOs). Cela peut s’expliquer par la différence de vitesse de
refroidissement, les échantillons trempés étant figés a une température plus élevée que les
échantillons refroidis lentement. L’influence de la température sur le parametre de maille de la
phase a été vérifiée par I’étude de DRX in situ menée sur P6Tr. Le refroidissement controlé (a
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partir de 1100 °C) de cet échantillon montre une augmentation de la valeur de I’angle de
diffraction du pic principal de la phase NasPOas (20 = 34 °) lors de la descente en température,
ce qui correspond a une diminution du paramétre de maille (Annexe 9).

Au sein des échantillons trempés, une différence significative est observée entre P10+, et les
deux autres échantillons, P6+r et P8t.. La vitesse de refroidissement (trempe par écrasement
entre plaques métalliques) de ces trois échantillons étant a priori la méme, cela suggere que la
différence pourrait étre due a une variation structurale de la phase NasPOas. Les analyses MEB
(Figure 5) montrent que P10+ posséde des phases séparées de taille plus importante que P67 et
P87r qui pourraient étre formées dés 1100 °C, ce qui pourrait étre a I’origine de la différence de
parametre de maille observée.

Concernant les échantillons refroidis lentement, les paramétres de maille de P8r. et P10r. et
les paramétres de maille principaux des échantillons P4r. et P6r. (7,432 et 7,429 A
respectivement, 1’indication de deux valeurs de parameétres de maille pour ces échantillons est
discutée ci-aprés) sont proches de ceux de la phase pure (7,425 A [20]). Les échantillons P4r.
et P6rL font apparaitre deux parameétres de maille différents (Figure 9). Cela se traduit sur les
diagrammes DRX par un dédoublement des pics: chaque pic correspondant a la phase
v-NasPO4 ne présente pas un mais deux maxima. Ce phénoméne est plus marqué pour P6rL
(Figure 10, pic a 20 = 61 °) et n’a pas été observé pour les échantillons P8r et P10RL.

P6rL

Intensité (u.a.)

I T I T 1
60,5 61 61,5
Position ° (20)

Figure 10 : Diagrammes de diffraction des rayons X sur I’intervalle [60,3 ; 61,5] des échantillons P4rL et P6rL refroidis
lentement a 1 °C.min* depuis 1100 °C.

Ce dédoublement concerne tous les pics de la phase y-NasPOas. Ainsi, il semble qu’il existe
deux phases de type y-NasPOs de structures trés proches qui coexistent et qui se sont formées
(simultanément ou successivement) lors du refroidissement. Ces phases auraient le méme
systéme cristallin et groupe d’espace mais une variation au sein de la structure qui cause la

modification du paramétre de maille de celle-ci. Ceci pourrait également étre expliqué par la
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présence de Ca ou Si dans la phase y-NasPOs, ce que nous développerons dans la partie
suivante.

La DRX en température de 1’échantillon P61y confirme que la phase NasPOs a une structure qui
évolue, des pics secondaires apparaissent au pied du pic majoritaire lors de la descente en
température (voir Annexe 9).

4.2. Caractéristiques chimiques de y-NasPO4
4.2.1. Présence de Ca dans la phase y-NasPOa4

4.2.1.1. Analyses MEB-EDX

Les analyses chimiques par MEB-EDX des échantillons refroidis lentement ont montré que les
phases séparées contenant la phase cristalline y-NasPO4 ne sont pas pures, elles sont enrichies
en calcium (Tableau 6). Le Tableau 6 montre la composition des phases séparées des
échantillons P4rL, P6rL et P8re. Les échantillons P2r. et P10rL ne sont pas présentés car la
taille des phases separées de P2rL ne permet pas de les sonder spécifiquement et I’échantillon
P10rL présente une microstructure tres complexe (plusieurs domaines macroscopiques). On
remarque également la présence d’une faible teneur en SiO> dans les phases séparées, ce qui
sera discuté en § 4.2.2.

Par ailleurs, plus la teneur en CaO augmente dans les phases séparées, plus elle diminue dans
la matrice vitreuse (Tableau 7). Ces analyses des matrices vitreuses mettent également en
évidence que le calcium a une tendance plus importante que le sodium a se séparer du
réseau vitreux (le ratio [Na2O]/[CaO] augmente dans la matrice vitreuse entre les échantillons
P4gri, P6rL et P8rL). Ceci avait déja été observé dans le Chapitre 3, § 3.2.2.3.

Tableau 6 : Analyses par MEB-EDX des compositions des phases séparées des échantillons P4rL, P6rL et P8rL en Yomass
(avec ’erreur correspondant a I’écart type sur la mesure) et %omol (conversion par calcul avec la valeur moyenne de
I’analyse en %omass).

Echantillon P20s Na20 CaO SiO2*
Pac %mass | 46,2+04 | 470+£09 | 80+0,7 | 05%0,1
%mol 26,5 61,2 11,6 0,7
PEr %mass | 465+10 | 446+09 | 105+05 | 0,7+0,3
%mol 26,3 57,8 15,0 0,9
- %mass | 46,7+05 | 440+12 | 72+04 | 0,9+0,3
%mol 27,8 60,1 10,9 1,3

* L’écart type sur la mesure de SiO, est donné a titre indicatif dans la mesure ou la teneur de cet oxyde est tres
faible.
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Tableau 7 : Analyses par MEB-EDX des compositions des verres résiduels des échantillons P4rL, P6rL et P8rL en %6mass
(avec I’erreur correspondant a I’écart type sur la mesure) et %omol (conversion par calcul avec la valeur moyenne de
P’analyse en %mass).

Echantillon SiO2 Na20 CaO Al203 P20s B2O3" Ratio
[Na20]/[CaO]

™ %mass | 52,3+0,7 | 27,2+0,3 | 41+01 | 32+01 | 22+04 | 10,6 6,6+0,4
%mol 55,2 21,7 4,6 2,0 1,0 9,5 6,0

PBeL %mass | 56,6 +0,7 | 230+03 | 23+0,1 | 34+0,1 | 1,7+£04 | 129 10+£04
%mol 59,4 23,4 2,6 2,1 0,7 11,7 9,0

P8 %mass | 60,2+08 | 19,1+04 | 06+0,1 | 3,6+0,1 | 21+0,4 | 144 31,8+0,5
%mol 63,5 19,5 0,7 2,2 0,9 13,1 27,9

* La valeur de B;Os a €té déterminée par différence, B,Os n’étant pas analysé en MEB-EDX. Ainsi, il n’y a pas

de valeur d’écart type qui lui a été attribué.

La présence de calcium dans les phases séparées suggere que du calcium s’incorpore a la phase

cristalline NasPOs en se substituant au sodium. Ceci a déja été observé dans la littérature, avec

la formation de la solution solide Nas-2xCaxPO4[20,21].

4.2.1.2. Analyses Raman

Les phases séparées de I’échantillon PorL ont été analysées par cartographie Raman. Ce type

de cartographie consiste a enregistrer des spectres Raman a intervalle régulier sur une surface

définie. La surface analysée ici est présentée en Figure 11, on peut y observer des phases

séparées et la matrice vitreuse.

Matrice vitreuse

)

— Phases séparées

Figure 11 : Zone analysée en cartographie Raman, vue au microscopique optique.

Pour cette cartographie, 1’analyse s’est concentrée sur la gamme entre 800 et 1200 cm™ (Figure

12). Dans cette gamme, deux pics sont identifiables : 1’un, vers 940 cm™ est attribué aux modes

d’élongation symétrique vi des unités PO4>, ’autre, plus large entre 1000 et 1200 cm’

correspond aux modes de vibration des unités silicatées (1’analyse détaillée des spectres Raman
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sera faite en 8 5.1.2.2). Ici nous étudions 1’environnement chimique des phosphates, nous
considérerons donc le pic vi des unités PO4> (vers 940 cm™). La Figure 12 présente les trois
types de spectres collectés sur la zone présentée en Figure 11. Le premier correspond au spectre
de la matrice (Figure 12(c)) tandis que les deux autres proviennent des phases séparées (Figure
12 (a) et (b)). Les pics vide (a) et (b) (phases séparées) different par leur position et par leur
forme. Le pic (b) se situe a plus faible nombre d’onde que le (a) (939 cm™ pour (b) contre
943 cm™ pour (a)). Par ailleurs, alors que la forme de (a) est proche d’une courbe du type
mélange gaussien-lorentzien, celle de (b) est complexe : elle est constituée d’un pic fin avec un
épaulement sur la droite du pic, ce qui conduit & une largeur & mi-hauteur plus faible (autour de
23 cm™* pour (b) contre 30 cm™ pour (a)). La différence de position et de largeur des pics v1
peut s’expliquer par la présence de Ca dans ces phases et des environnements
sodocalciques variables des unités PO4>. En effet, pour un environnement sodocalcique des
unités POs*>, le nombre d’onde du pic vi est supérieur a celui des unités PO4> uniquement
compensées par Na (950 cm™ dans le cas du verre de composition 50 SiO2 — 9,3 Na,O — 37 CaO
— 3,7 P05 [22] et 940 cm® dans un systéme purement sodique [23]). Ainsi, dans le cas présent,
pour le pic vide type (b), la contribution des atomes de calcium a I’environnement des unités
PO.* serait faible mais non nulle comme le prouve 1’épaulement visible sur la droite du pic vi.
Dans le cas du pic vi (a), I’environnement des unités PO+ est plus riche en Ca, I’environnement
mixte est plus prononcé ce qui conduit a un pic globalement plus large (largeur a mi-hauteur

supérieure a celui (b)) et déplacé vers les nombres d’onde plus élevés.
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Pic phosphate (v1 POs*)

(a)
Pic silicate
L i -
(b)
()

it et et

800 900 1000 1100 1200
Nombre d’onde (cm™)

Figure 12 : Spectres Raman entre 800 et 1200 cm™* de I’échantillon P6r. obtenus (a) et (b) au sein des phases séparées,
(c) dans la matrice vitreuse.

Pour réaliser des cartographies Raman, le pic v des unités PO4* est modélisé par un mélange
de gaussiennes et de lorentziennes (Figure 13). Dans le cas des pics vi de type (b), le fit ne
permet pas de modéliser 1’épaulement a droite du pic mais rend compte de sa position et de sa
largeur & mi-hauteur, éléments qui différencient les deux types de pics pour PO+ des phases

isolées (Figure 12 (a) et (b)), et rend compte des variations d’environnement de ces unités.

i
\

(@)

800 900 1000 1100 1200 800 900 1000 1100 1200
Nombre d’onde (cm!) Nombre d’onde (cm!)

Figure 13 : Modélisation (en bleu) par mélange de gaussiennes et lorentziennes du pic correspondant a la vibration v:

des unités PO4* des spectres Raman des phases séparées. (a) correspond a la modélisation du pic (a) de la Figure 12, (b)
correspond a la modélisation du pic (b) de la Figure 12.
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A partir de ces modélisations, les cartographies peuvent étre tracées en fonction des deux
paramétres d’intérét : la position du pic vi et la largeur de celui-ci (Figure 14). Elles permettent
d’identifier clairement la localisation de chacun des deux types de phases séparées (pics type
(@) ou (b), voir Figure 12). Les spectres de type (b) (Figure 12) se regroupent dans une zone
localisée des phases séparées (entourées en rouge sur les figures suivantes).

Largeur
(cm™)
30

23

Position
(cm™)
943

939

Figure 14 : Cartographie Raman (échantillon P6rL) du pic du mode de vibration v1 des unités PO4% (a) position du pic,
(b) largeur du pic.

Ces observations soulignent le fait que du calcium s’incorpore dans la phase NasPOa. Des
travaux reportés dans la littérature ont montré qu’il pouvait y avoir une substitution partielle du
sodium par le calcium au sein de la structure de NasPOs avec la formation d’un domaine de
solution solide Naz-2xCaxPOas étendu jusqu’a environ x = 0,2 (Chapitre 1, Figure 21) [20,21].
Cette substitution partielle (ou deux atomes de sodium sont remplacés par un atome de calcium
et une lacune) fait que la forme y haute température est stabilisée a plus basse température
(jusqu’a environ 250 °C). En dessous de 250 °C, la phase y subit une transition ordre-désordre
et la phase obtenue, notée B, est due a I’ordonnancement de la phase y haute température [21].
Cette phase 3 aurait des paramétres de maille doublés avec une plus grande déformation selon
I’axe c et ce doublement de la maille suggére que la transition ordre-désordre correspond a un
ordonnancement des cations Na* et Ca* et des lacunes sur le sous-réseau cationique. Dans notre
étude de la solution solide Nasz-2xCaxPOas (voir § 4.3), nous mettrons en évidence que la phase y
haute température peut étre stabilisée sur tout le domaine de température, c’est-a-dire méme a
température ambiante. Ainsi, la substitution partielle du sodium par le calcium au sein des
cristaux de NasPO4 formés dans nos verres (ceci étant possible du fait de la présence d’environ
6 %mol CaO dans la composition de I’ensemble des échantillons de la série Px) pourrait
expliquer la présence de la phase y haute température pour les échantillons refroidis lentement.
Pour étudier cette hypothése, des céramiques de composition Nasz-2xCaxPO4 ont été synthétisées
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et caractérisées par DRX (voir § 4.3). Enfin, ces travaux mettent également en évidence qu’il
peut y avoir une variabilité du taux de Ca dans les phases NaszPOs visible notamment par la
variation de la position et de la largeur du pic Raman correspondant au mode de vibration v1
des unités PO4*.

4.2.2. Présence de Si dans la phase NasPO4

Les analyses EDX ont montré que le calcium n’était pas le seul élément additionnel des phases
séparées. On y trouve également une petite fraction de SiO2 (moins de 1 %mass) (Figure 15 et
Tableau 6 qui regroupe les compositions des phases séparées phosphatees).

Na

Intensité (u.a.)

0 1 2 3 4 5
Energie (keV)

Figure 15 : Spectre EDX des phases séparées enrichies en phosphore, exemple de I’échantillon P8rL.

La présence de SiO> dans les phases séparées pourrait étre due a I’incorporation d’une faible
quantité de matrice vitreuse. Cependant, elle pourrait aussi résulter de I’incorporation de Si dans
la phase cristalline NasPOa. En effet, une solution solide Nasz+x)Si1-3x)P3xOa4, résultant de la
substitution d’un atome de silicium sur le site d’un atome de phosphore, a été mise en évidence
par Hooper et al. (leur étude a été realisee pour des valeurs de x de 0,033 et 0,066) [24]. Cette
substitution a pour conséquence de stabiliser la phase haute température y-NasPO4 et conduit a
une augmentation du paramétre de maille de la phase (a = 7,48 A d’aprés Hooper et al. [24]
alors que celui de la phase y-NasPOa pure vaut 7,425 A [20]). Ainsi, la présence de Si dans les
phases séparées contenant NasPOs pourrait également stabiliser la phase haute
température y-NasPOa.
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4.3. Céramiques Naz-2xCaxPOs4

L’analyse chimique (par Raman et MEB-EDX) des phases separées a mis en évidence que les
phases NasPO4 contenaient du calcium et pouvaient contenir du silicium. L’incorporation du
calcium dans la phase NasPOs a fait I’objet d’une étude compléte présentée dans cette partie.
Pour étudier I’influence du calcium sur la phase NasPOs, des céramiques de composition
Naz-2xCaxPOs, avec x =0; 0,05 ; 0,10 ; 0,15 ; 0,20 ; 0,25 ; 0,30 ont été synthétisées et étudiées.
Il convient de noter que la synthése a conduit a la cristallisation d’une phase parasite, la phase
NasP207, qu’il n’a pas été possible de supprimer en jouant sur la tempeérature et la durée des
traitements thermiques et dont on ne discutera pas ici. Etant donné la présence de cette phase,
nous n’avons pas cherché a quantifier la substitution de Na* par Ca?*, les valeurs de x utilisées
ici sont indicatives et ne correspondent pas a la teneur en Ca®* réellement incorporée dans la
phase NasPOa.

4.3.1. Evolution de la forme allotropique de la phase Nas-2xCaxPOa4

La Figure 16 présente 1’évolution de diffractogrammes des céramiques de composition
Naz-2xCaxPO4 pour x = 0, 0,05, 0,10 et 0,15. Pour x = 0 (pas de calcium, phase NasPQO4 pure),
la phase NasPOs obtenue correspond a la phase a quadratique, basse température, comme
attendu. L’ajout de calcium cause la diminution de la proportion de cette phase pour x = 0,05
et elle ne cristallise plus a partir de x = 0,10. A I’inverse, 1’ajout de calcium cause 1’apparition
d’une nouvelle phase de type NasPOas. Pour x = 0,05, on observe les pics de la phase cubique y
haute température auxquels s’ajoutent des pics de plus faible intensité (*) qui n’ont pas pu étre
identifiés a partir des bases de données de DRX. Par analogie avec les travaux de Kolsi [21],
on aurait pu supposer que ces pics, qui s’ajoutent a ceux de la phase y haute température, soient
dus & une modification de cette phase y a basse température (c’est-a-dire & I’ordonnancement
de la phase y a basse température). Toutefois, ces pics ne correspondent pas a ceux observés
dans I’étude de Kolsi [21].

Pour x = 0,10, on trouve également des pics de faible intensité (B) qui s’ajoutent aux pics de la
phase cubique y haute température (3). Dans ce cas, ces pics secondaires sont dus a la transition
ordre-désordre sur la distribution des espéces cationiques et des lacunes sur les sites cationiques
de la phase y a basse température (diagramme de DRX en accord avec celui obtenu par Kolsi
de la phase B issue de I’ordonnancement a basse température de la phase y haute température
[21]).

A partir de x = 0,15 (soit pour x = 0,15; 0,20 ; 0,25 et 0,30), seule la forme allotropique
v-NasPO4 cubique haute température est observee (i.e. il n’y a plus de pics de faible intensité
qui s’ajoutent au diagramme de DRX de la phase y-NasPOs). La phase NaCaPQO4 apparait a
partir de x = 0,25 (non montré sur la Figure 16).
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Figure 16 : Diagrammes de diffraction des rayons X des céramiques Nas-2xCaxPO4 avec x = 0; 0,05; 0,10 ; 0,15.
< : a-NasPOs (04-015-4963), 0. v-NasPO, (00-031-1318), O : NasP;07 (04-018-4331), = . B-NasPOg [21], * pics non
identifiés.

L’ajout de calcium a la phase NasPO4 conduit donc a la stabilisation de la phase y haute
température (avec une transition de type ordre-désordre avérée pour x = 0,10 et supposée pour
X = 0,05).

4.3.2. Evolution du parametre de maille en fonction de la teneur en calcium

L’évolution du parameétre de maille en fonction de la teneur en CaO dans les céramiques de
type Nasz-2xCaxPOs est présentée en Figure 17. Ces résultats montrent que la teneur en CaO n’a
que peu d’effet sur le paramétre de maille de la phase Nas-2xCaxPQOs, ce qui est en accord avec
les travaux d’Irvine et West [20]. En effet, leur étude montre que le paramétre de maille du
composé Naz75Ca0,13POs vaut 7,427 A (et celui de y-NazPO4 pur vaut 7,425 A [20]).
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Figure 17 : Evolution du paramétre de maille de la phase y-NasPOs pour les céramiques Nas-2xCaxPOs avec x =0 ; 0,05 ;
0,10;0,15;0,20; 0,25 ; 0,30.

4.3.3. Dédoublement des pics de la phase Nas-2xCaxPO4

Méme si dans I’étude de ces céramiques, on n’observe pas de dédoublement de pics de maniére
aussi prononcee que dans le cas des echantillons P4r. et P6re (Figure 10), des épaulements sont
visibles sur les pics de la phase y-NasPO4 (observables pour x = 0,10 ; 0,20 ; 0,30, exemple en
Figure 18).

Intensité (u.a.)

23,8 24 24,2
Position ° (2 8)

Figure 18 : Diagramme de diffraction des rayons X sur D’intervalle [23,7 ; 24,2] de la céramique Nas-2xCaxPOs avec
x =0,10.

Cependant, le dédoublement de pics de diffraction des rayons X obtenu pour les céramiques
Naz-2xCaxPOs ne concerne pas tous les pics de la phase y-NasPOa. Ainsi, le dédoublement
observé ici n’est pas strictement identique a celui observé pour les échantillons de la série Px
P4rL et P6rL. Cela suggére toutefois que la présence de Ca dans la phase y-NasPOs peut
conduire aux dédoublements de pics mis en eévidence pour les échantillons P4r. et P6r. (Figure
10).
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4.4, Etude d’un échantillon sans calcium

Tous les échantillons de la série Px contiennent du calcium (voir composition au Chapitre 2,
8 1.2.2). Un échantillon semblable & P6r. a été synthétisé en enlevant CaO de la composition
et en gardant les ratios des autres oxydes constants pour éetudier la cristallisation lors du
refroidissement lent d’un échantillon sans calcium. Cet échantillon sera noté¢ P6_CadrL. Les
diagrammes de diffraction des rayons X de P6rL et P6_CadrL sont présentés en Figure 19. Pour
P6rL, la phase y-NasPO4 avec des pics dédoublés cristallise. Pour P6_Ca@rL, on observe
également la phase y-NasPOs haute température. Dans le cas de cet échantillon, le phénoméne
de dédoublement des pics aussi est mis en évidence mais ce dédoublement ne concerne que
certains pics de la phase y-NasPOjs (notés d’une astérisque sur la Figure 19), alors qu’il était

observé pour tous les pics dans le cas de P6rL. ||
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Figure 19 : Diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons P6rL et P6_Ca@r. refroidis lentement a 1 °C.min-t
depuis 1100 °C. 0O : y-NasPO4 (00-031-1318). Les astérisques indiquent les pics dédoublés du diagramme de P6_Ca@r.

Le premier enseignement que ’on peut tirer ici est que, méme sans CaO, le verre refroidi
lentement donne la phase haute température y-NazPOas. Le Ca n’est donc pas le seul élément
chimique responsable de la stabilisation a basse température de la forme y-NazPOas. Il semble
donc que la deuxiéme hypothese évoquée précédemment, a savoir une stabilisation par
incorporation de Si dans la phase NasPOas est probable dans le cas de nos échantillons. Notons
ici que la présence de Si dans les phases séparées de cet échantillon P6_Ca@dr. n’a pas pu étre
verifiée par analyse MEB-EDX du fait de la taille nanométrique des phases phosphatees
obtenues.
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Le deuxieme enseignement est que, comme pour les céramiques Nasz-2xCaxPOa, on observe le
dédoublement de certains pics de la phase y-NazPOas. Cela met en évidence qu’il n’y a pas que
Ca qui puisse étre responsable du dédoublement de certains pics de cette phase.

En conclusion, par I’étude des céramiques Naz.oxCaxPOa, il a été mis en évidence que
I’incorporation de Ca dans la phase NasPOs stabilise la formation y haute température et
peut causer le dédoublement de certains pics de la phase. Cependant, Ca n’est pas le seul
élément chimique pouvant mener a ce résultat. Il semble probable que dans nos échantillons,
Si se substitue a P et conduise également a la stabilisation de la forme haute température
et a une modification structurale de la phase qui cause le dédoublement de certains pics.

5. Role structural de P,Os dans les échantillons de la série Px

5.1. Etude structurale des échantillons trempés de la série Px

5.1.1. Etude structurale du verre de base | trempé

Dans ce chapitre, le verre de base I a été choisi pour étudier 1’incorporation de P.Os dans la
matrice. Celui-ci a pour composition 50,6 SiOz — 8,2 B20O3 — 33,4 Na2O — 6,1 CaO — 1,7 Al,03
(%mol), et ainsi R = Na2O/B203 = 4,1 et K = Si02/B,03 = 6,2. |l est trés riche en oxydes alcalins
et alcalino-terreux et est donc trés dépolymérisé. D’apres le modele de Bray révisé [25-29] (cf
Chapitre 1, 8 3.1.2) qui permet de prédire la structure d’un verre du systeme SiO2— Na>O — B203
en fonction des rapports K et R, ce verre serait constitué d’unités SiO4 contenant 1 ou 2 atomes
d’oxygéne non pontants (Q® + Q3), d’unités BOs de type reedmergnerite (BO4 (4Si)) ou
danburite (BO4 (3Si, 1B)) et d’unités BO3 contenant des atomes d’oxygéne non pontants (cf
Chapitre 1, § 3.1.2). Rappelons que les analyses microstructurales et DRX présentées dans le
8 3.2.1 ont mis en évidence que cet échantillon était totalement vitreux.

Le spectre Raman du verre | trempé est présenté en Figure 20. 1l présente quatre bandes a 620,
952, 1073 et 1460 cm™. D’apreés la littérature, les bandes a 952 cm™ et 4 1073 cm?
correspondent respectivement aux vibrations d’élongation des unités SiO2 Q? et Q° [30-32], ce
qui confirme I’importante dépolymérisation du réseau vitreux attendue d’apres le modele de
Bray. La bande peu intense autour de 1460 cm™ est caractéristique des modes de vibration
d’élongation des unités BOs [30,33-35] et la bande a 620 cm™ peut étre attribuée aux modes de
vibration d’élongation et de déformation des entités Si — O —Si [33,36,37] ainsi qu’aux modes
de vibration des liaisons Si — O — B(1V) [26,38,39].
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Figure 20 : Spectre Raman du verre I1r obtenu apres trempe du liquide en fusion & 1100 °C.

Par ailleurs, les analyses RMN B et ?’Al, présentées dans la suite de ce chapitre (§ 5.1.3)
montrent que I’aluminium est uniquement en coordinence 4 et que la répartition des unités
BO3/BO; est estimée & 54/46. Ceci est globalement en accord avec le modele de Bray ou, pour
cette composition, la teneur en BO4 est estimée a 55 %. En effet, pour notre systeme, les rapports
K et R sont respectivement égaux a 6,2 et 4,1 d’apres la composition théorique du verre | (voir
§5.1.3.2 et Figure 26). Notons que CaO et Al>O3 ne sont pas considérés pour ces calculs. Ainsi,
la différence observée peut s’expliquer par le fait que le systéme de Bray (SiO2— Na20O — B203)
et celui du verre | (SiO2— Na20 — B203— CaO — Al203) ne sont pas strictement identiques.

5.1.2. Incorporation de P2Os dans la structure du verre trempé

Le mécanisme d’incorporation de P2Os dans la structure du verre de référence en fonction de
sa concentration a été étudié par analyse RMN MAS 3!P et Raman.

5.1.2.1. Etude RMN MAS 3P

L’évolution de I’environnement du phosphore a été étudiée par RMN MAS 3P dans les
échantillons trempés de la série Px renfermant du phosphore (P2 a P10+). Les spectres obtenus
sont présentés en Figure 21. Ces spectres ont été normalisés a 1’aire puis pondérés par la teneur
théorique en P.0Os, afin de tenir compte de la concentration croissante en P,Os dans

I’échantillon.

166



Chapitre 4 : Incorporation du phosphore dans les verres simplifiés

|IIII|IIII|II
20 10 0

Intensité (u.a.)

40 30 20 10 0 -10 -20
Déplacement chimiaue (bpm)

Figure 21 : Spectres RMN 3!P des échantillons P21r, P47y, P67r, P8Tr et P107r obtenus aprés trempe du liquide en fusion
a 1100 °C. Le medaillon présente les spectres RMN sans décalage en intensité pour comparaison directe des intensités.

On observe deux gammes de déplacements chimiques distinctes : 1’une située entre 5 et 20 ppm
et centrée a 12-13 ppm, et I’autre entre -3 et 5 ppm, centrée vers 2-3 ppm.

Les pics vers 12-13 ppm sont attribués aux entités orthophosphates PO4* isolées du réseau
silicaté [4,40-43]. Une différence significative est observable pour ce pic entre les deux
premiers échantillons P2+, et P4+, et les trois derniers, P61, P87 et P10+, (Figure 21). En effet,
le maximum du signal se déplace de 13 a 12 ppm et s’élargit pour P67, P87 et P10+r. Ceci peut
étre relié a la cristallisation significative des échantillons a partir de P61+ (Figure 4). La
contribution & 13 ppm pour P21, (homogene) et P4t (trés faiblement cristallisé selon I’analyse
DRX) correspondrait aux unités POs% dans le verre tandis que pour P6t, P8t et P10+, elle
serait la somme de la contribution des unités orthophosphates dans la partie vitreuse et la phase
NasPOs. Il est intéressant de noter que la contribution des unités PO4+* de la phase NazPO4 est
large, contrairement a ce qui est attendu en RMN pour une phase cristallisée, ce qui pourrait
s’expliquer par la structure désordonnée a faible distance de la phase NasPOs et la présence de
Ca dans ces phases.

Concernant la deuxiéme gamme de déplacement chimique, centrée a 2-3 ppm, le pic fin et
intense observé pour I’échantillon P10t est attribué aux phases cristallisees NasP.0O7 et
NaCaPOg, d’apres les résultats DRX (Figure 4) et la littérature [44—46]. L’attribution des pics
larges dans cette gamme de déplacement chimique pour les échantillons P2t a P8, est quant
a elle soumise a discussion. Plusieurs études attribuent ce pic a des entités pyrophosphates
isolées P,O7* [4,40,41,43]. Dans ce manuscrit les atomes de phosphore de ces unités seront
notes P(l1 py- Cependant, cette attribution est remise en cause par des études récentes portant sur
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des bio-verres appartenant aux systemes SiO; — P,Os — CaO (complétés par Na2O selon les cas).
Ces études attribuent ce signal a des unités orthophosphates non plus isolées, mais possédant
une liaison P — O — Si 2 (i.e. : PO4?*- Si) [6,14,16,47]. Ces unités seront ici notées P(llsl-). Fayon
et al. [16] ont mis en évidence de facon directe la présence de liaisons P — O — Si par analyse
RMN de corrélation 3!P-?Si REDOR (Rotational Echo Double Resonance) couplée a de la
simulation numérique pour la composition 46,1 SiO>—51,3 CaO — 2,6 P2Os (%mol). Dans cette
logique, notre systéme contient deux autres espéces, I’aluminium et le bore, avec lesquelles les
entites orthophosphates pourraient se lier et former des unites P(llAl) (i.e. : POs — Al) ou P(llB)
(i.e. : PO4* — B). Concernant les unités P(llAl), les donnees de la littérature sur des systémes
aluminosilicatés sodiques montrent que le signal RMN de ces espéces se situe vers 7 ppm [41-
43], ce qui ne semble donc pas pouvoir expliquer le signal a 2-3 ppm observé ici. Pour les unités
P(llB), les travaux de Stone-Weiss et al. [48] dans un bio-verre de composition SiO2 — Na,O —

B203— P.0Os montre que les unités P(llB)ont un signal RMN vers 6 ppm et les unités P(llp)vers

2 ppm. Les travaux de Tricot et al. [49], dans un autre type de systeme (SnO — B2Oz — P20s)
confirme que les signaux RMN des unités P(llB) et P(llp) sont bien distinguables. Ainsi, des

unités P(llB) ne pourraient pas expliquer le déplacement observeé ici vers 2-3 ppm. Parmi les

hypothéses envisagees, deux d’entre elles pourraient donc étre a 1’origine d’un pic a 2-3 ppm :
des unités P(llp) et des unites P(llsl-). Sachant que les liaisons P — O — B et P — O — Al semblent
préférentiellement formées comparées aux liaisons P — O — Si [4,40] et que de telles liaisons
P—-O-BetP— 0O - Al ne sont pas mises en évidence dans les spectres 3P de la série Px,
I’hypothése retenue ici sera celle d’unités P(ll py- Pour s’en assurer, il faudrait mener des analyses
de corrélation P — P, P — Si, P — Al et P — B, qui n’ont pas pu étre realisées pendant cette these.
Concernant ce pic a 2-3 ppm, on peut remarquer que son intensité diminue fortement entre P4+,
et P67, ce qui signifie que la cristallisation importante de la phase NasPO4 dans 1’échantillon
P67 cause la diminution des espéces correspondant a ce pic.

Une autre hypothese pourrait étre envisagée pour expliquer ce pic large a 2-3 ppm, celle de la
présence d’unités orthophosphates isolées POs* avec un environnement enrichi en Ca par
rapport aux unités orthophosphates isolées qui donnent un signal vers 12-13 ppm. En effet,
comme nous I’avons évoqué plus haut, la phase NaCaPO4 donne un signal RMN dans cette
gamme de déplacement chimique. Deux éléments font que cette hypothése n’a pas été retenue.
Premiérement, I’analyse 3P d’un verre sans calcium (voir Annexe 10, IIl., Figure A10.9)

2 En raison de la présence de CaO dans ces systémes, les déplacements chimiques associés aux unités phosphates
sont décalés vers des valeurs plus faibles. En exemple, le signal de PO, vaut 2,8 ppm dans un systéme avec un
ratio Na,O/CaO de 0,1 contre 15,6 ppm dans un systéme sans CaO [50]. Il est en de méme pour ce deuxiéme pic
discuté dans ce paragraphe. Ainsi, en absolu les déplacements chimiques considérés dans les études sur les bio-
verres citées ici sont différents de ceux de ces travaux mais ils correspondent aux mémes entités avec un
compensateur de charge différent.
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montre que ce signal a 2-3 ppm existe méme s’il n’y a pas de calcium dans le verre. Cela signifie
que, si de telles unités PO4* isolées avec un environnement enrichi en Ca existent, elles ne
peuvent pas a elles seules expliquer ce pic a 2-3 ppm. Par ailleurs, la teneur en CaO dans notre
étude ne semble pas suffisante pour obtenir un pic a des déplacements si bas. Lockyer et al.
[50] ont étudié le déplacement chimique du pic orthophosphate en fonction des teneurs relatives
en CaO et Na2O dans un verre SiO2 — Na2O — CaO — P20Os (Figure 22). Dans le cas de nos
échantillons trempés décrits ici, la taille nanométrique des phases seéparées de permet pas de
discriminer la composition des phases séparées et celles des matrices vitreuses englobantes.
Cependant cela a pu étre fait pour les échantillons refroidis lentement. Les résultats de ces
analyses montrent que, pour les échantillons refroidis lentement de la série Px, le ratio
CaO/(Na20+CaO) reste inférieur a 0,2, ce qui correspond a des déplacements chimiques
d’unités orthophosphates compris entre 13 et 15,6 ppm. Ainsi, la teneur en calcium relevée pour
les phases séparées ou les matrices vitreuses des échantillons refroidis lentement donneraient
des pics avec des déplacements chimiques bien plus élevés que 2-3 ppm.

0

TT T TTT T

0 a1 02 03 04 05 06 07 08 0% 1

C20/(Na,0+CaD)

Figure 22 : Evolution de la position du pic orthophosphate (PO.* isolés) en fonction de la teneur en CaO dans le systéme
SiO2-Na20-Ca0-P20s. Le point surmonté d’une astérisque est un verre avec uniquement CaO (c’est-a-dire sans Na20)
et correspond & une moyenne des valeurs reportées pour le déplacement chimique 3!P de la phase Cas(POs4)2 [50].

5.1.2.2. Analyse Raman

Les spectres Raman des échantillons trempés de la série Px sont présentés en Figure 23.
L’introduction de P.Os (de P2tr & P8tr) provoque I’apparition de quatre nouvelles bandes de
vibration associées aux entités phosphatées, qu’elles se trouvent dans le verre ou dans des
phases séparées. Les bandes a 939 cm™ et 1002 cm™ correspondent aux modes de vibration
d’élongation au sein des unités tétraédriques PO4* (respectivement vibrations symétriques vi et
antisymétriques vs) [23,51]. Dans la gamme 300 — 700 cm™, les bandes a 429 et 580 cm™
correspondent aux modes de vibration de déformation des unités orthophosphates [23,51]. Dans

le cas de 1’échantillon P10+, on retrouve ces quatre bandes de vibration auxquelles s’ajoutent
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une bande fine a 963 cm™, caractéristique de la phase cristallisée NaCaPO4 [52], et les bandes
fines a 733, 1029 et 1115 cm™ qui correspondent & la phase NasP.O7 [53,54], en accord avec
les analyses DRX (Figure 4).
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Figure 23 : Spectres Raman des échantillons de la série Px obtenus aprés trempe du liquide en fusion a 1100 °C.

Tout d’abord, ces spectres Raman confirment que dés les plus faibles teneurs en P20s
(2%mol dans le cas de la seérie Px), celui-ci s’incorpore sous forme d’entités
orthophosphates PO4* isolées du réseau. La position des bandes associées aux unités
orthophosphates isolées dans les échantillons ou la phase NaszPOs cristallise fortement (P6r,
P87 et P107r) n’est pas significativement modifiée comparé a celle des unités orthophosphates
de I’échantillon P4+, (peu cristallisé) ou P21, (homogéne), ce qui montre que I’environnement
des unités PO4* dans le verre et dans la phase y-NasPOa est proche. De méme, la largeur
de ces bandes n’évolue pas sensiblement entre verre et phase cristallisée, ce qui est en accord
avec I’existence d’un désordre au sein de la structure cristalline de y-NasPOa, également mis en
évidence par les résultats RMN conduisant & une distribution d’environnements.

Cette étude Raman ne permet pas d’identifier de bandes de vibration non associées aux unités
orthophosphates et qui pourraient correspondre au pic RMN a 2-3 ppm (Figure 21). En effet,
d’apres la littérature les modes de vibration d’élongation symétriques des unités P2O7* sont
attendus & 1020-1030 cm™ [23,55,56] (ce qui est cohérent avec la bande a 1029 cm™ de la phase
NasP207 composée d’unités P,O7* observée ici) et il n’y a pas dans la littérature a notre
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connaissance d’attribution de signaux Raman aux espéces P(llsl-). La littérature met cependant

en évidence que, dans le binaire SiO2-P20s, les modes de vibration relatifs aux liaisons
P — O — Si sont observés vers 1145 cm™ [57]. Ainsi, les bandes de vibration autres que celles
liées aux unités orthophosphates isolées (pyrophosphate, P — O — Si) pourraient donc se situer

dans la méme gamme de fréquence que celle des entités SiO4 Q" présentes dans le verre (Figure
20). Cela expliquerait pourquoi on ne les observe pas.

Les signaux RMN et Raman relatifs aux espéeces phosphatées observées ici sont regroupés dans

le Tableau 8.

Tableau 8 : Signaux RMN et Raman relatifs aux entités phosphatées des échantillons trempés de la série Px observés

expérimentalement et selon la littérature.

Raman RMN
(cm™) (ppm)
Expérimental Littérature Expérimental Littérature
PO4* dans matrice Unité PO4* libre
vitreuse et phase NasPO4 (ref [51]) .
15 (systéme Na.O
PO, 429 411 :
12-13 —Si0O2— B0z ref
580 546 )
939 938
1002 1002
963 967
PO,* (NaCaPOq) 2-3 3 (ref [46))
1015
733 740
1029 1025
P207* (NasP207) 2,5 1,9 (ref [45])
1115 1109
(ref [23])
Pip) - 1024 (ref [23]) 2-3 3 (ref [4])
5.1.3. Influence de P2Os sur la matrice vitreuse et sur la distribution des ions alcalins

5.1.3.1. Impact de P20s sur I’environnement du silicium

En raison des temps trés longs d’acquisition dus a la faible abondance isotopique du silicium

29 (4,6 %) et de son temps de relaxation relativement long, seules quelques analyses RMN 2°Si
ont été réalisées dans ces travaux de thése. Les échantillons étudiés en RMN 2°Si sont trois
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échantillons trempés de la série Px a savoir It, P21 et P67 (Figure 24). Ces analyses mettent
en évidence que I’incorporation de P2Os dans le verre de base | cause un déplacement du signal
RMN vers les plus faibles déplacements chimiques ce qui traduit une polymeérisation du réseau
silicaté [58].

- 82 ppm . 95 ppm

L I I
-40 -60 -80 -100 -120 -140 -160
Déplacement chimique (ppm)

Figure 24 : Spectres RMN 2%i des échantillons Itr, P27+ et P67, obtenus aprés trempe du liquide en fusion a 1100 °C.

L’impact de P20s sur I’environnement du silicium peut également étre estimé a partir des
données de Ty et des analyses Raman. L’augmentation de Tq avec I’incorporation de P20s
(Tableau 1) suggere fortement que les ajouts de P2Os induisent une repolymeérisation du réseau
silicaté (voir § 2). Cette repolymérisation semble d’autant plus importante que des phases
phosphatées cristallisent. Ceci est confirmé par les analyses Raman (Figure 23). On peut en
effet observer que la bande correspondant aux entités silicatées Q" présentes dans le verre (1000
a 1200 cm?) s’élargit vers les plus hautes fréquences avec 1’ajout de P20s, signe d’une
augmentation de la proportion relative d’unités Q® et Q* et donc d’une repolymérisation du
réseau.

5.1.3.2. Impact de P20s sur I’environnement du bore

L’évolution de I’environnement du bore a été étudiée par RMN MAS !B dans les échantillons
trempes de la serie Px. Les spectres obtenus sont présentés en Figure 25 (a). Les unités BO3
correspondent aux signaux larges entre 5 et 20 ppm et les unités BO4 a ceux plus étroits entre 1
et -3 ppm (Figure 25 (2)) [59]. Cette différence de largeur s’explique par la faible interaction
quadrupolaire pour les sites BO4 tétraédriques et I’existence d’une interaction quadrupolaire du
second ordre (non moyennée par le MAS) pour les BOz triangulaires. Quatre contributions sont
souvent utilisées pour simuler les spectres du bore : deux contributions pour simuler les unités
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BO3 et deux contributions pour les unités BOs qui seraient reliées a des unités de type
reedmergnerite (BO4 (4Si)) ou de type danburite (BO4 (3Si, 1B)) [29,59] (voir exemple Figure
25 (b)). De ces simulations, il est ensuite possible de déterminer les proportions relatives des
unités BOz et BO4 (Figure 25 (c)).
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Figure 25 : (a) Spectres RMN !B des échantillons de la série Px obtenus aprés trempe du liquide en fusion a 1100 °C.
(b) Exemple de simulation du spectre RMN !B de P6+r avec 4 compositions : deux pour les unités BOs et deux pour les
BO.. (c) Evolution des proportions d’unités BOs et BO4 correspondantes dans ces échantillons en fonction de la teneur
en P20s, obtenues par simulation des spectres (I’erreur sur la mesure est estimée a + 1 %).

Nous commenterons tout d’abord 1’évolution des proportions relatives des unites BOs et BOa.
Les ajouts croissants de P>Os causent une modification importante de ces proportions (Figure
25(b)). La proportion d’unités BOs augmente de I+ a P6t, reste constante pour P61, et P8t
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(entre 70 et 80 %) puis diminue pour P10t.. Pour expliquer cela, il faut se référer au modéle de
Bray (Annexe 1), qui exprime la quantité relative d’unités BOs en fonction du ratio K
(Si02/B203) et R (Na20/B203) dans le ternaire SiO2 — B20O3 — Na2O (Figure 26). Notre systeme
est cependant plus complexe, contenant a la fois CaO et Al>Oz en plus de SiO2, B-Oz et Na,O
(voir Chapitre 2, § 1.2.2). L’analyse bibliographique a montré que la présence d’Al>O3
influengait la proportion d’unités BO4, cependant, dans notre cas, sa teneur étant trés faible
(1,7 %mol au plus), nous négligerons cette espece. Par ailleurs, la quantité de CaO est
elle-méme faible par rapport a Na,O (Na,O/CaO = 5,4) et la littérature montre que les groupes
BO4 sont préférentiellement compensés par les ions sodium et non par les ions calcium [60—
62]. Nous ne tiendrons donc pas compte de la teneur en CaO pour cette analyse. Ainsi, la
position de la premiere composition de la série (verre | de référence, ratio théorique R de 4,1 et
K de 6,2) dans le cadre du modele de Bray est notée par une croix rouge sur la courbe
correspondant a la valeur de K la plus proche, soit K = 6 (Figure 26). Pour K constant (ce qui
est le cas ici), une diminution de R & partir de la valeur 4,1 entrainera donc d’apres la figure
dans un premier temps une augmentation de la proportion d’unités BO4 (jusqu’a environ
R =1,8), ensuite un plateau (pour R compris entre 1,8 et 0,8) et enfin une diminution de celle-
ci (pour R inférieur a 0,8). Sachant que 1’ajout de P,Os cause 1’extraction d’ions alcalins du
réseau silicaté (effet réticulant), les teneurs croissantes en P,Os ajoutées le long de la série Px
sont synonymes de diminution du rapport R au sein du réseau silicaté. On peut donc faire un
paralléle entre 1’évolution théorique de la proportion d’unités BO4 lorsque R diminue dans le
modele de Bray (augmentation puis plateau et enfin diminution) et 1’évolution
expérimentalement observée le long de la série Px obtenue par trempe (Figure 25 (b)). Cecin’a
pas pu étre verifié quantitativement en ce qui concerne 1’évolution du rapport R dans le cas des
échantillons trempés car la taille nanométrique des hétérogénéités n’a pas permis de sonder
uniquement la matrice vitreuse par MEB-EDX. Cependant, une analyse quantitative a été
réalisée sur les matrices vitreuses des échantillons refroidis lentement et confirme cette
observation (voir § 5.2.3.2).
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Figure 26 : Evolution de la fraction N4 d’entités BO4 en fonction de R et K dans le systéme ternaire SiOz — B2Os — Na2O
adapté de [25]. Les lignes pointillées représentent les prédictions du Modele de Bray et les traits pleins représentent les
points expérimentaux obtenus par Bray et al. par RMN du bore [63] [25]. Le point | correspond au rapport R de notre
verre de base | (sans phosphore) et au rapport K le plus proche (K=6).

Par ailleurs, la Figure 25 (a) met en évidence que les spectres RMN MAS !B ne varient pas
uniquement au niveau de I’intensité relative des contributions des unités BOs et BO4 lors des
ajouts successifs de P2Os. La forme des signaux des unités BOs est également modifiée ainsi
que le déplacement chimique correspondant aux unités BOa. Pour les unités BOs, nous ne
pourrons pas, a partir de ces spectres, interpréter la modification de la forme des signaux. En
effet, le verre de base I est trés dépolymérisé, des atomes d’oxygeéne non-pontants existent sur
les BOs d’aprés le modéle de Bray ce qui rend le systéme trés complexe. On peut toutefois
supposer que les premiers ajouts de P>Os vont causer la diminution du nombre d’atomes
d’oxygeéne non-pontants sur les unités BOs. Pour de plus amples caractérisations, il serait
nécessaire de réaliser un enrichissement & 1’*’O de certains échantillons et d’étudier 1’évolution
du nombre d’atomes d’oxygene non-pontants sur les unités BOs. Concernant la modification
importante du déplacement chimique du signal des unités BOa4, celui-ci se déplace vers les plus
faibles déplacements chimiques. On peut distinguer trois hypothéses pour expliquer ce
phénomene :

e L’influence directe de P2Os avec la formation d’une liaison P — O — B résultant de
’association d’un orthophosphate PO4 et d’une unité BO4. Cependant, sur ce point, les
études de Mufioz et al. [4] (systéme 2 SiO2 — B203 — Na2O + 3 %mol de P20Os) et Gan
et al. [38] (systéme 80 SiO2 — 5 B203 — 15 K20 + 0,9 et 1,7 %mol de P2Os) ne montrent
pas de modification spécifique de déplacement chimique du signal des BO4 avec la
création de liaisons P — O — B.

e L’influence indirecte de P2Os qui provoquerait la diminution du ratio Na,O/CaO dans
la matrice vitreuse. En effet, les travaux de Quintas et al. [64] ont mis en évidence que
la diminution du ratio Na,O/CaO cause une augmentation du deplacement chimique des
unités BO4. Cependant, les analyses EDX de verres résiduels que nous avons réalisées
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sur les échantillons refroidis lentement de cette méme série Px (voir Tableau 7) mettent
en évidence que la matrice vitreuse, ou se situe 1’aluminium, perd en relatif plus de
calcium que de sodium (le rapport Na>O/CaO augmente au sein de la matrice vitreuse
par rapport au verre I de référence). Ainsi, I’effet observé serait inverse a celui attendu,
ce qui suggere que le déplacement du signal avec la teneur en P2Os n’est pas di a une
modification du ratio Na2O/CaO au voisinage des unités BO4. Ceci est confirmé par
I’étude de trois verres en faisant varier le rapport Na,O/CaO (Annexe 10, IlI) : on
n’observe pas de variation significative du signal pour les variations du rapport
Na.O/CaO considérées. Ainsi, cette hypothése ne semble pas adéquate.

e L’influence indirecte de P2Os qui provoquerait une diminution de la quantité de Na;O
dans le réseau et donc modifierait sa structure. Martens et Muller-Warmuth [65] ont
étudié un grand nombre de compositions du ternaire SiO2 — Na,O — B0z appartenant
aux différents domaines du modele de Bray (Annexe 1). lls ont pu mettre en évidence
une tendance générale selon laquelle une diminution de la quantité de Na.O cause,
comme ici, une diminution du déplacement chimique des unités BO4, indépendamment
du domaine du modele de Bray considéré. Ainsi, I’évolution observée ici ne semble pas
étre directement liée a la présence de P.Os mais plut6t aux variations de structure qui
en découlent. Cette derniére hypothése est la plus probable et sera celle retenue.
Pour expliquer cela, on pourrait par exemple faire I’hypothése que 1’augmentation de la
proportion des unités BO4 (entre I+ et P67r) due a la diminution du ratio R dans le
systeme serait accompagnée d’une augmentation de la proportion d’unités BO4 (4Si)
(déplacement chimique vers -2 ppm [59]) au détriment d’unités BOs (3Si, 1B)
(déplacement chimique vers 0 ppm [59]) [29,59]. Plus la quantité d’unités BOa
augmente, plus la formation de BO4 (3Si, 1B) est défavorisée par rapport aux unités
BO4 (4Si) car les liaisons B(IV)-O-B(IV) sont défavorisées. Cette hypothése ne
s’applique pas cependant aux échantillons P8+ et P10+, ou le déplacement chimique des
unités BO4 continue de diminuer alors que leur proportion relative n’augmente plus,
voire diminue légérement.

5.1.3.3. Impact de P20s sur I’environnement de I’aluminium

L’évolution de 1’environnement de ’aluminium a été étudiée par RMN MAS ?’Al dans les

échantillons trempés de la série Px. Les spectres obtenus sont présentes en Figure 27.

176



Chapitre 4 : Incorporation du phosphore dans les verres simplifiés

: PlOTr

P6Tr

P4T|‘

P2Tr

|Tr

TT T T T[T T T T[T T T[T T T T[T T TT T T[T T IT TTTT
100 90 80 70 60 50 40 30 20 10
Déplacement chimiaue (bbpm)

Figure 27 : Spectres RMN 2’Al des échantillons de la série Px obtenus aprés trempe du liquide en fusion a 1100 °C.

Les différents échantillons de la série présentent un signal avec un maximum entre 55 — 60 ppm,
qui correspond aux ions AI** en coordinence 4. De plus, le spectre RMN de I’échantillon P10t
le plus cristallisé laisse apparaitre de I’intensité vers 30-40 ppm, attribuée aux ions AI** en
coordinence 5 [66]. Ceci a pu étre mis en évidence par RMN 2D MQMAS (analyses non
présentées dans ce manuscrit). Ainsi, ces spectres RMN montrent que I’aluminium est présent
en coordinence 4 pour tous les échantillons trempés de la série Px, excepté P10+, ou une partie
de ’aluminium se trouverait également en coordinence 5. D’apres nos calculs théoriques pour
P10t (Annexe 11), la quantité d’oxydes Na20 et CaO est inférieure a celle nécessaire pour
compenser la totalité des unités AlO4, BO4™ et PO* existantes. De plus, cet échantillon n’est
pas homogeéne (Figure 5). On observe au MEB des zones enrichies en phosphore, sodium et
calcium et d’autres enrichies en silicium et aluminium. Ces deux observations peuvent
expliquer que I’aluminium soit dans un environnement plus contraint et donne des ions en
coordinence 5.

Par ailleurs, on remarque un effet marqué de I’ajout de P,Os sur les spectres RMN MAS 27All.
Le maximum du signal se déplace vers les plus bas déplacements chimiques, de 60 ppm pour
I’échantillon It @ 55 ppm pour P10t La largeur des spectres semble augmenter légérement
entre I1r et P8t (P10+r étant lui élargi en raison de la présence d’unités AlOs). L effet marqué
de I’ajout de P2Os sur les atomes d’aluminium est confirmé par la simulation de déplacement
chimique isotrope diso (qui est relié a la valeur de I’angle Al — O — Si [67]). Celui-ci diminue de
65 a 61 ppm entre It et P10+, La simulation de la constante de couplage quadrupolaire Cq
(reliée a la distorsion du tétraedre AlO4 [68]) montre egalement une légére augmentation de sa
valeur avec la teneur en P>Os. (Figure 28).
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Figure 28 : Déplacement chimique isotrope diso (Cercles noirs) et constante de couplage quadrupolaire Cq (carrés rouges)
extraits a partir des spectres RMN MAS ?’Al pour les échantillons trempés de la série Px. La valeur de Cq de
I’échantillon P107r n’est pas indiquée car celui-ci posséde des unités AlOs.

Pour expliquer cela, on peut, comme dans le cas du bore, envisager une influence directe ou
indirecte de P20s.

Une influence directe signifierait la formation de liaisons P — O — Al. Glatz et al. [41]
ont montré que les liaisons P — O — Al existent dans le systeme Li>O — Al:O3 — SiO; +
1 ou 3 %mol de P20s (avec variation du rapport Al2O3/Li20 entre 0 et 1,3) quelle que
soit la teneur en Al,O3. D’apres leur étude [41] et celle de Cody et al. [42], la présence
de complexes P — O — Al se traduit par un ¢largissement du signal RMN de I’aluminium
dd a une distorsion des tétraedres AlOs. Dans nos travaux, de Ivr a P8t (P10t
comprenant des atomes d’aluminium en coordinence 5 donc non discuté ici), le signal
de l'aluminium est légérement élargi et la constante quadrupolaire Cq augmente
Iégerement. Cela tend a montrer que des liaisons P — O — Al pourraient étre formées. On
pourrait essayer de valider ou infirmer la présence d’unités phosphates liées a des
atomes d’aluminium a partir des spectres 3P, les liaisons P — O — Al sortant vers 7 ppm
[41-43]. Cependant, sur nos spectres 3P des échantillons trempés de la série Px (Figure
21), la gamme de déplacement chimique autour de 7 ppm correspond au pied du pic
orthophosphate, il est donc difficile d’étudier la présence de liaisons P — O — Al a partir
de la RMN 3tp.

Une influence indirecte peut se traduire par une modification du compensateur de charge
des unités AlO4". Les travaux de Quintas et al. ont montré que la substitution du sodium

178



Chapitre 4 : Incorporation du phosphore dans les verres simplifiés

par du calcium (diminution du rapport Na,O/CaO) causait une diminution du maximum
du signal 2’Al et du 8iso [64]. Cependant les analyses EDX de verres résiduels que nous
avons réalisées sur les échantillons refroidis lentement de cette méme série Px (Tableau
7) mettent en évidence que la matrice vitreuse, ou se situe 1’aluminium, perd en relatif
plus de calcium que de sodium (le rapport Na,O/CaO augmente au sein de la matrice
vitreuse par rapport au verre | de référence). Ainsi, 1’effet observé serait inverse a celui
attendu, ce qui suggere que le déplacement du signal avec la teneur en P20s n’est pas
dd a une modification du ratio Na2O/CaO au voisinage des noyaux d’aluminium. Ceci
est confirmé par 1’étude de trois verres faisant varier le rapport NaO/CaO (Annexe 10,
I1) : on n’observe pas de variation significative du signal pour les variations du rapport
Na>O/CaO considérées.

e Comme dans le cas du bore, la déplétion en oxyde Na.O causée par les ajouts de P2Os
pourrait influencer le déplacement chimique de I’aluminium en modifiant la structure
du réseau. L’étude de EI-Damrawi et Muller-Warmuth [69] montre que, pour le systeme
SiO2 — Na2O — B203 — Al203, I’augmentation du ratio A1203/Na2O (entre 0,04 et 1)
cause la diminution du déplacement chimique de I’aluminium (coordinence 4) de 59 a
54 ppm. Il convient de noter que, dans le cas de notre étude, on observe une diminution
comparable (le déplacement chimique isotrope de 1I’aluminium varie de 65 a 61 ppm)
pour une variation du ratio Al.O3/Na;O plus faible (de 0,05 a 0,25, déterminé par
analyse EDX). Les résultats de EI-Damrawi et Miller-Warmuth [69] suggerent ainsi
que la modification de structure du réseau induite par la diminution de I’oxyde Na2O
peuvent causer une variation du signal de I’aluminium, variation qui est cohérente avec
celle observée dans ces travaux.

Ainsi, deux hypothéses pourraient expliquer la modification du signal de 1’aluminium : la
présence de liaisons P — O — Al (qui serait cependant peu marquée ici, vue la faible
augmentation de Cq) et, comme dans le cas du bore, une modification du signal due a un
réarrangement global du réseau. Cette derniere hypothese semble la plus probable ici.

5.1.3.4. Impact de P20s sur I’environnement du sodium

L’évolution de I’environnement du sodium a été étudiée par RMN MAS 2°Na dans les
échantillons trempés de la série Px. Les spectres obtenus sont présentés en Figure 29. Pour les
échantillon Iy, P2 et P41, le signal se décale vers des valeurs plus faibles de déplacement
chimique, ce qui signifie que la contribution des atomes de sodium en tant que compensateurs
de charge augmente [70,71], ce qui est en accord 1’augmentation des BO4 (Figure 25). A partir
de P6t, le signal RMN est significativement modifié : le maximum est déplacé vers les
déplacements chimiques positifs et un épaulement apparait sur la droite des pics. Ainsi, deux
contributions se distinguent. L’épaulement vers -18/-20 ppm correspond a la contribution de
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Na dans le réseau vitreux. Ceci est notamment mis en évidence par I’étude RMN 3Na des verres
résiduels P6vr et P8vr pour lesquels les spectres RMN 2Na correspondent & cette contribution
vers -18/-20 ppm (Annexe 10, Figure A10.8). Concernant la variation de déplacement chimique
du pic principal vers des valeurs plus positives, elle peut étre reliée a une augmentation de la
contribution des atomes de Na dans les zones enrichies en P20s. Ceci est vérifié par le fait qu’a
partir de P6T:, la cristallisation dans les échantillons devient significative (voir Figure 4).
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Figure 29 : Spectres RMN %Na des échantillons trempés de la série Px obtenus aprés trempe du liquide en fusion a
1100 °C.

5.1.4. Conclusion de I’étude structurale des échantillons trempés

Cette étude structurale a permis de montrer que P2Os se trouve majoritairement dans la
partie vitreuse des échantillons trempés sous forme d’entités POs3 isolées du réseau
silicaté. Les études RMN mettent toutefois en évidence I’existence @ minima d’une deuxiéme
espece phosphatée. A partir des analyses 1D réalisées dans cette étude, il est difficile de
conclure de fagon certaine sur la nature de ces espeéces mais I’hypothese la plus probable est
qu’il s’agit d’entités phosphatées dimériques (pyrophosphates) P(llp).

Par ailleurs, P2Os ne semble pas avoir une influence directe sur les formateurs de réseau Si et
B. Dans le cas de I’aluminium, des liaisons P — O — Al pourraient toutefois exister. Le fait que
P20s ne semble avoir qu’une trés faible influence sur le réseau vitreux est compréhensible car
il se trouve majoritairement sous forme d’entités PO+ isolées du réseau silicaté, ces espéces
n’interagissent donc pas avec les atomes de Si, Al ou B. L’influence de P20s sur le réseau
vitreux serait donc principalement indirecte. L’ajout de P2Os induit un appauvrissement
en ions alcalins et alcalino-terreux du réseau, ce qui peut modifier la spéciation et
I’environnement des atomes de Si, Al ou B. Ainsi I’ajout de P2Os conduit & un réseau silicaté
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plus polymeérisé, la proportion d’atomes d’oxygéne non-pontants des unités SiO4 diminuant.
Concernant le bore, la proportion relative d’unités BO4 augmente globalement avec 1’ajout de
P.Os allant donc également dans le sens d’une repolymérisation du réseau vitreux. Enfin,
concernant 1’aluminium, de forts taux de P20s semblent causer 1’apparition d’atomes
d’aluminium en coordinence 5 (échantillon P1o), qui, pour des taux moins élevés de P,Os, se
trouvait uniquement en coordinence 4 et une Iégére distorsion des tétraédres AlO4.

5.2. Etude structurale des échantillons refroidis lentement

Dans cette partie, nous présenterons les analyses structurales relatives aux échantillons refroidis
lentement de la série Px. Seules les analyses présentant des résultats différents de ceux des
échantillons trempés seront détaillées, les autres sont présentées en Annexe 12.

5.2.1. Etude structurale du verre de base | refroidi lentement

Le verre IrL (verre totalement homogeéne) a une structure trés proche de celle de 1’échantillon
trempé I1.. Cependant, tous deux différent par la proportion d’unités BO3/BO4 (étude par RMN
11B). Pour I’échantillon trempé, cette proportion vaut 54/46, tandis que pour 1’échantillon
refroidi lentement elle vaut 47/53. Cette différence est due a la vitesse de refroidissement qui a
pour effet de conduire a une augmentation de la proportion d’unités BO3s lorsque celle-ci
augmente. Cela est en accord avec les résultats de Wu et Stebbins [72] qui ont montré que plus
le refroidissement est rapide, plus la proportion d’unités BOzaugmente, ce qui peut s’expliquer
par un déplacement vers la droite de 1’équilibre BOs < BO3 + ONP (atome d’Oxygene Non-
Pontant) au sein du liquide lorsque la température croit.

5.2.2. Incorporation de P20s dans la structure du verre refroidi lentement

5.2.2.1. RMN MAS 3'p

L’évolution de I’environnement du phosphore a été étudiée par RMN MAS 3P dans les
échantillons refroidis lentement de la série Px contenant P2Os, & savoir de P2r. a P10rL. Les
spectres obtenus sont présentés en Figure 30.
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Figure 30 : Spectres RMN 3P des échantillons P2rLr P4rL, P6rL, P8rL et P10rL refroidis lentement a 1 °C.min‘! depuis
1100 °C. Le médaillon présente les spectres RMN sans décalage en intensité pour comparaison directe des intensiteés.

Les spectres obtenus sont proches de ceux des échantillons trempés de la série Px (Figure 21).
Le pic a 12 ppm correspond aux unités PO4> libres tandis que le signal large a 2 ppm
(échantillons P2re, P4ry, P6RrL) peut étre attribué aux entités connectées P(; py ou Py s;y comme

nous I’avons vu plus haut. Concernant le pic a 12 ppm, celui des échantillons fortement
cristallisés (P4rv, P6re, P8rL, P10rL) est plus fin comparé aux échantillons trempés, ce qui peut
s’expliquer par une meilleure cristallinité de la phase NasPOs pour les échantillons refroidis
lentement ou une quantité de cristaux plus importante, comme le montrent les analyses DRX
Figure 4 et Figure 7). D’autre part, dans la gamme a 0 — 5 ppm, pour I’échantillon P8grL, On
observe un pic fina 2 ppm qui est attribuable a celui de la phase NaCaPQO4 [46], par comparaison
avec les analyses DRX. Il semble que ce pic commence déja a apparaitre pour les échantillons
P4rL et P6rL, Ce qui serait en accord avec les analyses DRX (Tableau 5 et Figure 7). Le pic a
2,3 ppm pour 1’échantillon P10rL est d0 dans ce cas a la superposition des pics des phases
NaCaPOs et NasP.O7. Comme dans le cas des échantillons trempés, cela met en évidence que
le phosphore s’incorpore majoritairement sous forme orthophosphate isolée PO4+* aussi bien
dans le verre que dans les phases cristallines (NasPOs, NaCaPOQa).

La limitation des analyses RMN 3P réside dans notre cas dans le fait qu’elles ne permettent pas
toujours de dissocier le signal des especes du verre de celles présentes dans les cristaux (cas de
NazPOs). Pour cela, il est possible soit d’utiliser une autre technique d’analyse de structure qui
permet de sélectionner la matrice vitreuse telle que le Raman ou de synthétiser de nouveaux
verres, dont la composition correspond a celle du verre résiduel coexistant avec les cristaux
pour les analyser en RMN (a condition qu’on ait pu déterminer cette composition par analyse
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EDX ou microsonde par exemple). Concernant le Raman, les résultats sont détaillés dans le
paragraphe suivant. Nous avons également synthétisé deux verres, notés P6vr et P8vr dont les
compositions correspondent a celles des matrices vitreuses résiduelles des échantillons P6r. et
P8rL (voir Annexe 10, | et Il). Cependant, leur étude montre que les mécanismes
d’incorporation de P,Os sont différents entre le verre résiduel de P6r. et P8r. formé in situ par
séparation de phase au cours du refroidissement lent des échantillons et les verres P6vr et P8vr
synthétisés directement a partir de la composition des verres résiduels formés in situ. En effet,
dans le cas de ces verres résiduels P6yvr et P8vr, la proportion d’unités orthophoshates isolées
PO, est beaucoup plus faible que pour les matrices vitreuses des échantillons P6gr. et P8rL
(résultat mis en évidence par analyse Raman, voir pic vi(PO4)* entouré en vert sur la Figure 31
et pour plus de détail voir Annexe 10).

3-
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Figure 31 : Spectres Raman de la matrice vitreuse de P6rL refroidie lentement a 1 °C.min! depuis 1100 °C et de
I’échantillon P6vr obtenu apreés trempe du liquide en fusion & 1100 °C.

Ainsi, les verres P6vr et P8yr ne peuvent pas étre utilises pour décrire la structure des verres
résiduels de P6rL et P8rL, ces analyses ne seront donc pas explicitées dans le corps du

manuscrit.

5.2.2.2. Analyse Raman

Dans le cas des échantillons refroidis lentement, la taille et la répartition des phases séparées au
sein de la matrice (Figure 8) font que, pour les échantillons P2r., P4rc et P6ry, il est possible
de sonder uniguement la matrice vitreuse. La réponse de la matrice vitreuse des échantillons
IrL, P2ri, P4rL et P6rL est présentée en Figure 32. Pour P8re et P10rL, la densité des phases
séparées ne permet pas de sonder sélectivement la matrice vitreuse.
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Figure 32 : Spectres Raman des matrices vitreuses des échantillons P2rc, P4rL, P6re refroidis lentement a 1 °C.min
depuis 1100 °C.

Les analyses des matrices résiduelles de P2r., P4rL et P6rL mettent en évidence 1’apparition
des quatre bandes de vibration liées a PO+* (939, 1002, 429 et 580 cm™) dont on a déja parlé
plus haut (§ 5.1.2.2, Tableau 8). Cela confirme que, méme au sein de la matrice vitreuse
résiduelle, le phosphore s’incorpore majoritairement sous forme d’unités orthophosphates
isolées.

5.2.3. Influence de P20s sur la matrice vitreuse et sur la distribution des ions alcalins

5.2.3.1. Impact de P20s sur I’environnement du silicium

Sur les échantillons refroidis lentement, aucune analyse RMN 2°Si n’a été réalisée. Les résultats
Raman (Figure 32) pour les échantillons refroidis lentement suggerent que I’influence de P2Os
sur le silicium est comparable a celles des échantillons trempés, soit une polymérisation du
réseau (élargissement du signal associé aux unités Q" vers les hautes fréquences indiquant une
augmentation de la proportion relative d’unités Q® et Q*) et augmentation de I’intensité dans le

domaine 400-500 cm™ associé aux vibrations de déformation du réseau polymérisé [73].

5.2.3.2. Impact de P2Os sur I’environnement du bore

L’évolution de I’environnement du bore a été étudiée par RMN MAS !B dans les échantillons
refroidis lentement de la série Px. Les spectres obtenus sont présentés en Figure 33 (a) et les
proportions relatives des unités BOs et BO4 sont regroupées en Figure 33 (b).
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Figure 33 : (a) Spectres RMN !B des échantillons de la série Px refroidis lentement a 1 °C.min-! depuis 1100 °C, (b)
Evolution de la proportion d’unités BO3s et BO4 correspondantes en fonction de la teneur en P2Os (I’erreur sur la mesure
est estimée a + 1 %).

Comme pour les échantillons trempés, les ajouts successifs de P2Os causent une modification
importante des proportions d’unités BO3z et BO4. Comme cela a eté décrit pour les échantillons
trempés, ceci peut s’expliquer a I’aide du modéle de Bray suite a la variation du rapport R
(Na20/B203). Nous estimerons que le rapport K est proche de sa valeur théorique, soit 6,2.
Concernant le rapport R, pour les échantillons Ir. et P2rL, sa valeur est calculée a partir de la
composition nominale car Iz est homogeéne et P2r. est tres faiblement cristallisé. Pour P4ry,
P6RrL, P8rL et P10ry, la valeur de Na>O a été mesurée par MEB-EDX tandis que celle de B2O3
est estimée a partir de sa valeur théorique. En effet, connaissant la quantité de CaO, Na2O et
P20s dans la matrice (Tableau 7), les teneurs de SiO, B2Os et Al,Os (espéces qui ne se séparent
pas ou en quantité négligeable) sont estimées en gardant leurs ratios constants par rapport aux
composition nominales. Cette méthode a été preférée a celle qui consiste a utiliser la valeur de
B20s déterminée par différence dans ’analyse MEB-EDX car elle implique une erreur
importante. Notons toutefois que, quelle que soit la méthode utilisée, les ratios R pour les
différents échantillons sont proches. Les rapports calculés sont présentés dans le Tableau 9 et
les points correspondants ont été places sur la Figure 34.

Tableau 9 : Valeur du rapport de concentrations R = Na2O/B20s pour le verre résiduel des différents échantillons

refroidis lentement de la série Px. Na2O est déterminé par analyse MEB-EDX et B2Os estimée par rapport a sa quantité
nominale. L’erreur indiquée correspond a celle de la mesure MEB-EDX de Na20.

échantillon

P2

P4

P6

P8

P10

R

41

4.1

3,1+03

2,4+0,6

1,8+0,5

0,8+0,5
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Figure 34 : Evolution de N4 en fonction de R et K dans le systéme ternaire SiO2 — B2Os — Na20 adapteé de [25]. Les lignes
pointillées représentent les prédictions du Modéle de Bray et les traits pleins représentent les points expérimentaux
obtenus par Bray et al. par RMN du bore [63] [25]. Sur cette figure ont été rapportées les valeurs des rapports R pour
les différents échantillons refroidis lentement de la série Px (Irc, P2rL, P4RrL, P6rL, P8rL, P10RL).

Cette comparaison qualitative permet d’expliquer les variations des teneurs relatives des
différentes unités. Pour le verre de référence I, le ratio R est élevé, égal a 4,1. L’ajout de P20s,
qui capte des ions sodium pour compenser la charge négative des unités PO4*, diminue la
quantité de Na2O disponible pour le réseau vitreux, ce qui équivaut a se déplacer vers les R les
plus faibles sur la Figure 34. De IrL & P6rL, cette diminution de R se traduit par une
augmentation des BO4 (Figure 33(b) et Figure 34). Pour les matrices vitreuses de P6r. et P8ri,
on se situe dans la zone proche du plateau des unités BO4 (Figure 34), ce qui est en accord avec
I’évolution expérimentale (Figure 33(b)). Enfin, la matrice vitreuse de P10r. est trés appauvrie
en sodium (Tableau 9), son rapport R correspond a la premiere zone du modéle de Bray et donc
a une proportion plus faible de BOs (Figure 34), en accord avec ce qui est observé
expérimentalement (Figure 33(b)).

Les autres variations des spectres du B (modification de la forme du signal des unités BO3 et
du déplacement chimique des unités BOa4) sont semblables a celles observées pour les
échantillons trempés.

5.2.3.3. Impact de P20s sur I’environnement de I’aluminium

Les analyses RMN MAS ?’Al ne sont pas présentées ici (voir Annexe 12) car elles sont proches
de celles des échantillons trempes. Elles mettent en évidence un effet significatif de I’ajout de

P»>0Os5 sur ’environnement de I’aluminium.
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5.2.3.4. Impact de P20s sur I’environnement du sodium

Les analyses RMN MAS 23Na ne sont pas présentées ici (voir Annexe 12) car elles sont proches
de celles des échantillons trempés. Pour les plus fortes teneurs en P>Os, on retrouve deux
contributions aux spectres RMN MAS %Na, I’une correspond aux atomes de sodium dans le

verre résiduel et I’autre aux atomes de sodium dans les phases séparées.

5.2.4. Conclusion de I’étude structurale des échantillons refroidis lentement

Les conclusions de cette étude des échantillons refroidis lentement sont proches de celles des
échantillons trempés. En effet, de la méme fagon que pour les échantillons trempés, on voit que
P20s se trouve majoritairement dans la partie vitreuse des échantillons sous forme
d’entités PO4* isolées du réseau silicaté. Une deuxiéme espéce existe également, attribuée

aux unités P(ll py- Par ailleurs, I’influence sur les formateurs de réseau reste faible.

Cette étude des échantillons refroidis lentement permet cependant de sonder sélectivement la
matrice vitreuse (MEB-EDX ou Raman). Les évolutions du ratio R (Na.O/B203) dans la matrice
vitreuse le long de la série Px ainsi déterminée a montré que I’évolution expérimentale de la
proportion des unités BO4 est en accord avec les prévisions du modele de Bray. Pour mieux
étudier I’incorporation de P2Os dans la matrice vitreuse, des nouveaux verres (P6yr et P8yr)
dont la composition correspond a celle de la matrice vitreuse de P6r. et P8rL ont été synthétisés.
Leur analyse a cependant mis en évidence que ces verres ne sont pas adéquats pour simuler la
matrice vitreuse de P6rL et P8rL. Cela donne une information importante : le mécanisme
d’incorporation de P.Os dans la matrice vitreuse dépend de I’histoire compositionnelle de
I’échantillon. En effet, pour un échantillon ou des phénomeénes de séparation de phase et de
cristallisation ont lieu et qui ménent a une matrice vitreuse avec ~ 1 %mol de P.Os, le phosphore
contenu dans la matrice est tres majoritairement isolé tandis qu’un échantillon directement
formé avec 1 %mol de P2Os (menant & un verre homogeéne) présente majoritairement des unités
plus polymerisées (voir Annexe 10).

6. Effet de la modification du ratio Na:O/B;Oz sur I’incorporation du
phosphore

Le systeme étudié dans ce chapitre est tres riche en oxydes alcalins. P.Os peut donc s’incorporer
trés majoritairement sous forme d’entités isolées PO4> en rentrant dans les régions les plus
riches en ions alcalins afin de compenser la charge négative de ces entités. Au cours du
refroidissement du liquide en fusion il est ais¢ d’imaginer que de telles zones pourront coalescer

conduisant a de la démixtion puis a la formation de phases cristallines riches en phosphore et
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en alcalins. Ainsi, afin de réduire la tendance des verres renfermant du phosphore a cristalliser,
nous avons cherché a accroitre la solubilité de ce dernier en réduisant la quantité d’ions alcalins
et en tentant de favoriser les connections entre le phosphore et le réseau vitreux en réduisant
d’une part la teneur en Na2O et en augmentant d’autre part la teneur en B2O3. En effet, les
travaux de Mufioz et al. [4] ont mis en évidence que plus la teneur en B2O3 augmente, plus le
nombre de liaisons P — O — B augmente sur des verres du systeme SiO2 — B20Os — Na2O. Le
phosphore serait donc plus 1ié au réseau silicaté suite a 1’ajout de B2Os3, ce qui pourrait diminuer
sa tendance a la cristallisation dans nos matériaux [48].

Le but de ce prolongement exploratoire de I’étude sur les verres simplifiés renfermant du
phosphore est donc de se pencher sur I’influence d’un changement de composition sur
I’incorporation de P2Os, pour lequel la teneur en Na2O a été diminuée au profit de celle en B2Os.
I1 aurait également été possible d’augmenter la teneur en Al,O3 cependant cette option n’a pas
été retenue car cet oxyde provoque une augmentation importante de la viscosité du liquide
(Al2O3 est un oxyde qui augmente le degré de réticulation du réseau vitreux) et pourrait
également conduire a un accroissement de la température de liquidus du systeme. On souhaite
éviter ces phénomenes car pour le procédé industriel, la température de fusion est limitée a
1100 °C.

La composition dont nous sommes partis pour cette étude est celle du verre P6 renfermant une
teneur significative en P2Os (6 %mol) et qui conduisait a de la cristallisation de phosphate aussi
bien par trempe que par refroidissement lent (trés majoritairement la phase NasPQOs). Dans ce
verre, le ratio molaire Na>O/B20s vaut 4 (Chapitre 2, § 1.2.2, Tableau 8). Ici, deux autres
valeurs de ce rapport ont été testées : 2 et 1 (Chapitre 2, § 1.2.2, Tableau 13). Un ratio de 1 se
rapproche du ratio dans les verres nucléaires pour les déchets de haute activité (il vaut 0,8 dans
le cas du R7T7 par exemple [1]). L’étude réalisée étant essentiellement qualitative et
exploratoire, nous ne détaillerons pas les résultats comme précédemment pour la série Px mais
nous dégagerons les grandes tendances observées lors du changement de ratio en termes
d’impact sur ’homogénéité des verres obtenus.

La Figure 35 présente, les aspects macroscopique (photographies) et microscopique (clichés
MEB) et les phases cristallines en présence (identifiées par DRX) pour les trois ratios
Na>,O/B.0s étudiés a la fois pour les échantillons trempes et ceux refroidis lentement.
Concernant les échantillons trempés, ils deviennent macroscopiquement plus opagues quand le
ratio diminue. La taille des hétérogénéités visibles au MEB augmente (plusieurs dizaines de

microns pour les cristaux de NaCaPOs) et les phases cristallines formées changent de nature ou
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de proportion : la proportion en NasPOs diminue et des phases plus sodocalciques et/ou avec
des unités phosphatées plus polymérisées apparaissent (NasP207, NazCas(PO4)s, NaCaPOa).
Qualitativement, on n’observe donc pas de diminution de la cristallisation avec la diminution
du ratio Na,O/B20s. Pour les échantillons refroidis lentement, avec la diminution du ratio, on
observe la diminution de la teneur en NasPO4 au profit de celle en NaCaPO4 mais les clichés
MEB ne montrent pas non plus de baisse de la tendance a la cristallisation.

Ainsi, qualitativement, il n’y a pas d’effet montrant une diminution de la cristallisation avec la
diminution du ratio Na;O/B20s3, c¢’est plutot le contraire qui est observé. On peut alors se
demander pourquoi I’effet observé n’est pas celui attendu compte tenu de ce nous avons indiqué
plus haut. Ce qui ressort de 1’analyse des cristaux est la proportion accrue de Ca en leur sein
lorsque le ratio NaO/B.0s diminue. Ainsi, le calcium?®, qui a tendance a se séparer du réseau
vitreux et a s’associer aussi au phosphore dans les zones dépolymérisées (voir Tableau 6 et
Tableau 7), remplacerait ici le sodium pour compenser les unités phosphatées. Il serait par la
suite intéressant de diminuer la quantité en CaO pour voir I’influence sur la cristallisation des

phases phosphatées.

3 Pour les trois compositions étudiées ici, [CaO] = 5,78 %mol.

189



Chapitre 4 : Incorporation du phosphore dans les verres simplifiés

[Na;0]
Echantillons [B,05] Echantillons refroidis
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Phase : Na;PO, Phases : Na;PO, + ¢ -NaCaPO,

.
o« .
8% .0 90 g
v ¢ "¢ - 2%
@,

e ]

Phases : Na,P,0, + Phase : NaCaPO,
Na;Ca4(PO,)s + NaCaPO,

Figure 35 : Evolution de ’aspect macroscopique (photographie), de ’aspect microscopique (clichés MEB, électrons
rétro-diffusés) et des phases cristallines en fonction du ratio Na2O/B203. N3P = NasPOs, NCP = NaCaPO.. ¢ signifie qu’il
y a uniquement une faible quantité de cette phase cristallisée. Références ICDD des phases cristallines identifiées par
DRX : NasPOs : 00-031-1318, NasP20y7 : 04-018-4331, NasCas(POa4)s : 00-011-0236, NaCaPO4 : 04-016-6900.
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7. Conclusion du Chapitre 4

Dans ce chapitre, nous avons étudié I’incorporation de P2Os dans un verre de composition
simplifiée, noté I, 50,6 SiO2 — 8,2 B20O3 — 33,4 Na;O — 6,1 CaO — 1,7 Al,0z (%mol), dérivée de
celle du verre 20.R (Chapitre 3, § 4.4). Des quantités croissantes en P>Os y ont été ajoutées
jusqu’a démixtion de la fonte (0, 2, 4, 6, 8, 10, 12 %mol).

7.1. Meécanisme d’incorporation du phosphore dans la matrice vitreuse

Les etudes menées sur 1’incorporation du phosphore dans le verre de base | apres trempe ou
refroidissement lent ont mis en évidence que celui-ci s’incorpore majoritairement sous
forme d’entités isolées POs> (i.e. pas ou peu de liaisons avec le réseau
aluminoborosilicaté). Une deuxieme espéce phosphatée minoritaire est cependant
présente (mise en évidence par RMN 3P, signal a 2-3 ppm) mais les études menées dans le
cadre de cette thése n’ont pas permis de déterminer précisément leur nature. L’hypothése
la plus probable est toutefois que cette deuxieme espéce correspond a des entités
pyrophosphates isolées P207*. Ainsi, les liaisons entre le phosphore et le réseau
aluminoborosilicaté, si elles existent, sont minoritaires. D’autre part, le phosphore s’associe aux
oxydes alcalins et alcalino-terreux du réseau pour compenser la charge des unités négatives
formées. Cela a pour conséquence de diminuer la quantité d’oxydes alcalins et alcalino-terreux
disponibles pour dépolymériser le réseau silicaté. Il convient de noter que la diminution relative
de CaO est plus importante que celle de Na,O (voir Tableau 7), ce qui confirme la tendance du
calcium a se séparer du réseau vitreux pour accompagner le phosphore, comme le suggérait le
Chapitre 3. En effet, on observe la cristallisation de phases NasPO4 contenant du calcium dans
sa structure et de phases NaCaPOa.

Par ailleurs, la limite de solubilité de P2Os dans cette série est faible : entre 2 %mol
(4,5 %mass) et 4 %mol (8,7 %mass) pour les échantillons trempés, et moins de 2 %mol pour
les échantillons refroidis lentement. Au-dela de ces teneurs, des phases cristallisees
apparaissent. La phase majoritaire est y-NasPQOa. La cristallisation de cette phase est tres
importante au sein des échantillons de la série, ce qui s’explique notamment par le fait que P20s
est majoritairement sous forme PO4% isolée du réseau silicaté. Cette phase n’est pas pure, du
calcium se substitue au sodium, comme 1’ont montré les analyses EDX et Raman et 1’étude des
céramiques Nasz-2xCaxPOas. Par ailleurs, pour les teneurs plus élevées en phosphore, on observe
également les phases NaCaPOa (a 10 %mol de P2Os pour les échantillons trempes et au-dessus
de 4 %mol pour les echantillons refroidis lentement) et NasP20O7 (& 10 %mol de P20s pour les
échantillons trempés et refroidis lentement).
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Enfin, la diminution du ratio Na,O/B2Oz ne met pas en évidence de diminution de la

cristallisation des phosphates mais montre que celles-ci deviennent plus calciques.

7.2. Mise en perspective des résultats de la série Px avec I’étude des verres de

composition plus complexe du Chapitre 3

Dans cette derniére partie, nous comparerons les résultats obtenus dans cette étude sur
I’incorporation de P2Os dans un verre simplifié (verre de référence 1) aux résultats recueillis sur
les échantillons complexes (Chapitre 3). Pour cela, trois compositions complexes a teneur
élevée en P>Os ont été choisies : 10.P50, 30.R et 20.P50. Ces trois compositions sont rappelées

dans le Tableau 10.

Tableau 10 : Composition nominale des échantillons 10.P50, 30.R et 20.P50 en %mass et %omol d’oxydes.

SiO2 B0z Na,O CaO LiO AlOs Fe0s3 ZrO2 P20s Cs20 MoOs

10.P50 | %mass | 44,45 8,65 21,54 540 450 2,051 5777 155 500 0,66 043
%mol | 47,19 793 22,17 6,14 961 128 230 080 225 015 0,19

30.R |%mass |3949 7,12 1829 420 350 258 592 726 649 312 204
%mol | 4568 7,11 2051 521 814 176 258 410 3,18 0,77 0,98

20.P50 | %mass | 40,90 7,80 19,58 4,80 400 210 553 3,09 10,00 1,33 0,87
%mol | 45,70 752 2121 575 899 138 233 168 473 032 040

Ces échantillons contiennent des proportions croissantes de P2Os comprises entre 2 et 5 %mol
et peuvent étre comparés aux compositions simplifiées P2 et P4. La comparaison en termes de

phases cristallisées formées au cours de la trempe ou d’un refroidissement lent de la fonte est

récapitulée dans la Figure 36.
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Verres complexes

10.P50 30.R 20.P50
Tr: 0 Tr : NaLi,PO, NaCaPO, Tr et RL:
RL:0 RL : NaLi,PO,, NaLi,PO,
NaCaPO,, Li;PO, NaCaPO,
2,25 %mol 3,17 %mol 4,73 % mol

%mol P,0; .
2 % mol 4 %mol
P2 P4
Tr: 0 Tr : ¢ Na,PO,
RL : £ Na,PO, RL : Na,PO,+& NaCaPO,

Verres simplifiés

Figure 36 : Comparaison des cristallisations observées pour les échantillons complexes 10.P50, 30.R et 20.P50 et les
échantillons simplifiés P2 et P4 (& : pas de cristallisation, € devant le nom de la phase signifie que celle-ci est présente
en tres faible proportion).

Tout d’abord, il apparait que les phases phosphatées alcalines ne sont pas de méme nature entre
les échantillons complexes et ceux simplifiés : NaLi.POs (et trés ponctuellement LizPOs)
cristallise dans les cas des échantillons complexes tandis que pour les échantillons simplifiés,
la phase observée est NasPO4. Cela confirme la plus forte tendance du lithium a se séparer du
réseau vitreux et a s’incorporer dans les phases séparées riches en phosphore comparé au
sodium, le lithium ayant une force de champ plus élevée que le sodium. La phase sodo-calcique
NaCaPO4 apparait quant a elle pour les deux types d’échantillons.

Les taux de P20Os auxquels apparaissent les cristallisations ne sont pas directement comparables
car la matrice vitreuse n’a pas la méme composition entre les échantillons complexes et les
simplifiés. On peut toutefois constater que ces teneurs limites sont voisines.

Ces différences mises a part, il apparait que les échantillons simplifiés donnent une estimation
raisonnable des mécanismes d’incorporation du phosphore dans les échantillons complexes,
hormis pour la nature des phases cristallisées (absence de lithium dans les verres de la série Px).
Ce mécanisme d’incorporation n’aurait pas pu étre suivi dans les verres complexes du fait du
trop grand nombre d’oxydes présents et de la présence d’espéces paramagnétiques en fortes
concentrations qui rendaient impossible I’étude RMN. Cette différence de nature des phases
cristallisées serait a prendre en compte dans une éventuelle étude sur le vieillissement de ces
Verres.
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Chapitre 5

Incorporation du molybdene seul puis en présence de
phosphore dans les verres simplifiés

Dans le chapitre précédent, I’incorporation de P2Os seul dans un verre simplifié
aluminoborosilicaté de référence 1 (50,6 SiO2 — 8,2 B20s — 33,4 Na2O — 6,1 CaO — 1,7 Al,Os,
%mol) a été étudiée tant du point de vue structural (mode d’incorporation du phosphore dans
le réseau vitreux et impact sur ce dernier) que du point de vue microstructural (nature et
distribution des phases cristallines phosphatées susceptibles de se former). Dans ce chapitre,
nous présenterons nos résultats concernant tout d’abord 1’incorporation de MoO3 au sein du
méme verre de référence | en adoptant une démarche similaire (série Mox a teneur croissante
en MoOg). Ensuite, nous nous pencherons sur 1’incorporation conjointe de P2Os et MoOs pour
déterminer I’influence relative de ces deux oxydes, puisqu’ils sont simultanément présents dans
les déchets de démantelement qui nous intéressent (série Mo3PX, a teneur fixée en MoOs et
avec des teneurs croissantes en P2Os et serie P6Mox a teneur fixée en P2Os et avec des teneurs
croissantes en MoOs). Cette derniére étude a pour objectif principal d’estimer de quelle fagon
la présence d’un oxyde (P-Os) abondant dans les déchets et présentant une solubilité limitée
dans le verre de référence peut impacter la solubilité d’un autre oxyde (MoQOz) provenant des
déchets et également peu soluble dans ce verre. Des études de la littérature montrent par
exemple des effets bénéfiques de certains éléments (comme Nd2O3z [1,2] ou V205 [3]) sur la
solubilité du molybdéne dans les verres borosilicatés. En outre, deux études semblent montrer
un effet bénéfique de P20s sur la solubilité de MoO3 [4,5].

1. Etude de la série d’échantillons a teneur variable en MoOs3

1.1. Objectifs de I’étude

Contrairement au phosphore qui avait été relativement peu étudié jusqu’a présent dans le
contexte des verres nucleaires (car présent en faible quantité dans les flux de déchets), le
molybdéne est un élément bien connu dans la littérature des verres nucléaires et plus
particulierement dans les travaux de recherche du CEA (on peut citer les travaux de doctorat de
Magali Magnin [6], Nolwenn Chouard [1], Clémentine Cousi [7] ou Elodie Nicoleau [8]).
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Ainsi, dans le cadre de notre travail de these, le molybdéne ne sera pas étudié de facon aussi
détaillée et approfondie que le phosphore. Il s’agira ici de déterminer les caractéristiques
importantes de I’incorporation du molybdene seul dans la matrice de référence choisie. Celles-
ci nous serviront ensuite pour 1’étude de I’incorporation simultanée de phosphore et de
molybdéne. On s’intéressera donc ici particulierement a la limite de solubilité du molybdéne,
aux phases molybdates susceptibles de se former ainsi qu’a I’influence du molybdéne sur la
structure du réseau vitreux.

La série avec le molybdene seul, notée Mox, a été réalisée a partir du verre de base | de
composition 50,6 SiO2 — 8,2 B2O3 — 33,4 Na;O — 6,1 CaO — 1,7 Al,0z3 (%mol). Des quantités
croissantes de MoOs ont été ajoutées (0, 1, 2, 3 %mol) (voir compositions Chapitre 2, Tableau
10) jusqu’a apparition de cristaux de molybdates dans les échantillons trempés. Comme pour
la série Px, deux types de refroidissements ont été appliqués : les échantillons ont été soit
trempés par écrasement entre deux plaques métalliques, soit refroidis lentement a4 1 °C.min*t a
partir de la fonte a 1100 °C. Les analyses microstructurales et structurales sont présentées dans
cette partie.

1.2. Propriétés thermiques : évolution de la température de transition vitreuse

Les thermogrammes ATD des échantillons trempés sont présentés en Annexe 4. Il apparait que
la température de transition vitreuse Tq des échantillons trempés de la série Mox n’est
que trés peu impactée par I’ajout d’oxyde de molybdéne® (Tableau 1) ce qui est en accord
avec nos résultats sur les verres complexes ou nous avions vu que 1’ajout de MoOs3 jusqu’a
2,2 %mol n’avait pas d’effet significatif sur Ty (Chapitre 3, Tableau 4). Les travaux recenses
dans la littérature ont mis en évidence une diminution de T4 pour des verres borosilicatés avec
I’ajout de molybdene. Cette diminution de Ty est reliée a 1’augmentation de la taille des
domaines dépolymérisés avec la teneur en MoOs [9]. En effet, les unités MoO4? s’intégrent
dans ces zones dépolymérisées, ce qui fait que la teneur en alcalins et alcalino-terreux dans ces
régions augmente également. Dans notre systéeme, la teneur en oxydes alcalins et alcalino-
terreux est élevee. On peut donc supposer que les zones dépolymeérisées sont déja de taille
importante dans le verre initial. Ainsi, I’ajout de MoQO3 ne change que tres peu la structure
du réseau silicaté et donc T4 ne varie pas de fagon significative et ceci méme si une partie du
molybdéne se sépare du verre (échantillon Mo3r; partiellement cristallisé).

! Notons que les T4 sont mesurées pour les échantillons trempés de la série Mox. Tous sont homogenes sauf Mo3+
qui est partiellement cristallisé.
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Tableau 1 : Température de transition vitreuse (Tg) des échantillons de la série Mox.

Composition | | Mol | Mo2 Mo3
Ty(x6°C) | 454 | 445 452 456

1.3. Etude microstructurale de la série Mox

1.3.1. Echantillons trempés

Les échantillons obtenus aprés trempe sont présentés en Figure 1. Les échantillons I+, Mol
et Mo2 sont transparents tandis que 1’échantillon Mo3+; est translucide.

Figure 1 : Photos des échantillons trempés de la série Mox (x : %emol en MoO3).

1.3.1.1. Résultats obtenus par MEB-EDX/MET et DRX

Dans un premier temps, nous détaillerons les analyses réalisées par MEB-EDX et MET (Figure
2). Contrairement au reste du manuscrit, nous choisissons dans ce chapitre de présenter d’abord
les résultats de microscopie car pour ces échantillons, 1’identification des phases observées en
DRX est complexe et ne peut se faire qu’aprés caractérisation microscopique. Les échantillons
Itr, MOltr et M027r sont homogénes a I’échelle du MEB (Figure 2 (2)). Pour I’échantillon
Mo3rr, les clichés MEB montrent bien la présence d’une phase séparée sphérique, qui
cristallise majoritairement dans le volume de I’échantillon (la Figure 2 (b) correspond au
bord de I’échantillon Mo3r, la Figure 2 (¢) correspond au cceur de 1’échantillon). Ceci laisse a
penser que les phases séparées se sont formées trés rapidement lors du refroidissement de la
fonte et n’étaient pas présentes initialement dans celle-ci. Le facies des phases separées de
I’échantillon Mo31: se rapproche de celui observé dans le Chapitre 3 pour les compositions
complexes riches en MoOz renfermant des phases séparées de molybdates.
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 (b) Mo3+, bord

Figure 2 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons écrasés (a) Mo2tr, (b) Mo3tr bord de I’échantillon,
(¢) M037r cceur de I’échantillon.

Des analyses MET ont également été menées sur 1’échantillon Mo3tr afin de déterminer la
nature des phases en présence (Figure 3). Le MET confirme la présence de phases séparées
sphériques, de taille estimée a 50-80 nm2. A cause de limitations techniques (dérive due au
faisceau d’électrons), I’analyse chimique n’a pas pu étre faite précisément sur cet échantillon
mais a été réalisée sur un échantillon mixte Mo-P du 8 2 (avec 3 %mol de MoOs et 2 %mol de
P20s contenant le méme type de phases séparées sphériques, voir résultats en Annexe 13) et a
mis en évidence que les phases séparées sont enrichies en molybdene. De plus, les analyses
Raman qui seront présentées dans la suite (8 1.4.1.2) confirment également ’apparition de
phases molybdates pour I’échantillon Mo31r. Nous avons donc conclu que les phases présentes
dans cet échantillon sont des phases molybdates.

2 Les analyses MET ont été réalisées en mode STEM-HAAF pour lequel on récupére le signal électronique diffusé
a grand angle et ou le contraste correspond a un contraste chimique. Ainsi, les hétérogénéités claires observées ici
contiennent des éléments avec un Z plus important (qui, dans notre cas, est le molybdene).
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Figure 3 : Cliché MET de I’échantillon Mo3r réalisé en mode STEM-HAAF.

Les diagrammes DRX des échantillons trempés sont présentés en Figure 4. Les diagrammes
DRX de Molyr et Mo2+, font apparaitre des pics de trés faible intensité qui n’ont pas pu étre
attribués. On peut se demander s’il ne s’agit pas d’impuretés sachant que les échantillons
apparaissent homogénes au MEB (Figure 2 (a)). Pour I’échantillon Mo3, le diagramme DRX
met en évidence une cristallisation significative. Les données MET explicitées dans le
paragraphe précédent semblent montrer qu’il s’agit de phases molybdates. La comparaison avec
la base de données ICDD permet d’exclure la présence des phases molybdates habituellement
observées dans les verres borosilicatés riches en MoOs [6,7], a savoir les phases a-NazMoO4
(cubique, basse tempeérature) et CaMoOs. L hypothése est donc que la phase en présence soit
une phase NazMoO; haute température. Comme nous 1’avons vu dans le Chapitre 1 (voir
§3.3.4.1, Tableau 6), la phase o-Na:MoOs, cubique et basse température, posséde des
polymorphes a haute température (deux formes orthorhombiques, B et y, et une forme
hexagonale 3). Pour essayer d’identifier la nature de cette phase, des analyses de diffraction
¢lectronique ont été réalisées mais elles n’ont pas permis d’identifier le type de phase en
présence (trés peu de signal obtenu en diffraction). Le diagramme DRX qui semble le plus se
rapprocher des pics de DRX observés ici est celui de la phase orthorhombique y (fiche ICDD
04-010-8840, Figure 4 (a)), méme si au-dessus de 25 °, le diagramme obtenu pour Mo3tr
s’écarte de celui de y-Na2MoOa. La phase y-NaxMoOs a été observée également dans la thése
de Nicoleau (conjointement a la phase a-Na:Mo0Os) dans le cadre de I’étude de verres nucléaires
a haut taux d’incorporation [8] et dans I’étude de Caurant et al., conjointement a la phase
CaMo0Og4 [10]. Sans pouvoir déterminer précisément la structure de la phase en présence, nous
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en déduisons qu’il s’agit d’une phase Na2MoOs haute température, metastable a
température ambiante®,

(@) Na;MoO, orthorhombique
(fiche ICDD 04-010-8840)

e T

Intensité (u.a.)

10 20 30 40 50 o0
Position ~ (2 0)

Figure 4 : Diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons Moxtr obtenus apres trempe du liquide en fusion a
1100 °C. A : Naz2MoO4 HT (type orthorhombique 04-010-8840, enregistré a température ambiante), * : pics non
identifiés.

1.3.1.2. Bilan

Pour résumer, les échantillons Molr: et Mo21r ne présentent pas de cristallisation significative.
La cristallisation apparait pour I’échantillon Mo3+r, avec une phase molybdate haute
température métastable que 1’on peut rapprocher de la phase y-Na2MoOQa4. Les phases présentes
dans cet échantillon sont sphériques, ce qui suggere soit une séparation de phase liquide-liquide
trés rapide au cours de la trempe (T < 1100 °C), soit une séparation de phase a petite échelle
existant déja dans la fonte & 1100 °C. La cristallisation uniquement observée au cceur de
I’échantillon laisse a penser qu’il s’agirait plutot d’une séparation de phase liquide-liquide
tres rapide au cours de la trempe, le bord de I’échantillon ayant refroidi plus vite que le cceur.

1.3.2. Echantillons refroidis lentement

Les échantillons obtenus apres refroidissement lent sont présentés en Figure 5. Seul
I’échantillon IrL sans molybdéne est transparent. L’échantillon MolrL est translucide sur le
haut alors que le bas parait transparent. Les échantillons Mo2r. et Mo3r. sont totalement blancs
et opaques.

3 Dans la suite de ce manuscrit, les phases molybdates haute température observées seront toutes notées Na,MoOQ4
haute température ou HT, qu’elles se rapprochent de la structure orthorhombique (comme ici) ou hexagonale
(comme nous le verrons dans la suite). En effet, il est difficile de connaitre précisément la structure de ces phases
haute température et cela n’impacte pas I’interprétation des résultats.
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Figure 5 : Photos des échantillons refroidis lentement de la série Mox (x : %omol en MoO3).

1.3.2.1. Résultats obtenus par MEB-EDX et DRX

Les cliches MEB de ces échantillons sont présentés en Figure 6. Notons que, dans le présent
paragraphe, la nature des hétérogénéités a été déterminée par MEB-EDX. Dans le cas de Mo1rc,
alors qu’aucune hétérogénéité n’est observable sur la majeure partie de 1’échantillon (Figure 6
(@), des phases silicatées de microstructure dendritique cristallisent au niveau de la
surface en contact avec I’air (Figure 6 (b)). Autour de ces phases silicatées, des nodules
sphériques de phases molybdates sont visibles (phases présentant un contraste trés clair dans
I’encart de la Figure 6 (b)). La présence de ces nodules peut s’expliquer par le fait que la
cristallisation des phases silicatées, ne renfermant pas de MoOs, « rejettent » du molybdéne
dans le liquide surfondu environnant. Il y a donc localement au cours du refroidissement une
concentration plus importante en molybdeéne ce qui cause sa cristallisation sous forme de
molybdates. Ceci avait été mis en évidence dans le cas de la cristallisation de phases apatite au
néodyme dans les travaux de these de Chouard [1]. Pour Mo2rL, la cristallisation de phases
molybdates de taille nanométrique (autour de 500 nm) est généralisée dans I’ensemble de
I’échantillon (Figure 6 (c)). Des phases silicatées de méme nature que pour Molgry, tres
localisées sur un bord de 1’échantillon, sont également observables (Figure 6 (d)). Elles sont
entourées de cristaux de molybdates que I’on peut expliquer, comme pour MolRry, par le rejet
du molybdene dans le liquide surfondu lors de la formation des phases silicatées. L’échantillon
Mo3rL fait apparaitre des phases molybdates dans tout son volume. Cependant ici,
contrairement a 1’échantillon Mo2r., la taille des phases séparées est trés hétérogéne, variant
de quelques dizaines de nm a plus de 100 um, que I’on peut attribuer a un phénoméne de
marissement au cours du refroidissement du liquide. Des phases silicatées sont également
présentes pour cet échantillon mais, contrairement aux échantillons précédents, celles-ci
cristallisent dans le volume. Leur cristallisation est localisée. La nature de ces phases silicatées
est discutée dans le paragraphe 1.3.2.2.
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Phase silicatée

$<— Phase Mo

Figure 6 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons refroidis lentement a 1 °C.min! (a) Molrc (bas de
I’échantillon apparaissant transparent sur la Figure 5) (b) Molrc (haut de I’échantillon apparaissant translucide sur la
Figure 5), (c) Mo2rL (volume de I’échantillon), (d) Mo2rL (bord de I’échantillon), (e) et (f) Mo3reL, les ronds noirs
correspondent a des phases molybdates qui se sont déchaussées lors du polissage.

Ces observations MEB vont permettre de mieux interpréter les données de DRX (Figure 7).
Pour I’échantillon Mo1ry, il semble y avoir une contribution trés faible de la phase a-Na2MoOa.
Deux pics ne sont pas attribués et les autres pics sont attribués a la phase silicatée (voir
8 1.3.2.2). Pour I’échantillon Mo2ry, le pic le plus intense de la phase a-Na;MoO4 est également
visible, tout comme la phase hydratée NazM004.2H>0 qui provient de I’hydratation a ’air de
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la phase NazMoQOa4. On note également la présence d’une troisiéme phase (* ) dont les pics se
rapprochent de ceux de la phase haute température 5-Na>MoO4 hexagonale (et non plus de la
phase orthorhombique comme précédemment). Les pics de cette phase sont cependant larges et
mal définis, ce qui laisse a penser que cette phase est mal cristallisée ou de petite taille. Pour
I’échantillon Mo3rc, trois phases molybdates cristallisent : la phase a-Na2MoOQgs, la phase
NazMo004.2H20 et la phase NazMoO4 haute température métastable (*). La phase silicatée
similaire a celle du diagramme DRX de Molr. est également observée.

Intensité (u.a.)

10 20 30 40 50 60
Position ° (20)

Figure 7 : Diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons MoxrL refroidis lentement a 1 °C.min! depuis

1100 °C. W : a-Na:MoO4 (00-012-0773), ® : Na:Mo004.2H0 (00-034-0076), * : NazMoOs HT (type hexagonal,
04-017-4237), O : phase silicatée, * pics non identifiés.

1.3.2.2. Discussion sur la nature de la phase silicatée

Les analyses EDX réalisées sur les phases silicatées Molr., Mo2rL et Mo3rL Ont mis en
évidence que celles-ci sont similaires dans les trois échantillons et qu’elles ont une
steechiométrie proche de 2Si02.Na.0.CaO (Tableau 2).

Tableau 2 : Composition des phases silicatées mesurées par MEB-EDX, exemple de I’échantillon Mo1rL (exprimée en
%mass avec écart-type sur la mesure et %omol obtenu par calcul a partir de la valeur moyenne en masse).

Phases Si | Na2O | CaO | SiO2
%mass 26,7 23,5 | 49,7

Ecart type 0,1 0,1 0,3
%mol 25,7 25,0 | 49,3

Cette steechiométrie correspond a la formule Na2CaSi2Os. L’attribution des pics DRX ne peut

pas se faire directement car cette phase n’est pas recensée dans la base de données ICDD.
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Cependant, sa structure est la méme que celle de Na2Ca,SizOs (les deux phases sont identiques
sauf que dans cette derniére, un atome de calcium et une lacune remplacent deux atomes de
sodium) [11]. Ainsi, leurs diagrammes DRX sont tres proches [11] et on peut attribuer les pics
DRX (o, Figure 7) a la phase Na.CaSi2Os, comme c’est le cas dans les travaux de Lefevbre et
al. [11] (le diffractogramme obtenu dans leur étude est présenté en Figure 8).

33,8 34,3
23.9 27,0 48,7

I I I I [ [ I
20 25 30 35 40 45 50
Position ° (260)

Figure 8 : Diffractogramme attribué a la phase Na2CaSi2Os dans les travaux de Lefevbre et al. [11].

1.3.2.3. Bilan microstructural des échantillons refroidis lentement

Tous les échantillons refroidis lentement contenant MoOs présentent des phases
cristallisées, seul IrL (échantillon sans MoOs3) est homogene. Pour Mo1ry, la cristallisation est
majoritairement celle de la phase Na>CaSi.Os, localisée proche de la surface de 1’échantillon.
La cristallisation des phases molybdates (NazMoOs) devient significative a partir de
2 %omol de MoOs (Mo02rv).

Par ailleurs, la comparaison des analyses MEB et DRX pour les échantillons Mo2r. et Mo3rL
met en évidence que I’apparition significative de la phase a-NazMoOas (cubique, basse
température) dans I’échantillon Mo3rL s’accompagne d’une augmentation significative
de la taille de certaines phases molybdates séparées. Ainsi, le type de phase observée pourrait
étre lié a la taille des domaines : les phases séparées de taille supérieure au micron seraient
préférentiellement le siege de la cristallisation de la phase a-Na:MoOQOs, tandis que les
hétérogénéités de taille nanométrique contiendraient les phases molybdates haute température,
résultat d’une cristallisation a trés petite échelle de phases métastables, contraintes par la
matrice. Ceci est corroboré par le fait que, dans tout ce travail de thése, la présence de phases
molybdates haute température (observée en DRX) va de pair avec la présence de phases
molybdates nanométriques (observées au MEB) (cf Chapitres 3, § 3.1.1.2 et Chapitre 5, § 2).

Enfin, Pintroduction de MoO3 dans le verre homogéne IrL provoque la cristallisation de
phases silicatées, comme on peut le voir pour I’échantillon MolrL et qui se poursuit pour
les échantillons suivants. L’observation de ces cristallisations uniquement dans les
échantillons contenant MoOs (i.e. pas pour IrL ou pour la série Px) semble montrer qu’elles
sont liées au molybdene mais leur origine demeure non expliquée. Il est intéressant de noter
que dans la littérature, ce phénoméne a été observé dans le cas des bio-verres (présence de
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P20s), alors que ce n’est pas le cas dans ce manuscrit lors de I’ajout de P2Os [11-13] (cf Chapitre
4).

1.4. Etude structurale de la série Mox
1.4.1. Etude structurale des échantillons trempés de la série Mox

1.4.1.1. Etude structurale du verre de base | trempé

Ce verre de base est commun aux deux series, Px et Mox. Son étude a déja été réalisée dans le
Chapitre 4 (voir Chapitre 4 § 5.1.1).

1.4.1.2. Incorporation de MoOs dans la structure

L’étude de I’incorporation de MoOs dans la structure a été menée par analyse Raman (Figure
9). L’introduction de MoOs dans le verre de base I+ (échantillons Moltr et Mo2t;) cause
I’apparition de trois nouvelles bandes larges a 327, 855 et 900 cm™. Les bandes a 855 et
900 cm'* sont attribuées aux modes de vibrations d’élongation des tétraédres MoO4? dans la
matrice vitreuse [1,6]. La bande a 327 cm™ est attribuée aux modes de vibration de déformation
de ces mémes tétraédres MoO4? [14]. La largeur de ces bandes est due a I’environnement local
variable des unités MoO4% dans le verre. Pour 1’échantillon Mo3Tr, le spectre est modifié. Des
pics sont visibles dans 1’épaulement entre 800 et 860 cm™. Le pic a 900 cm™ est élargi et sa
forme montre la présence de plusieurs pics. Enfin un pic a 312 cm ™ apparait. On peut relier ces
modifications a 1’apparition de phases NazM0O cristallines (8 1.3.1.1) [15] qui s’ajoutent a la
contribution des tétraédres MoO4? dans la matrice vitreuse.
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Figure 9 : Spectres Raman des échantillons trempés de la série Mox obtenus aprés trempe du liquide en fusion 41100 °C.

1.4.1.3. Influence de MoOs sur la structure de la matrice vitreuse et sur la distribution
des ions alcalins

Détermination de 'impact de MoOsz sur le réseau vitreux

Les spectres Raman des échantillons trempés de la série Mox montrent que MoOs n’a pas
d’influence significative sur la structure du réseau vitreux. En effet, les bandes caractéristiques
de I’échantillon It sans molybdéne (620, 952, 1073, 1460 cm™) ne sont pas significativement
modifiées avec I’ajout de MoOs3 (Figure 9). Ceci est confirmé par le fait que Tg n’est que trés
peu modifiée avec les ajouts de MoOs (§ 1.2).

Impact de MoOgz sur [ ’environnement du bore

La RMN MAS de B montre que I’ajout de MoOs cause 1’augmentation de la proportion
d’unités BO4 au détriment du nombre d’unités BO3 (Figure 10 (b)). L’évolution est comparable
a celle observée lors des premiers ajouts de P2Os au verre | dans le cas de la série Px et peut
s’expliquer de la méme fagon a partir du modeéle de Bray (voir Chapitre 4, § 5.1.3.2). Il convient
de noter que la variation de la proportion de BO4 est beaucoup plus faible pour cette série (+ 3 %
entre I+ et Mo3t) que pour la série Px (+ 28 % entre It et P67r). Cela s’explique par le fait que
la quantité de Na,O mobilisée est tres différente entre les deux séries : 3 %mol de Na.O sont
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nécessaires a la compensation de 3 %mol de MoO3z tandis que 18 %mol de NaO sont
nécessaires a la compensation de 6 %mol de P20s. Contrairement au cas de la serie Px, les
déplacements chimiques des unités BOs et BO4 ne sont pas modifiés avec 1’ajout de MoO3
(Figure 10 (a)), ce qui peut s’expliquer comme précédemment par le fait que la variation de la
teneur en MoOs le long de la série Mox est plus faible que la variation de la teneur en P2Os pour

la série Px.
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Figure 10 : (a) Spectres RMN !B des échantillons trempés de la série Mox obtenus aprés trempe du liquide en fusion a
1100 °C, (b) proportion d’unités BO3 et BO4 correspondantes (I’erreur sur la mesure est estimée a + 1 %).

Impact de MoOgz sur [ ’environnement de [’ aluminium

L’environnement de 1I’aluminium pour les échantillons trempés de la série Mox a été étudié par
RMN MAS %Al Les spectres des échantillons trempés sont présentés en Annexe 12. Le signal
n’évolue pas de fagon significative avec 1’ajout de MoOs. Ainsi, pour les teneurs en oxyde de
molybdeéne envisagées ici, I’aluminium reste en coordinence 4 et le déplacement chimique
des AlOg4 ainsi que le couplage quadrupolaire ne sont pas influencés par I’ajout de MoOs3
(pas de déformation locale).

Impact de MoOz sur [ ’environnement du sodium

L’environnement du sodium pour les échantillons trempés de la série Mox a été étudié par RMN
MAS %3Na. Les spectres sont présentés en Annexe 12. Il ne semble pas y avoir d’évolution de
I’environnement moyen des ions Na*, méme pour 1’échantillon Mo31, renfermant des cristaux
de molybdates. Notons que si tout MoOg cristallise sous forme de Na2MoO4 dans Mo3rr,
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3 %mol de Na2O passent dans la phase séparée. Sachant que dans cet échantillon, il y a plus de
32 %mol deNazO, on comprend que cela n’affecte pas le signal RMN MAS ?°Na.

1.4.2. Etude structurale des échantillons refroidis lentement de la série Mox

1.4.2.1. Etude structurale du verre de base | refroidi lentement

Ce verre de base est commun aux deux series, Px et Mox. Son étude a déja été réalisée dans le
Chapitre 4 (voir Chapitre 4, § 5.2.1).

1.4.2.2. Incorporation de MoOs dans la structure

L’incorporation de MoOs dans la structure a été analysée par Raman (Figure 11 (a)). Lors de
ces analyses Raman, les spectres de MolrL et Mo3rL ont été collectés en dehors des phases
cristallisées visibles au microscope Raman, afin d’étudier I’incorporation de MoO3 au sein de
la matrice vitreuse. Comme nous 1’avons vu précédemment avec les analyses MEB (Figure 6),
les échantillons Mo2r. et Mo3rL possédent des phases molybdates de taille inférieure a 500 nm
réparties sur tout 1’échantillon. Du fait de leur taille et de leur nombre, ces phases ont été
englobées lors de 1’analyse Raman de Mo2gr. et Mo3rc. La Figure 11 (b) présente également le
spectre de la phase Na:MoOs (collecté sur une phase séparée de plus de 50 pm) pour
comparaison. Cette phase correspond a la phase cubique [6,15]. Dans le cas de 1’échantillon
Molre (analyse dans le bulk, qui est homogene a I’échelle du MEB) comme pour les
échantillons Molr et Mo2r, les bandes a 855 et 900 cm™ sont attribuées aux modes de
vibrations d’élongation des tétraédre MoO4? dans la matrice vitreuse [1,6]. La bande a 327 cm?
est attribuée aux modes de vibration de déformation de ces mémes tétraédres MoO4? [14]. Dans
le cas de Mo2rL et Mo3re (0U les phases séparées nanométriques sont analysées en plus du
verre), un épaulement apparait sur la gauche du pic a 900 cm™, et des pics se dessinent dans la
bande a 800-860 cm™, ce qui indique pour Mo2rL et Mo3rL, la présence d’une phase
cristalline de molybdates. La comparaison avec la littérature [6,15] et avec les phases séparées
NaoMoOs de taille significative de 1’échantillon Mo3re (Figure 11 (b)) semble écarter
I’hypothése de la cristallisation de a-Na2MoQOs. Ces observations Raman sont cohérentes avec
I’hypothése selon laquelle la phase cristalline qui compose les hétérogénéités molybdates
nanométriques serait une forme allotropique haute température de Na2MoOas qui serait
stabilisée par la matrice vitreuse environnante.
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Figure 11 : (a) Spectres Raman des matrices vitreuses des échantillons IrL, MolrL, M02rL Mo3rL refroidis lentement &
1 °C.min"* depuis 1100 °C, (b) spectre Raman de la phase NazMoO4 séparée (encart).

1.4.2.3. Impact de MoOs sur la structure du réseau vitreux

Les résultats RMN B, #’Al et ®Na des échantillons refroidis lentement de la série Mox sont
trés proches de ceux des échantillons trempés. Ceux-ci ne seront donc pas détaillés ici, ils sont
présentés en Annexe 12. Le seul effet de 1’incorporation de MoOsz observé a partir de ces
analyses est la faible augmentation de la quantité de BO4 dans le verre. Ainsi, alors que 1’on
observe des cristaux silicatés localisés dans les échantillons de la série Mox (en surface pour
MolrL et Mo2r. et dans le volume pour Mo3grL), de maniére globale le réseau est peu affecté

par I’incorporation de MoOs.

1.4.2.4. Bilan de I’étude structurale

Cette étude structurale a mis en évidence que, pour le systéme considéré, les ajouts de MoOs
ne modifient que tres peu la structure du verre englobant les cristaux. Cela peut s’expliquer
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par le fait que le verre de base | est riche en oxyde alcalins et alcalino-terreux. Le molybdene
s’incorpore au sein des zones déja dépolymérisées existantes dans le verre et n’influence que
tres peu la répartition des oxydes alcalins et alcalino-terreux et la structure du réseau. Mo
s’incorpore dans le verre sous forme d’entités molybdates qui, au-dessus de leur limite de
solubilité, conduisent a la cristallisation de molybdates de sodium uniquement. Dans sa
thése, Magali Magnin a étudié I’effet du ratio Na,O/CaO sur la nature sodique ou calcique des
molybdates qui cristallisent dans le systéme 64,76 SiO> — 10,48 B2Os — (22,10 — x) Na2O —
x CaO - 2,50 MoO3z — 0,15 Nd203, %mol avec x =0 ; 2,21 ; 4,42 ; 8,43 ; 11,06 %mol. La phase
CaMoOs apparait des les premiers ajouts de CaO, ce qui correspond a un ratio
[CaO]/[CaO]+[Na,O] = 0,1. Dans notre étude, pour le verre de base I, le ratio
[Ca0]/[Ca0]+[Na20] vaut 0,16 et pourtant la phase CaM0O4n’est pas observée. La teneur plus
élevée en Na2O et celle plus faible de B2O3 dans notre systéme peut expliquer cette différence.

1.4.3. Bilan de I’étude sur I’incorporation du molybdéne
Les différentes phases formées dans cette étude sont regroupées dans le Tableau 3.

Tableau 3 : Récapitulatif des différentes phases cristallines formées lors de I’étude de la série Mox. La phase
NazMo004.2H20 a été observée pour les échantillons Mo2rL et Mo3rL mais cette phase ne s’est pas formée lors de la
synthése des échantillons, elle provient de leur hydratation a I’air et n’est donc pas mentionnée dans ce tableau.

Phases cristallines

Echantillon . Type de séparation de phase et/ou cristallisation
observées
I - -
Mol - -
Mo2+r - -
Mo3r: Na:MoOs HT démixtion du liquide (nucléation-croissance) +
cristallisation
IrRL - -
MolrL Na.CaSi20e croissance dendritique
Na:MoOs HT démixtion du liquide
Mo2rL a-NazMoO4 + cristallisation
Na2CaSi>0s croissance dendritique
Na;MoOsHT démixtion du liquide
Mo3RrL a-NazMoOg4 + cristallisation
Na2CaSi>0s croissance dendritique

Pour les échantillons trempeés, la cristallisation des phases molybdates apparait a partir
de 3 %mol de MoOs. Les échantillons Molr et Mo2tr sont homogenes. Concernant les
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échantillons refroidis lentement, tous ceux contenant MoOz sont cristallisés. Pour 1 %mol
MoOs, la cristallisation majoritaire est celle de la phase silicatée Na,CaSi2Os. La cristallisation
des phases molybdates (Na2MoOa4) devient significative pour 2 et 3 %omol de MoOs.

L’analyse structurale a montré que MoOs n’avait, de maniére globale, que trés peu d’influence
sur la matrice vitreuse. Il conduit toutefois a des cristallisations localisées de phases silicatées.

2. Effet de I’incorporation simultanée de P et Mo

2.1. Objectifs de I’étude

Depuis le début de ce manuscrit, nous insistons sur le fait que la variabilité de la composition
du déchet industriel est sa caractéristique majeure. Ainsi, plusieurs espéces présentes dans le
déchet peuvent coexister en quantité significative. Dans le Chapitre 3, nous avons mis en
évidence que, parmi les éléments du déchet, P et Mo sont les éléments les plus susceptibles de
provoquer des séparations de phases ou des cristallisations. L’incorporation de P2Os a été
étudiée dans le Chapitre 4 et celle de MoOs dans la premiére partie du présent chapitre. Dans
cette derniére partie, nous étudierons 1’incorporation conjointe du phosphore et du molybdéne
pour cette méme composition simplifiée afin de déterminer les synergies pouvant exister entre
les oxydes P>Os et MoOs sur leurs solubilités respectives. En effet, les études de Kroeker et al.
et Prakash et al. semblent montrer une augmentation de la limite de solubilité de MoOs en
présence de P2Os [4,5].

Pour cela, deux séries d’échantillons ont été réalisées a partir de la composition du verre de
base I, 50,6 SiO2 — 8,2 B2O3z — 33,4 Na;O — 6,1 CaO — 1,7 Al,O3 (%mol). La premiére série,
notée Mo3Px, présente un taux fixe de 3 %mol de MoOs et des quantités variables de P2Os (0,
2,4, 6, 8,10 %mol). La deuxieme série, notée P6Mox a une teneur en P20s fixée a 6 %mol et
des quantités de MoOs qui valent successivement 0, 1, 2, 3 %mol. Les premiéres compositions
de chaque série correspondent donc aux échantillons Mo3 et P6 des séries Mox et Px
respectivement. Ces deux compositions ont été choisies car 1’étude des série Px (Chapitre 4) et
Mox (Chapitre 5, § 1) a montré qu’elles correspondaient a des compositions pivots. En effet,
pour chacune de ces compositions des séries Mox et Px, la cristallisation commence et est
facilement observable par MEB-EDX et/ou DRX. Ainsi, I’effet de I’oxyde ajouté en quantité
croissante pourra étre plus aisément mis en évidence.

Dans cette partie, nous étudierons d’abord la série Mo3Px puis P6Mox. Les analyses seront
essentiellement microstructurales, avec 1’interprétation des caractérisations DRX (nature des
phases cristallines) et MEB/EDX (distribution et nature des phases séparées).
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2.2. Etude de la série d’échantillons a 3 %omol de MoOs et a teneur variable en P20s —
série Mo3Px

2.2.1. Limite de démixtion macroscopique

A la différence des autres compositions de la série, la composition Mo3P10 fait apparaitre deux
phases macroscopiques a la coulée.

Phase A Phase B

Figure 12 : Photographie des deux phases obtenues a la coulée de la composition Mo3P10.

Les analyses DRX des deux phases sont présentées en Figure 13. La phase A comprend une
partie vitreuse (déme amorphe visible sur la Figure 13) et les phases cristallisées a-Na;MoOa,
Na2M004.2H20 (qui résulte de I’hydratation de Na>MoOs), NaCaPOs, NasP.07, SiO:
tridymite, quartz et cristobalite. La deuxieme phase, notée B, est tres fortement cristallisée
(absence de déme amorphe sous-jacent) et contient les phases a-NazMoOs, NaCaPOa, NasP207
et y-NazPO4. On observe donc un phénomene de démixtion dans la fonte a 1100 °C. L’une des
phases (phase A) est enrichie en silice, tandis que la phase B est enrichie en phosphore et
molybdéne. Cette démixtion n’a pas été observée pour Mo3P8, elle a donc lieu entre 8 et
10 %mol de P20:s.
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Figure 13 : Diagramme de diffraction des rayons X des deux phases de I’échantillon Mo3P10 obtenues a la coulée.
O : NasPOs, O : NasP207, A : NaCaPOs, B : a-NazMoOs, ® : NazMoO, 2H0, M : SiO: tridymite, ® : SiO2 quartz,
A : SiO (cristobalite).

2.2.2. Evolution de la température de transition vitreuse

Pour les échantillons de la série Mo3Px, la température de transition vitreuse a été déterminée
par ATD pour les échantillons trempés de Mo3 a Mo3P6 (thermogrammes en Annexe 4).
Mo3P8 n’a pas été analysé car I’échantillon présente une trés forte cristallisation. Les résultats
sont présentés dans le Tableau 4. La température de transition vitreuse reste stable entre Mo3
et Mo3P2 et augmente pour Mo3P4 et Mo3P6. Cela met en évidence la polymérisation du
réseau vitreux causée par 1’addition de P.Os, comme observé dans le Chapitre 4 pour la série
Px en I’absence de molybdene (Chapitre 4, § 2).

Tableau 4 : Température de transition vitreuse (Tg) des échantillons de la série Mo3Px.

Composition | Mo3 | Mo3P2 | Mo3P4 | Mo3P6
Tg(x6°C) | 456 | 455 469 499

2.2.3. Etude microstructurale de la série Mo3Px

2.2.3.1. Description microstructurale

Echantillons trempés

Les échantillons obtenus sont présentés en Figure 14. Aucun d’entre eux n’apparait transparent
a I’échelle macroscopique. Mo31r, M03P2t;, M03P4+, et M0o3P6+ sont translucides (couleur
blanche) tandis que Mo3P8t: est opaque (couleur blanche). Il convient de noter que les
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échantillons Mo3P2t: et Mo3P4+, semblent plus transparents que Mo3+r, ce qui peut étre relié

a une diminution de la quantité d’hétérogénéités ou a une diminution de leur taille.

M03P4Tr M03P6Tr M03P Tr

Figure 14 : Photos des échantillons trempés de la série Mo3Px (x : %omol en P20s).

Les diagrammes DRX des échantillons de la série Mo3Px trempés sont présentés en Figure 15.
Aucun échantillon de la série n’est totalement amorphe, tous font apparaitre des phases
cristallisées. La cristallisation des phosphates intervient a partir de 2 %omol de P2Os avec
la cristallisation de la phase y-NasPO4. On observe également la cristallisation de
NaCaPOs (a partir de 6 %mol de P20s) et celle de NasP207 (pour Mo3P8tr). La
détermination des phases molybdates est plus complexe et s’appuie a la fois sur les résultats
DRX et MET. Les résultats MET seront détaillés dans le paragraphe suivant et montrent que
les échantillons Mo3+;, Mo3P2t; et Mo3P4+; contiennent des phases séparées enrichies en
molybdéne. Nous partirons de ce résultat pour attribuer les pics DRX dans le présent
paragraphe. Pour I’échantillon Mo3tr, les pics observés en diffraction ont donc été
attribués a une phase NazMoOs haute température métastable, dont la structure se
rapproche de celle de Na,MoOas orthorhombique (voir § 1.3.1.1). Pour Mo3P2t, la phase
molybdate qui cristallise (*) est également attribuable & une phase NazMoQ4 haute température
métastable mais dont la structure se rapprocherait de celle de Na2MoO4 hexagonale (comme vu
précédemment, cf Figure 7). Cette phase NazMoO4 haute température est observée pour
tous les échantillons contenant du phosphore (de Mo3P2tr a Mo3P8tr) et les pics
correspondant sont larges et peu intenses, ce qui reflete un faible taux de cristaux, et des
cristallites mal cristallisés ou de petite taille. La phase a-Na2MoOa cristallise pour
I’échantillon le plus riche en phosphore (Mo3P87r) et s’accompagne de la cristallisation d’un
faible taux de NaoM004.2H20, qui résulte de I’hydratation de Na>MoOa. Enfin, le déme
amorphe qui rend compte de la partie vitreuse de 1’échantillon devient de moins en moins
visible avec ’ajout de P2Os, ce qui traduit une augmentation de la cristallisation au sein des
échantillons.

222



Chapitre 5 : Incorporation du molybdéne seul puis en présence de phosphore dans les verres simplifiés

orm
O

<
3 . .
N)) m U ™
n
[
(]
'E ]
O
T T T T I T T T T I T T T T I T T T T I T T T T I T T T
10 20 30 40 50 60

Position ° (2 0)

Figure 15 : Diagramme de diffraction des rayons X des échantillons Mo3Pxtr obtenus apres trempe du liquide en fusion
a 1100 °C. O : y-NasPO4 (00-031-1318), O : NasP-O7 (04-018-4331), A . NaCaPOs (04-0016-6900), B : a-Na,MoO4

(00-012-0773), ® Na:MoO4 2H-0 (00-034-0076), * . Na2MoOs HT (type hexagonal, 04-017-4237), A : Na2MoOs HT
(type orthorhombique, 04-010-8840).

Comme cela a été évoqué dans le paragraphe précédent, les échantillons Mo3t;, Mo3P2,
Mo3P4+, ont été analysés par MET (les hétérogénéités de Mo3P2t, et M0o3P4+ n’étant pas
visibles au MEB), tandis que Mo3P6+r et M03P8t, ont été analyses par MEB (Figure 16). Les
trois échantillons observés au MET, Mo3t, Mo3P2t, Mo3P4y, font apparaitre des
hétérogénéités de contraste clair en mode STEM-HAAF, donc riches en élément lourd (Figure
16 (a), (b), (c)). L’analyse MET-EDX réalisée sur I’échantillon Mo3P21, permet de mettre en
évidence que ces hétérogénéités sont enrichies en molybdene (voir Annexe 13). Alors que ces
hétérogénéités ont la forme de spheres pleines dans le cas de Mo3+, (Figure 16 (a), encart), elles
ne semblent pas pleines dans le cas de Mo3P2tr et Mo3P4+: (apparition de zones a contraste
plus sombre, Figure 16 (b), encart et Figure 16 (c)). Ce dernier phénoméne pourrait étre di a
une retassure au sein des particules lors du refroidissement du liquide depuis 1’état fondu a
1100 °C ou bien a la coexistence d’un second type de phase (renfermant des éléments plus
légers) a I’intérieur de la phase séparée sphérique. L’analyse MEB de Mo3P6t, montre des
hétérogenéités de taille nanométrique et de couleur claire sur tout 1’échantillon (Figure 16 (d)).
Pour ce qui est de Mo3P8tt, la microstructure est plus complexe (Figure 16 (e)). Dans le volume
de I’échantillon, sur un fond d’aspect granuleux avec deux niveaux de gris, des phases de
contraste blanc sont visibles. La taille nanométrique de ces hétérogéneités ne permet cependant
pas d’analyser leur composition chimique par MEB/EDX. Le bord de 1’échantillon est quant a
lui plus homogeéne, cette partie ayant refroidi la plus rapidement (Figure 16 (e), encart).
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(b) Mo3P2r; (MET)

200 nm

(c) Mo3P4;

Figure 16 : Clichés MET des échantillons trempés (a) Mo31r, (b) Mo3P27r, (c) Mo3P4+r et clichés MEB des échantillons
trempés (d) Mo3P67r, (e) Mo3P8tr (encart : bord de I’échantillon).

L’analyse MET des échantillons Mo3tr, M03P21r, M03P471r permet d’évaluer I’évolution
de la taille des hétérogénéités. Les images MET étant prises sur quelques éclats, elles induisent
un potentiel effet d’échantillonnage et il est donc difficile de conclure quant a leur
représentativité vis-a-vis de 1’ensemble de I’échantillon mais elles permettent toutefois de
dégager une tendance. La taille moyenne des hétérogénéités vaut 50-80 nm pour Mo3t, 35-
70 nm pour Mo3P2tr et 20-50 nm pour Mo3P4+.. Cette diminution de la taille des
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hétérogénéités est en accord avec I’augmentation de la largeur de pics de diffraction des phases
Na;MoOs HT des échantillons Mo3P2t: et Mo3P4+, comparé a Mo3+: (Figure 17). Elle permet
également d’expliquer que les échantillons Mo3P2+r et M03P4+, paraissent macroscopiquement
plus transparents que 1’échantillon de début de série Mo3tr (Figure 14).

[\ . p

"\ Mo3P4+;

Mo3P2+1,

Intensité (u.a.)

16 18 20 22 24
Position ° (20)

Figure 17 : Diagramme de diffraction des rayons X des échantillons Mo3tr, Mo3P21r et Mo3P4Tr obtenus apres trempe
du liquide en fusion a 1100 °C sur la gamme 20 = 16-24 °. Les fléches représentent les pics des phases Na2MoO4 HT.

Echantillons refroidis lentement

Les échantillons obtenus sont présentés en Figure 18. Tous apparaissent opaques de couleur
blanche.

Figure 18 : Photos des échantillons refroidis lentement de la série Mo3Px (x : % massique en P20s).

Les diagrammes DRX des échantillons refroidis lentement de la série Mo3Px sont présentés en
Figure 19. Comme cela a été mis en évidence dans le 8 1.3.2.1, pour I’échantillon Mo3rL, trois
phases molybdates cristallisent : a-NazMoOs, NazM0O4 haute température, métastable (*) et
Na:Mo004.2H20. On observe également des phases silicatées (attribuées a Na,CaSi>Os). Tout
au long de la série Mo3PxrL, les phases molybdates restent les mémes. Pour a-NazMoOx,
les pics deviennent plus intenses, ce qui rend compte d’une augmentation de la cristallisation
de cette phase. Pour la phase Na2MoO4 haute température (*), les pics restent larges et peu
intenses, signe d’une phase peu abondante mal cristallisée et/ou avec des cristaux de petite
taille.

Concernant les phases phosphatées, la phase y-NasPOa4 apparait des le premier ajout de P2Os,
c’est-a-dire pour Mo3P2rL. Pour Mo3P4rL et M03P6rL, les pics de cette phase s’affinent et
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deviennent plus intenses, ce qui montre une augmentation de la cristallisation. Les deux autres
phases phosphates observées ici sont NaCaPOs, qui apparait a partir de 4 %mol de P.Os
(Mo3P4g.) et NasP207 qui cristallise pour 1’échantillon Mo3P8rc.

Mo3P8grL

Mo3P6gL

Intensité (u.a.)

Mo3P4grL

Mo3P2grL
Mo3grL

10 20 30 40 50 60
Position ° (2 0)

Figure 19 : Diagramme de diffraction des rayons X des échantillons Mo3PxrL obtenus apres refroidissement lent a
1°C.min? depuis 1100 °C. O : y-NasPO4 (00-031-1318), A . NaCaPOs (04-0016-6900), O : NasP.O7 (04-018-4331),

B : ¢-NazMoO: (00-012-0773), ® Na,MoO4 2H,0O (00-034-0076), * . Na;MoOs HT (type hexagonal, 04-017-4237),
B : phases silicatées.

La microstructure des échantillons refroidis lentement de la série Mo3Px est trés complexe. Les
clichés MEB de Mo3gr. (Figure 20) ont été analysés dans la partie précédente (§ 1.3.2.1).
L’échantillon est composé de phases molybdates dont la taille varie de quelques centaines de
nm (Figure 20, encart) a une centaine de microns (Figure 20). On trouve également des phases

silicatées dont 1’analyse chimique a montré qu’elles correspondent a la composition de
NazCaSi2Oe.

Figure 20 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon Mo3rL.
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Concernant 1’échantillon Mo3P2ry, celui-ci contient plusieurs types d’hétérogénéités (Figure
21). On trouve tout d’abord des hétérogénéités sphériques (taille comprise entre 5 et 10 pm), ce
qui suggére un mécanisme de séparation de phase liquide-liquide au cours du refroidissement
de la fonte. Celles-ci renferment plusieurs types de phases. La phase blanche visible sur les
clichés MEB correspond aux phases molybdates (la composition analysée par EDX est en
accord avec la composition théorique de la phase Na2MoOs). La deuxieme phase présente dans
ces hétérogéneités, dont la couleur est plus foncée, est, quant a elle, enrichie en phosphore. Les
phases phosphatées peuvent avoir deux compositions distinctes que 1’on notera P1 et P2. La
phase P correspond a la phase NasPO4*. La phase P2 a quant a elle une composition singuliére
(33,5+£1,8Na20-17,9+0,1 CaO — 25,7 £ 0,4 P05 -2 £ 0,4 M0Os3 — 20,7 = 0,7 SiO2 %mass,
d’aprés les analyses MEB-EDX). Dans cette phase, des taux significatifs de P.Os et de SiO>
coexistent, ce qui n’a pas été observé dans d’autres échantillons. L’analyse de ces deux phases
phosphatées P1 et P> montre que lors du refroidissement du liquide, le phosphore tend a se
regrouper dans des phases séparées également riches en molybdéne et la composition de
ces phases separées peut varier. En plus de ces hétérogénéités sphériques, on observe des
phases de tailles inférieures au micron qui cristallisent au sein de la matrice, I’une a contraste

clair (enrichie en molybdéne) et I’autre sombre (enrichie en phosphore) (Figure 21 (b) encart).

Figure 21 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de I’échantillon Mo3P2rL refroidi lentement a 1 °C.min™.
N2M = NazMoOQs, pour P1 et P2 (voir texte).

Pour I’échantillon Mo3P4rL et M03P6rL, des cristallisations de microstructure encore
plus complexe et de grande dimension (elles peuvent atteindre plusieurs centaines de
microns) sont observées (Figure 22 (a), (b), (c), (d)). Ces hétérogénéités regroupent les phases
Na:MoOs, NasPOs et NaCaPO4 (analysées par EDX). Dans le cas de Mo3P4r., des phases
molybdates (claires, de taille trop petite pour étre analysés par EDX) et phosphates (foncées,
dont la composition correspond a celle de NasPO4 d’aprés 1’analyse EDX) de taille de 1’ordre

4 Comme pour le chapitre 4, la phase NasPO4 de cet échantillon et de tous les autres échantillons refroidis lentement
des séries Mo3Px et P6Mox ne sont pas pures, elles contiennent une quantité significative de CaO (6 + 1 %mass).
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du micron semblent cristalliser indépendamment dans le reste de 1’échantillon (Figure 22 (b),
encart). Pour Mo3P6rL, en dehors des hétérogénéités larges, on trouve des séparations de phases
sphériques, de taille de I’ordre de 1 — 10 um (Figure 22 (d), encart). Elles contiennent les phases
Na:MoOs et NasPOs. Leur forme sphérique donne I’hypothése d’une séparation de phase

liquide-liquide.

Figure 22 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons refroidis lentement a 1 °C.min-* (a) et (b) Mo3P4rv,
(c) et (d) Mo3P6rL. N3P = NasPOs, NCP = NaCaPOas, N2M = NazMoOa.

La microstructure de 1’échantillon Mo3P8rL est encore plus complexe que celles des
échantillons précédents. Contrairement aux autres échantillons, on observe une différence de
microstructure entre la partie supérieure et la partie inférieure de I’échantillon (Figure 23
(a)). La partie supérieure de 1’échantillon contient majoritairement des s€parations de phases
sphériques de taille trés variable (moins de 1 pm a plus d’une vingtaine de um) (Figure 23 (b)).
Ces hétérogénéités sont formées de phases phosphates et des phases molybdates. Dans cette
partie supérieure de 1’échantillon, on remarque €galement la cristallisation de phases silicatées
(SiO2 pure), entourées de phases molybdates (Figure 23 (c¢)). Dans le bas de 1’échantillon, on
retrouve les hétérogénéités larges et sans forme spécifique observées pour Mo3P4r. et
Mo3P6rL (Figure 23 (e)). Ici leur taille est plus importante (certaines dépassent le mm en
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longueur). Comme précédemment, elles contiennent les phases Na2M0Oas, NasPO4 et NaCaPO4
mais également la phase NasP.O; et des zones enrichies en silice. En dehors de ces
hétérogénéités larges, des hétérogénéités sphériques rassemblent les phases NasPO4 et NasP20O~
et Na2MoOg (Figure 23 (d)).

Figure 23 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des échantillons refroidis lentement a 1 °C.min! (a) vue large de
I’échantillon montrant la différence entre la partie haute et la partie basse, (b) haut de I’échantillon, phases phosphates
et molybdates, (c) haut de I’échantillon, zone ou cristallisent SiO2 et des phases molybdates, (d) bas de I’échantillon,
phases sphériques (e) bas de I’échantillon, phases larges. N3P = NasPOs, NCP = NaCaPOs, N2M = Na:MoOs,
N4P2 = NasP207.
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Enfin, pour tous les échantillons refroidis lentement de la série, des phases molybdates
nanométriques sont observées au sein de la matrice. Celles-ci ont déja été évoquées pour les
échantillons Mo3rL (Figure 20, encart) et Mo3P2r., (Figure 21 (b), encart) et sont également
présentes pour Mo3P4rL, M0o3P6rL et M03P8rL (Figure 24).

Figure 24 : Phases molybdates de taille nanométriques observées pour les échantillons refroidis lentement a
1 °C.min"! depuis 1100 °C: (a) M0o3P4rc, (b) Mo3P6rL, (c) M0o3P8RL.

Les analyses MET et DRX de I’échantillon Mo3P2t, ont permis de relier la présence de phases
molybdates de taille nanométrique aux pics de diffraction d’une phase NaoMoOs haute
température dont la structure se rapprocherait de Na2MoO4 hexagonale (8 1.4.2). Ici, les mémes
pics en DRX (Figure 19) s’accompagnent de la présence de NaMoOs de taille nanométrique
(Figure 24). La présence d’une phase haute température est inattendue pour les échantillons
refroidis lentement et abonde dans le sens de phases haute température de petites tailles qui
seraient stabilisées par la matrice environnante.

Conclusion sur la microstructure de la série Mo3Px

En conclusion, le long de la série Mo3Px, il apparait tres clairement que le liquide
borosilicaté a tendance a rejeter hors de sa structure des quantités croissantes d’unités
phosphates (majoritairement sous forme d’entités isolées PO4*>, mais aussi de diméres
P207* pour Mo3P8rL) et molybdates (uniquement sous forme de MoQO4?"). On observe ainsi
une forte tendance a la démixtion des systemes étudiés ici lors de 1’ajout de quantités croissantes
de phosphore et de molybdene et une forte tendance a la cristallisation des unités phosphates et
molybdates sous forme de phases de natures variées (Na2Mo0Qas, NasPOs, NaCaPOa, NasP207).
En outre, cette analyse montre que le phosphore et le molybdéne se trouvent dans les mémes
zones dépolymérisées du réseau vitreux et y cristallisent.

2.2.3.2. Discussion sur les phases observées

Composition de la phase NazPO4

Les analyses réalisées sur les échantillons refroidis lentement de la série Mo3Px montrent que
la phase NasPOs n’est pas pure. Comme dans le Chapitre 4, celle-Ci contient une quantité
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significative de CaO (Figure 25). Quel que soit 1’échantillon considéré, cette quantité de CaO

reste constante : elle vaut environ 6 %mass (£ 1).

Figure 25 : (a) Cliché MEB de I’échantillon Mo3P4r. refroidi lentement a 1 °C.min, (b) cartographie EDX pour
I’élément Ca du cliché (a). N3P = NasPO4, NCP = NaCaPO4, N2M = Na2Mo0Os.

Incorporation respective de P et Mo dans les phases molybdates et phosphates

L’analyse EDX des échantillons refroidis lentement de la série Mo3Px montre qu’une petite
guantité de P,Os est détectée au sein de la phase NaoMoOs (en quantité inférieure a
2 £ 0,2 %mass). Deux hypothéses peuvent étre avancées. Tout d’abord, de faibles teneurs de
phases phosphatées pourraient exister dans les zones ou cristallisent les phases molybdates. Par
ailleurs on pourrait imaginer I’existence d’une solution solide de type Na2+xPxM01.xO4 oU une
unité POy viendrait remplacer une unité MoOg et s’accompagnerait de 1’ajout d’un atome de

sodium en position interstitielle pour compenser 1’exces de charge négative.

Le molybdeéne peut également s’ incorporer dans des phases phosphatées. Il apparait que celui-
ci s’incorpore essentiellement dans la phase NasPOa4 (1 a 3 + 0,2 %mass). Ceci pourrait conduire
a la solution solide NazxP1.xM0xO4 comme observé dans les travaux d’Irvine et West [16] (voir
Chapitre 1, § 3.4).

Ces résultats montrent que, méme si P et Mo s’intégrent dans les mémes zones dépolymérisées,
ces deux éléments ne s’associent pas, ou trés peu (quelques pourcents seulement), pour
former des phases cristallisées.

Scénario de cristallisation

A partir de la morphologie des phases de grande dimension (observées pour les échantillons
Mo3P4rL, M03P6rL et M03P8rL, Figure 26), un scénario de cristallisation peut étre envisagé.
Tout d’abord, a haute température, il y aurait séparation d’une phase liquide riche en
phosphore et molybdéne. Ces phases séparées coalesceraient au cours du refroidissement pour
donner les phases larges et sans forme specifique observées dans ces échantillons. Puis, au sein
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de ces domaines coalescés, une demixtion secondaire apparaitrait avec séparation de globules
riches en phosphore et un liquide plus riche en molybdéne autour d’eux. Quand la
température continuerait a diminuer, les différentes phases phosphates et molybdates
cristalliseraient.

Figure 26 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de 1’échantillon Mo3P4r. refroidi lentement a 1 °C.min,
N3P = NazsPOs, NCP = NaCaPO4, N2M = NazMoOQa.

2.2.3.3. Influence de I’incorporation simultanée de Mo et P au sein de la série Mo3Px

Pour cette analyse, les conclusions seront qualitatives. En effet, la complexité des
microstructures et la grande variété de phases observées rend tres difficile une analyse

quantitative d’une incorporation simultanée de P et Mo.
Influence du phosphore sur ['incorporation de molybdéne dans le verre

L’évolution étudiée ici de la cristallisation des espéces molybdates avec des ajouts croissants
de P2Os (série Mo3Px) permet d’évaluer I’influence de P2Os sur la tendance a la cristallisation
du molybdéne. Concernant les échantillons trempés, de Mo3tr a Mo3P67r, on observe la
cristallisation de phases molybdates haute température (Figure 15). Les analyses MET montrent
que les phases molybdates diminuent en taille mais ne semblent pas diminuer en nombre (Figure
16 (a), (b), (c)). Pour Mo3P81y, il y a une forte cristallisation de la phase NazMoOs cubique en
plus des phases haute température (Figure 15). Ainsi, pour les échantillons trempés, le
phosphore ne semble pas améliorer la solubilité du molybdéne, et dans le cas de Mo3P8r,
il diminue cette solubilité.

Dans le cas des échantillons refroidis lentement, les diagrammes DRX (Figure 19) montrent
clairement 1’augmentation de I’intensité des pics de la phase a-Na:MoOs, ce qui met en
évidence une augmentation de la cristallisation de cette phase. Ainsi, lors du refroidissement
du liquide en fusion, le phosphore favorise la tendance du molybdéne a se separer du réseau
silicaté et a cristalliser.
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Les études présentées dans la littérature montrent des résultats contradictoires avec ceux
observés ici. En effet, les travaux de Prakash et al. [4] et Kroeker et al. [5] montrent un effet
positif de P20s sur I’incorporation de MoOz dans un systéme silicaté. Prakash et al. [4] mettent
en évidence par DRX que I’ajout de P20Os permettrait de solubiliser 4 %mol de MoOs
(composition 42 SiOz — 33 B203 — 20 Na2O — 5 P2Os — 4 MoOs, %mol), alors que moins de
2 %mol de MoOs serait solubilisé dans un verre borosilicaté sans P2Os (composition 49,0 SiO>
—29,4 B2O3— 19,6 Na2O — 2 M00O3). De la méme fagon, Kroeker et al. [5] observent (par RMN
23Na) que I’ajout de quelques pourcents molaires de P2Os permet de solubiliser 3 %mol MoO3
dans leur verre, alors que Na2MoOs cristallise en 1’absence de P20s. D’apres Kroeker et al.,
c’est ’augmentation de la taille des chaines phosphatées (unités pyro et meta phosphates
d’aprés ses travaux) qui permet d’augmenter la solubilit¢é de MoOs. Dans les travaux de
Prakash, P2Os serait, quant a lui, relié¢ au réseau silicaté. Comme nous 1’avons vu, dans notre
systéme, le phosphore se trouve majoritairement sous forme d’unités orthophosphates PO4*,
isolées du réseau silicaté. Il y a donc une différence importante dans la spéciation du
phosphore entre les travaux de Kroeker et al. et Prakash et al. et I’étude réalisée ici, qui
pourrait expliquer que 1’on n’observe pas le méme effet sur la solubilité de MoQOs. P20s, sous
forme isolée PO.%, aurait tendance a activer la séparation et la cristallisation de MoOs.

Influence du molybdene sur l'incorporation du phosphore

En Figure 27 et Figure 28 sont comparées les cristallisations des échantillons des séries Px et
Mo3Px respectivement trempés et refroidis lentement. Leur comparaison permet de rendre
compte de I’influence de 3 %mol de MoOs sur I’incorporation de P>Os. Tout d’abord, on peut
remarquer que la limite de démixtion macroscopique de la fonte intervient pour des quantités
de P-Os plus faibles dans les échantillons avec 3 %mol de MoO3 : alors qu’elle a lieu entre 10
et 12 %mol de P2Os dans le cas de la série Px, elle apparait entre 8 et 10 %mol de P>Os pour la
série Mo3Px (Figure 27). Ainsi, le molybdéne diminue la solubilité du phosphore dans la
fonte verriére. Par ailleurs, pour les échantillons trempés (Figure 27), I’apparition des phases
cristallisées phosphatées a lieu pour des teneurs en P2Os plus faibles dans le cas de la série
Mo3Px comparé a la série Px : la phase NasPO4 apparait dés 2 %mol en P2Os pour Mo3Px
contre 4 %mol en P.Os pour Px. Les autres phases phosphatées, NaCaPOs et NasP207,
apparaissent quant a elles respectivement a 6 %mol et 8 %mol de P20s dans le cas de la série
Mo3Px et a 10 %mol de P2Os pour la série Px. Ainsi, lors du refroidissement rapide de la fonte,
la présence de molybdene dans ce systeme augmente la tendance du phosphore a se
séparer du réseau vitreux et a cristalliser.
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Figure 27 : Comparaison des aspects macroscopiques et des phases cristallisées des échantillons des séries Px et Mo3Px
obtenus apres trempe du liquide en fusion a 1100 °C. ¢ signifie qu’il y a uniquement une petite quantité de phase
cristallisée et @ signifie qu’il n’a aucune phase cristalline.

Pour ce qui est des échantillons refroidis lentement, les phases NasPO4 et NaCaPO4 apparaissent
aux mémes concentrations en P2Os (2 et 4 %mol respectivement, Figure 28) pour les séries
Mo3Px et Px. Cependant, elles sont présentes en quantité plus importante dans les échantillons
contenant 3 %mol de MoOs (voir Figure 7 du Chapitre 4 et Figure 19 du Chapitre 5). En outre,
la phase NasP.O7 apparait quant a elle a plus faible teneur en P2Os dans la série Mo3Px comparé
a la série Px (Figure 28). Ainsi, comme pour les échantillons trempés, la présence de
molybdéne augmente la tendance du phosphore a la séparation de phase.
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Figure 28 : Comparaison des aspects macroscopiques et des phases cristallisées des échantillons des séries Px et Mo3Px
obtenus aprés refroidissement lent a 1 °C.min depuis 1100 °C. ¢ signifie qu’il y a uniquement une petite quantité de
phase cristallisée et @ signifie qu’il n’a aucune phase cristalline.

Par ailleurs, la comparaison de la microstructure des échantillons refroidis lentement des séries
Px et Mo3Px met également en lumiére une modification importante de I’incorporation du
phosphore. Alors que la microstructure des échantillons refroidis lentement P4r. et P6rL est
bien definie (sphérique ou dendritique, Figure 8 du Chapitre 4), des phases larges et sans forme
specifique apparaissent pour Mo3P4r. et Mo3P6r. (Chapitre 5, Figure 22). Cela met en
évidence qu’en présence de MoQOs, les domaines séparés du réseau vitreux sont plus larges

et les espéces molybdates et phosphates s’y regroupent.

2.3. Etude de la série d’échantillons a 6 %omol de P2Os et a teneur variable en MoO3 —
série P6Mox

Ces résultats sont cohérents avec ceux de la série précédente c’est pourquoi ils ne seront pas
détaillés ici mais sont présentés en Annexe 14. Nous expliciterons uniquement les principaux

points qui ressortent de 1’analyse de cette série.

Tout d’abord, pour la série P6Mox, la cristallisation des phases molybdates apparait a partir
de 3 %omol de MoOs pour les échantillons trempés et 2 %omol pour les échantillons
refroidis lentement (de fagcon semblable & la série Mox). Les résultats mis en évidence pour
cette série vont toutefois dans le sens d’une augmentation de la séparation de phase et de la
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cristallisation lors d’une incorporation conjointe de P et Mo. Enfin, I’étude MEB des
échantillons refroidis lentement montre que MoOs a un effet important sur la
microstructure : il va causer I’apparition d’hétérogénéités larges, moins bien incorporées
dans la matrice vitreuse que celles de plus petite taille et qui pourraient donc étre déléteres pour
la durabilité chimique du matériau.

Notons que pour cette série, les effets d’une incorporation conjointe de P et Mo sont moins
marques que pour la série Mo3Px. Le fait que I’influence réciproque des deux éléments reste
globalement plus ténue que dans le cas de la série Mo3Px comparé a P6Mox peut s’expliquer
par la différence de variation des concentrations d’oxydes dans ces deux séries. En effet, la
gamme de modification des concentrations est bien plus faible pour la série P6Mox que pour la
série Mo3Px. MoOs varie de 0 a 3 %mol ici tandis que P.Os était modifié de 0 a 8 %mol pour
Mo3P8. La gamme de variation de compensateurs de charge nécessaire est donc également trés
différente (voir calcul Annexe 11) : entre P6 et P6Mo03, elle varie d’environ 26 %mol a 28 %mol
tandis qu’entre Mo3 et Mo3P8, elle passe de 15 %mol a 34 %mol. On comprend donc que le
systeme est beaucoup plus impacté pour la série Mo3Px que pour la série P6Mox.

2.4. Conclusion sur I’étude des séries Mo3Px et P6Mox

L’analyse microstructurale de la série Mo3Px met en évidence que la solubilité de P20s
dans la matrice est inférieure a 2 %omol : la cristallisation de phases phosphates apparait dés
les premiers ajouts de P.Os, que ce soit pour les échantillons trempés ou refroidis lentement.
Par ailleurs, pour cette série, la limite de démixtion de la fonte se situe entre 8 et 10 %mol. Pour
la série P6Mox, la cristallisation des phases molybdates apparait a partir de 3 %omol de
MoOs pour les échantillons trempés et 2 %omol pour les échantillons refroidis lentement.

Cette étude montre que le liquide borosilicaté a tendance a rejeter hors de sa structure des
quantités croissantes d’unités phosphates (majoritairement sous forme d’entités isolées
PO4%*, mais aussi de diméres P207*) et molybdates (uniquement sous forme de MoO4%).
Le phosphore et le molybdene se séparent dans les mémes zones dépolymérisees du réseau et
y cristallisent. Le phosphore donne les phases cristallisées y-NazPOs, NaCaPO4 et NasP-Oy. Le
molybdéne conduit quant a Ilui aux phases a-Na:MoOs, Na:MoOs HT, ainsi que
NazM004.2H20 qui résulte de I’hydratation a 1’air des phases Na2M0QO4. Les analyses EDX
montrent qu’une faible part de MoO3 et de P20s s’incorporent respectivement dans les phases
phosphates (NasPOs et NasP.O7) et molybdates (Na2Mo0Os).

Le but etait ici de déterminer si des synergies pouvaient exister entre les oxydes P20s et
MoOs sur leurs solubilités respectives (comme c’est par exemple le cas des oxydes de terres
rares qui augmentent la solubilité de MoOs dans les verres borosilicatés [1,2]). Les résultats
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obtenus ici montrent clairement que, dans notre systéme, I’incorporation conjointe de
phosphore et de molybdéne n’améliore pas leur solubilité, au contraire, celle-ci diminue.
En plus de conduire a de la cristallisation a des teneurs plus faibles, I’incorporation conjointe
de P et Mo a un effet important sur la microstructure. La taille des hétérogénéités augmente
considérablement, conduisant a 1’apparition de phases séparées de plusieurs dizaines de

microns ou des phases molybdates et phosphates cristallisent.

2.5. Influence du changement de composition de la matrice vitreuse

De la méme fagon que pour la série Px (Chapitre 4, 8 6), nous avons voulu évaluer I’influence
du ratio Na;O/B203 sur I’incorporation conjointe de P.Os et M0oO3 dans nos matériaux. La
composition choisie est la composition P6Mo3 (ou Mo3P6) commune aux deux séries mixtes.
Pour cette composition, le ratio molaire Na,O/B203 vaut 4. Comme précédemment, deux autres
valeurs ont été testées : un ratio égal a 2 et I’autre a 1. Les compositions qui en résultent sont
notées respectivement Mo3P6 Na/B=2 et Mo3P6 Na/B=1. Comme précédemment, I’étude est
qualitative et présente les grandes tendances de ce changement de ratio sur la tendance du verre

a cristalliser.

La Figure 29 présente, les aspects macroscopique (photographies) et microscopique (clichés
MEB) et les phases cristallines en présence pour les trois ratios Na,O/B20z (échantillons
trempés et échantillons refroidis lentement) identifiées par DRX. Concernant les échantillons
trempés, ils deviennent macroscopiquement opaques et blanc lorsque le ratio diminue. La taille
des hétérogénéités devient de plus en plus distribuée et augmente. En effet, elle est de 1’ordre
de la centaine de nm pour I’échantillon P6Mo3+r, vaut 200 nm a 1 pm pour ’échantillon
P6Mo3 Na/B=2 et s’étend entre quelques centaines de nm et plus de 100 pim pour I’échantillon
P6Mo3 Na/B=1. L’évolution de la nature de la cristallisation est particulierement marquée
pour cette série d’échantillons trempés. En effet, pour les ratios Na,O/B2O3 de 4 et 2, les
cristallisations sont globalement semblables, avec la présence de phases phosphates et
molybdates. On note toutefois le remplacement de NasPOs par NaCaPOs et NasP.O;.
Cependant, pour un ratio de 1, seule la phase NaCaPOs cristallise, il n’y a plus de phases
molybdates cristallisées. Pourtant, I’analyse MEB montre I’existence d’au moins deux phases
séparées (voir encart pour P6Mo3Tr_Na/B=1, Figure 29, avec une phase blanche et une phase
grise au sein du globule). La phase qui apparait grise correspond a NaCaPOa. L’autre, de
couleur blanche, est composée majoritairement des éléments P, Mo, Na et est donc amorphe

(car non observée en DRX). L’hypothése faite ici est que dans ces phases séparées amorphes,
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la structure pourrait se rapprocher des verres de phosphates ou le molybdéne est connu pour
s’incorporer majoritairement sous forme MoOe (Chapitre 1, § 3.4) et ne cristallise pas.

Pour les échantillons refroidis lentement, macroscopiquement de la sédimentation apparait pour
les ratios Na,O/B20s de 2 et 1 (la sédimentation, peu visible sur la photographie pour
I’échantillon P6Mo3 Na/B=2, est repérée par des tirets). La partie qui a sédimenté est
composée de phases phosphates et molybdates. Lorsque le ratio diminue, la taille des phases
séparées augmentent. Concernant la nature des phases, lorsque le ratio Na,O/B20s diminue, la
phase NasPOg disparait au profit des phases NaCaPO4 et NasP2O7, comme c’était le cas pour
les échantillons trempés. Les phases molybdates cristallisent dans tous les échantillons
(a-NazMoO4 pour P6Mo3r. et P6Mo3r._Na/B=2 et a-NaxMoOs et Na:Mo.07 pour
P6Mo3rL_Na/B=1). On n’observe pas, comme c’était le cas pour P6Mo3t,_Na/B=1 de

diminution de la cristallisation des molybdates avec 1’augmentation du ratio Na2O/B20s.

En conclusion, cette étude exploratoire de changement de composition nous a permis de
montrer que la diminution du ratio Na2O/B20s tend & augmenter la tendance a la
séparation de phase, qui dans le cas des échantillons refroidis lentement conduit a de la
sédimentation de phases phosphates et molybdates au fond des creusets. Elle a également
mis en évidence que pour un ratio de 1 dans I’échantillon trempé, les phases molybdates ne
cristallisent pas, possiblement en raison de la formation d’une phase se rapprochant d’un verre

de phosphate ou s’incorporerait MoOs.
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Figure 29 : Evolution de I’aspect macroscopique (photographie), de I’aspect microscopique (clichés MEB en électrons
rétrodiffusés) et des phases cristallines en présence identifiées par DRX en fonction du ratio Na.O/B20z pour la
composition Mo3P6. NsP = NasPO4, NCP = NaCaPO.. ¢ signifie qu’il y a uniquement une petite quantité de phase
cristallisée. Références ICDD des phases cristallines : NasPOs : 00-031-1318, Na4P207: 04-018-4331, NasCas(POu)s :

00-011-0236, NaCaPO4 (notée NCP): 04-016-6900.
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3. Conclusion du Chapitre 5

Dans la premiére partie de ce chapitre, nous avons étudié 1’incorporation de MoO3s dans un
verre de composition simplifiée, noté 1, 50,6 SiO2— 8,2 B,O3— 33,4 Na,O — 6,1 CaO — 1,7 Al203
(%mol), dérivée de celle du verre 20.R (Chapitre 3, § 4.4). Des quantités croissantes en MoO3
y ont été ajoutées jusqu’a démixtion de la fonte (0, 1, 2, 3 %mol). Le but était de déterminer les
caractéristiques importantes de 1’ incorporation du molybdene seul dans la matrice de référence
choisie afin de s’en servir dans un second temps de référence pour 1’étude de 1’incorporation
simultanée de phosphore et de molybdéne.

Dans la deuxiéme partie de ce chapitre, nous avons étudi¢ 1’incorporation conjointe de P2Os et
MoO3 a partir de la composition du verre de base I, 50,6 SiO2 - 8,2 B0z — 33,4 Na,O — 6,1 CaO
—1,7 Al,03 (%mol). La premiére série, notée Mo3PXx, présente un taux fixe de 3 %mol de MoO3
et des quantités variables de P20s (0, 2, 4, 6, 8, 10 %mol). La deuxieme série, notée P6Mox a
une teneur en P20s fixée a 6 %mol et des quantités de MoOs qui valent successivement 0, 1, 2,
3 %mol. Le but était d’étudier si des synergies, positives ou négatives, existent lorsque ces deux

éléments coexistent en quantité significative dans le déchet.

3.1. Incorporation de MoOs seul dans la matrice

L’¢tude de I’incorporation de MoOs dans la matrice vitreuse (verre | de référence de
composition simplifiée) a ¢été réalisée jusqu’a apparition de la cristallisation dans les
échantillons trempés, soit 3 %mol (série Mox). Elle a mis en évidence que, pour les
échantillons trempés, la limite d’incorporation de MoOs est comprise entre 2 et 3 %omol
et les cristaux se forment suite a une séparation de phase liquide-liquide trés rapide au
cours de la trempe de la fonte. Pour les échantillons refroidis lentement, a faible teneur en
MoOs (1 %mol), ce sont des phases silicatées de type NaCaSi>Os qui cristallisent, alors
qu’elles n’étaient pas observées dans le verre de base I. Pour des teneurs supérieures en
MoOs (2 et 3 %mol), les phases molybdates Naz2MoOs apparaissent en quantité
significative. L analyse structurale a mis en évidence que 1’ incorporation de MoO3 ne modifiait
pas significativement la structure du réseau.

Les resultats de cette étude peuvent étre qualitativement comparés a 1’échantillon 10.Mo50 de
composition complexe du Chapitre 3 (8§ 3.1.1). Pour cet échantillon contenant 2,2 %mol de
MoQOs, la trempe conduisait a la cristallisation d’une phase molybdate uniquement au ceeur de
I’échantillon. Le méme phénoméne est observe ici pour 3 %mol de MoOs, ce qui est donc
cohérent. Les échantillons refroidis lentement Mo3rL et 10.M050rL possedent également des
phases cristallisées similaires : a-Na2MoO4, Na2M0oO4 HT, Na2M00O4.2H20 et CsLiMoO4 pour
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10 Mo50rL et a-NazMoOs, NazMoO4 HT, Na2Mo0O4.2H20 pour Mo3re. Ainsi, les résultats
obtenus entre ces deux échantillons semblent cohérents.

3.2. Incorporation conjointe de P et Mo dans la matrice

L’incorporation conjointe de P et Mo dans la matrice vitreuse a été déterminée par 1’¢tude de
deux series : I’'une contenant 3 %mol de MoOs3 et avec des teneurs croissantes en P>Os (série
Mo3Px) et I’autre contenant 6 %mol de P2Os et avec des teneurs croissantes en MoOs (série
P6Mox). Les résultats obtenus ici montrent clairement que, dans notre systéme,
I’incorporation conjointe de phosphore et de molybdéne ne diminue pas la tendance du
phosphore et du molybdéne a se séparer du réseau vitreux, au contraire, elle augmente
cette tendance. L’incorporation conjointe de ces deux éléments modifie également la
microstructure : des hétérogénéités larges et regroupant les phases cristallisées molybdates et
phosphates se forment. Il n’y a donc pas de synergie positive entre ces deux éléments : il n’y a
pas de blocage de la mobilité des unités PO+* ou MoO4?. Au contraire, il y a vraissmblablement
une extension des domaines renfermant ces deux types d’entités au sein du liquide qui exacerbe
la tendance a la séparation de phase.

Enfin, deux compositions complémentaires ont été réalisées afin d’étudier 1’influence d’une
diminution du ratio Na,O/B203 sur I’incorporation conjointe de P et Mo. La diminution de ce
ratio augmente la tendance des matériaux a la séparation de phase. Cela conduit a de la
sédimentation de phases phosphates et molybdates dans le cas des échantillons refroidis
lentement.

D’un point de vue de I’application industrielle, les résultats de cette étude nous montrent qu’une
attention particuliére devra étre portée aux déchets contenant des quantités simultanées de P et
Mo élevées car elles peuvent conduire a des phases séparées ou cristallisent des phases
molybdates et phosphates.
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CONCLUSION GENERALE

Les travaux présentés dans ce manuscrit ont été menés conjointement a I’Institut de Recherche
de Chimie Paris et au CEA de Marcoule. Ils s’inscrivent dans le cadre du projet DEM’N’MELT,
mené par le CEA, Orano et ECM technologies (fabricant de fours) et porté par 1’ Andra pour le
conditionnement de nouveaux types de déchets nucléaires, a savoir les déchets issus du
démantelement des installations.

Aujourd’hui, les premiéres installations nucléaires arrivent en fin de vie et doivent étre
démantelées. Leur démantelement produit des déchets qui doivent étre conditionnés. La
majorité des déchets de démantelement sont de faible ou tres faible activité mais on retrouve
également des déchets de moyenne et haute activité. Le projet DEM’N’MELT, dans lequel
s’inscrit ce travail de thése, concerne le conditionnement de ces déchets de moyenne et haute
activité et conduisant a des colis MA-VL. Il a pour but de développer un procédé innovant de
vitrification qui permettra leur traitement sur place. Ce projet prend pour cas d’étude
I’'usine UP1 de Marcoule en cours de demantélement. Concernant les déchets a traiter dans ce
cas d’étude, trois points sont a relever. Tout d’abord, la principale espece radioactive au sein de
ces déchets est 1¥'Cs (demi-vie de 30 ans). Ensuite, les principaux éléments chimiques présents
dans ces déchets sont Zr, P, Si, Mo et Na. Enfin, une des caractéristiques importantes de ces
déchets est que les teneurs relatives des différents oxydes sont trés variables entre les
prélevements réalisés sur le site en démantélement : certaines especes peuvent varier de
quasiment 0 %mass a 50 %mass dans le déchet d’un prélévement a I’autre. Pour
conditionner ces déchets, le projet DEM’N’MELT utilise la technologie de la vitrification et
plus précisément le procédé INCAN MELTER. Il s’agit d’un procédé ou le four de fusion
métallique devient ensuite le conteneur renfermant le colis de verre. L’adjuvant de vitrification
(fritte de verre) choisi pour ce procédé est un verre aluminoborosilicaté particulierement riche
en alcalins et en alcalino-terreux afin de limiter sa température de fusion (1100 °C dans le cas
présent) pour réduire les risques de volatilisation du césium et avoir une fonte verriére trés
réactive vis-a-vis des composés réfractaires présents dans le déchet. Au sein du projet
DEM’N’MELT, ces travaux de thése ont un objectif double. Il s’agit tout d’abord d’étudier
I’incorporation de déchets de démantélement dans la fritte de verre, sachant que ces
déchets peuvent avoir une composition variable. Le deuxieme objectif est de comprendre
au moyen d’une approche structurale et microstructurale, les mécanismes
d’incorporation des éléments du déchet susceptibles d’étre a I’origine de phénomenes de
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séparation de phase et/ou de cristallisation et donc de conduire a une matrice de
confinement hétérogeéne.

Ainsi ce travail de thése a été organisé suivant deux grands axes d’étude :

e Le premier axe a consisté a étudier un systeme dit complexe refermant 11 oxydes,
trés proche du systéme industriel de I’usine UP1 de Marcoule. Le premier objectif
consistait a étudier ’incorporation d’un déchet de composition variable dans la
matrice vitreuse. Le deuxiéme était de déterminer les espéces présentes dans les
déchets qui peuvent causer des hétérogenéités dans la matrice vitreuse suite a des
phénomenes de séparation de phase et/ou de cristallisation dans la fonte a 1100 °C
ou au cours de son refroidissement. Les verres obtenus ont été analysés en termes de
microstructure (dispersion, nature et structure des hétérogénéités) afin de déterminer
I’impact de la variation des concentrations relatives des oxydes du déchet sur leur
solubilite dans le verre.

e Le deuxieme axe a consisté a étudier de facon plus poussée, au moyen d’une approche
a la fois structurale et microstructurale, dans un systeme simplifié & 6 ou 7 oxydes
dérivé du systeme complexe précédent, ’incorporation des oxydes P2Os et M0oOs3
ayant conduit a de la séparation de phases et de la cristallisation au sein du systeme
complexe. L’impact de ces deux oxydes a d’abord été étudié séparément puis
simultanément car dans le déchet industriel ils pourraient coexister en quantités

importantes.

Etude de I’incorporation du déchet dans un systeme complexe proche du

systeme industriel

L’objectif de cette partie était d’étudier I’incorporation du déchet de démantélement dans
I’adjuvant de vitrification et d’en déterminer les éléments qui peuvent conduire a des
séparations de phase ou des cristallisations, sachant que ce déchet peut avoir une

composition variable.

Dans le cadre de ce premier axe de la thése, trois séries d’échantillons ont été préparées. Ceux-
ci ont été caractérisés aprés fusion-trempe & 1100 °C et refroidissement lent & 1 °C.min.
L’évolution de la tendance a la cristallisation de ces échantillons a été étudiée en fonction des

changements de composition opérés, par DRX et MEB. Le choix de ces différentes séries se
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fonde sur la modification de deux parameétres : 1’influence du taux global de déchet incorporé a
la matrice vitreuse et I’influence de la variation de composition au sein du déchet pour un taux
d’incorporation donné. Les trois séries réalisées correspondent a trois taux d’incorporation de
déchets différents 10, 20 et 30 %mass avec respectivement 90, 80, 70 %mass de fritte de verre.
La teneur de 10 %mass de déchet correspond au taux d’incorporation qui est envisagé pour le
procedé industriel. Au sein de chacune de ces séries, en plus de la composition du déchet utilisée
comme référence (renfermant ZrOz, P20s, SiO2, M0Os, Naz0, Fe203, Al203, B20s3 et Cs0, par
ordre décroissant en teneur massique), d’autres compositions ont été préparées en modifiant la
composition du déchet. Ceci a éte réalisé en modifiant individuellement la teneur de certains
oxydes du déchet. Soit ces oxydes ont été retirés totalement du déchet, soit ils ont été augmentés

jusqu’a représenter S0 %mass du déchet.

Pour la premiere série, a 10 %mass de déchet, tous les oxydes ont vu leur teneur modifiée
excepté B2O3 (présent en tres faible quantité et variant trés peu en fonction des prélevements
dans le déchet réel) et Cs20, déja augmenté d’un facteur 10 dans le déchet utilisé pour 1’étude
afin de faciliter sa détection. Ainsi, pour tous les autres oxydes du déchet (a savoir SiO2, Na.O,
Fe>03, ZrO», P20s, M0Os3, Alx03), leurs teneurs dans le déchet ont été tour a tour ramenées a
0 %mass ou portées a 50 %mass. Cette premiere étude a permis de mettre en évidence que pour
ce taux de déchet de 10 %omass, toutes les compositions conduisent & une fonte homogene
a 1100 °C. Par ailleurs, toutes les compositions étudiées donnent un verre homogéne apres
refroidissement lent, exceptée celle contenant 50 %mass de MoOs dans le déchet. Cette
premiere série met ainsi en évidence que le molybdene est le premier élément susceptible de
conduire a de la séparation de phase et de la cristallisation. A 50 %mass du déchet, il conduit
a des hétérogénéites aussi bien apres trempe (résultant vraisemblablement d’une démixtion trés
rapide du liquide au cours du refroidissement) qu’apres refroidissement lent, avec cristallisation
des phases Na2MoOs et CsLiMoO.. Il apparait donc que dans ce cas, le césium, principale
espéce radioactive du déchet peut s’incorporer dans des phases cristallisées formées au

cours du refroidissement.

Pour la série a 20 %mass de déchet, en plus de la composition du déchet de référence, seules
les compositions a 50 %mass de ZrO; et P,Os dans le déchet ont été préparées. Ces deux oxydes
ont été choisis car les cations Zr®* et P>* ont une force de champ élevée et que ces oxydes ne
sont présents que dans le déchet (avec MoOs et Cs20 mais MoOs a déja montré qu’il pouvait
mener a de la separation de phase et de la cristallisation dans la premiere série et Cs20 a déja
été fortement augmenté dans le déchet de référence). Cette seconde série met en évidence
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qu’a 20 Y%omass, ni le déchet de référence ni une teneur élevée en ZrO2 ne conduisent a de
la démixtion ou de la cristallisation. En revanche, le phosphore apparait comme le
deuxiéme élément limitant apres le molybdéne, conduisant a de la cristallisation (phases

NaCaPOu4 et NaLi2POa4) a la fois aprés trempe et refroidissement lent.

Enfin, pour la troisieme série a 30 %mass de déchet, une seule composition a été étudiee en
détail : celle du déchet de référence. A cette teneur, le matériau obtenu par trempe ou
refroidissement contr6lé présente de la cristallisation de phases phosphates et molybdates. A

30 %mass de déchet, la limite d’incorporation du déchet de référence a donc été dépassée.

Ainsi, cette étude sur les compositions proches du déchet industriel a mis en évidence que le
déchet de référence peut étre incorporé jusqu’a 20 %mass sans conduire a des
phénomeénes de séparation de phases ou de cristallisation. A partir de 30 %mass de déchet,
des cristallisations apparaissent a la fois dans 1’échantillon trempé et dans celui refroidi
lentement. On observe notamment la cristallisation de la phase CsLiMoOas qui contient du
césium et qui est soluble dans I’eau. Par ailleurs, en jouant sur la variabilité de composition des
déchets, la phase CsLiMoOs cristallise également a 10 %mass du déchet enrichi en MoOs3
(50 %mass du déchet). Enfin, MoOs et P2Os apparaissent comme les deux oxydes du déchet
les plus susceptibles de conduire a de la séparation de phases et de la cristallisation au sein

de la matrice envisagée dans notre étude.

Etude de ’incorporation du phosphore et du molybdéne individuellement

puis simultanément dans le systéeme simplifié

L’étude du systeme complexe, proche du systeme industriel a permis de mettre en évidence que
P20Os et M0oOs sont les deux oxydes les plus susceptibles de conduire a de la séparation de
phases ou de la cristallisation. Dans la deuxiéme partie de ce travail de thése nous nous
sommes focalisés sur 1’incorporation de ces deux oxydes pris isolément puis conjointement
dans une version simplifiée du verre de composition complexe étudié au cours de la premiére
partie de nos travaux. Ce systeme simplifié, composeé de 5 oxydes (SiO>— Na>O — B,O3— CaO
— Al203) est dérivé de la composition complexe a 20 %mass du déchet de référence. Quatre
séries d’échantillons ont été synthétisées et étudiées apres fusion-trempe et refroidissement lent
a1 °C.min. L’évolution de la tendance a la cristallisation de ces échantillons a été étudiée en

fonction des changements de composition opérés, par DRX, MEB et MET. Des investigations
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structurales ont également été menées sur certains échantillons grace aux spectroscopies Raman
et RMN (¥’Al, 1B, #Na, 3P voire 2Si).

La premiére série d’échantillons a permis d’étudier I’incorporation de P2Os dans le systeme
simplifié. Dans ce systéme, 1’oxyde de phosphore a une limite de solubilité relativement
faible : elle est comprise entre 2 et 4 %omol pour les échantillons trempés et inférieure a
2 %mol pour les échantillons refroidis lentement. Au-dessus de cette limite, les phases qui
cristallisent sont NasPOas, NaCaPOg et NasP20y. La limite de démixtion de la fonte a 1100 °C
intervient quant a elle entre 10 et 12 %mol P.Os. Les études Raman et RMN ont montré que
P20s s’incorpore majoritairement sous forme d’unités orthophosphates PO4* isolées, ces
unités isolées ayant des environnements proches dans le verre et dans la phase cristallisée
NazPOs. Un deuxiéme type d’unités phosphates, minoritaire est observé, mais il n’a pas été
possible de déterminer précisément sa nature. L’hypothese retenue est que ces unités seraient
des groupes pyrophosphates P,O7*. Du fait de cette incorporation majoritairement sous forme
d’unités orthophosphates isolées avec des espéces cationiques voisines telles que Na* et Ca?*
pour compenser leur charge négative, P2Os ne semble pas influencer de facon directe la
structure du réseau silicaté. Son influence serait plut6t indirecte avec une réorganisation du
réseau (repolymérisation) causée par la diminution de la quantité d’oxydes alcalins et alcalino-
terreux disponibles pour former des atomes d’oxygéne non-pontants suite aux ajouts de P20Os.
Dans cette partie, nous avons également étudié en détail la phase NasPOa qui cristallise dans
nos échantillons et qui s’avere posséder une structure variable et complexe. Dans notre systeme,
il est apparu que cette phase incorpore du calcium (en substitution partielle du sodium) et
vraisemblablement de faibles teneurs en silicium (en substitution partielle du phosphore). Cela
fait que son polymorphe y haute température est stabilisé a température ambiante et que sa
structure est modifiée. Enfin, pour compléter cette étude sur la premiere série de verres,
I’influence de la valeur du ratio Na,O/B2Oz sur la microstructure et la cristallisation des
échantillons a été investiguée de maniére exploratoire dans le but de voir si la réduction de ce
ratio conduisait & une meilleure solubilisation du phosphore. L’étude des échantillons obtenus
a cependant montré que, tout au moins qualitativement, il n’y a pas d’effet qui semble indiquer
une diminution de la cristallisation des phases phosphatées avec la diminution du ratio
Na2O/B20:s.

La deuxiéme serie de verres, avec des teneurs croissantes en MoOs, a permis d’étudier les
mécanismes d’incorporation de MoOs dans la matrice. L’étude a été dans ce cas moins détaillée

que pour P2Os car 1’incorporation MoOs dans les verres (alumino)borosilicatés a déja fait 1’objet
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de nombreux travaux dans le domaine du nucleaire. Il apparait que MoOs s’incorpore sous
forme d’unités isolées MoOs*. L’étude microstructurale a montré que la cristallisation
significative de phases molybdates (Na2MoOa) intervient entre 2 et 3 %mol pour les
échantillons trempés et entre 1 et 2 %omol pour les échantillons refroidis lentement. L’ajout
de MoO3 provoque également 1’apparition de phases silicatées de composition Na>CaSi2Oe.
L’étude structurale a montré que, pour les teneurs de MoOs considérées, la structure du
réseau vitreux n’était que trés peu impactée méme s’il peut conduire a des cristallisations

localisées de la phase Na>CaSi2Oe.

Enfin, pour les deux derniéres séries, P.Os et MoOs ont été introduits conjointement dans le
verre afin de déterminer si des synergies positives ou négatives existant entre les deux éléments
(en termes de solubilité) résultaient de leur coexistence dans les échantillons. Il est apparu que,
de la méme facon que lorsque P20s et MoO3z sont ajoutés séparément, ceux-ci s’incorporent
majoritairement sous la forme d’entités isolées POs* et M0oO4%. En outre, I’incorporation
simultanée de ces deux oxydes diminue leur limite d’incorporation et augmente leur
tendance a la séparation de phase et a la cristallisation. Les phases qui cristallisent sont
des phases phosphates (sodiques ou sodocalciques) et molybdates (sodiques). Il n’y a donc
pas de synergie positive entre ces deux éléments et donc pas de blocage de la mobilité des unités
PO4+* ou MoO4%. La microstructure des échantillons est également fortement impactée par
la coexistence de ces deux oxydes, avec 1’apparition de phases séparées (de taille supérieure a
la centaine de microns), regroupant des cristaux de phosphates et de molybdates. Cela peut
s’expliquer par le fait que ces deux éléments se retrouvent sous forme isolée dans les mémes
zones dépolymérisées du réseau silicaté riches en cations modificateurs (Na*, Ca®*). Avec
I’ajout de P.Os et M0Os ces zones s’élargissent exacerbant la tendance a la séparation de phase
du liquide et devenant le siege privilégié de la cristallisation de phases phosphates et
molybdates. Enfin, comme pour la série contenant uniquement P,Os, I’influence de la valeur
du ratio Na2O/B20s sur la microstructure et la tendance cristallisation des échantillons a été
investiguée de maniere exploratoire pour une composition de verre renfermant a la fois du
molybdéne et du phosphore. Il semble que, dans ce cas, la diminution du ratio Na2O/B203
tend a augmenter la tendance a la séparation de phase, qui dans le cas des échantillons
refroidis lentement conduit a de la sédimentation de phases cristallisées phosphates et

molybdates.

D’un point de vue de D’application industrielle, les résultats de cette étude d’incorporation

conjointe de P et Mo nous montrent qu’une attention particuliére devra étre portée aux déchets
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contenant des quantités élevees a la fois de P.Os et de MoOs car ils risquent de conduire a des
phases séparées ou cristalliseront des molybdates et des phosphates. De plus, tenter de réduire
la teneur en Na2O au profit de B2Os afin de diminuer la tendance a la cristallisation de phases
phosphates ou molybdates riches en sodium tout en maintenant une température de fusion en

accord avec le procédé ne conduit pas a faire disparaitre les hétérogénéeités au sein des verres.

Perspectives

D’autres études peuvent étre envisagées pour compléter et approfondir certains points abordés

au cours de ce travail de these ou explorer de nouveaux sujets d’investigation.

Concernant les échantillons dits complexes, de composition proche du systéeme industriel, le
point qui pourrait étre limitant pour ’application industrielle est I’incorporation de **’Cs dans
les phases molybdates, notamment dans la phase CsLiMo0Os (riche en césium). Une étude plus
approfondie pourrait étre envisagée, en affinant la gamme de concentration de Cs20 et MoO3
explorée. En effet, le taux de Cs20 choisi dans notre étude a été volontairement augmenté (d’un
facteur 10 dans le déchet de référence) afin de pouvoir mieux suivre son incorporation dans les
différentes phases susceptibles de se former. Concernant MoOs, dans cette étude la borne
supérieure de concentration prise égale pour tous les oxydes (50 %mass de I’oxyde dans le
déchet) surestime en réalité la borne supérieure de MoOs réellement observée lors des
prelévements (30 %mass pour MoOs). L’étude de la tendance a la séparation de phase et a la
cristallisation du systeme avec des concentrations en Cs>O et MoOz plus proches de celles des

conditions industrielles pourrait étre menée.

L’objectif de ces travaux de thése était d’étudier I’incorporation dans la matrice vitreuse de
déchets de composition variable prédéfinie et de se focaliser sur les oxydes ayant une solubilité
limitée. Pour affiner la connaissance de ce nouveau type de matrice, une étude de sa durabilité

pourrait s’avérer nécessaire.

Pour ce qui est de I’incorporation de P20Os dans le verre de composition simplifiée, I’étude a
conduit a une compréhension globale des mécanismes mis en jeu. Cependant, certains points
pourraient étre approfondis. C’est notamment le cas des etudes structurales et plus

particuliérement de la réalisation d’analyses RMN plus poussées de couplage P —P,P - B, P —

251



Conclusion générale

Al ou P — Si pour déterminer s’il y a dans ces échantillons une part de P2Os qui se lie au réseau
(liaisonsP - O —-AlLP-O—-BouP-0-Si).

Enfin, les séries mixtes de ce manuscrit mettent en évidence que la présence P-Os dans le verre
n’améliore pas la solubilité de MoOs, oxyde du déchet qui cristallise aux plus faibles teneurs.
Il pourrait donc étre envisagé de s’inspirer de certains résultats de la littérature pour tester
d’autres pistes afin d’augmenter son incorporation. Par exemple, des oxydes de terres rares
(comme Nd203) ou d’oxyde de vanadium (V.0s) semble améliorer son incorporation dans le
verre. Ce type d’oxydes pourrait donc étre ajoutés a la fritte de verre afin d’essayer d’augmenter

sa solubilité.
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Annexe 1
Modele de Bray

Dans cette annexe, les différents domaines du modéle de Bray sont explicités en détail. Les
ameliorations récentes sont également présentées. Les paragraphes | et I1I.A proviennent de la
synthese bibliographique effectuée par Isabelle Bardez [1] et des apports bibliographiques de
Magali Magnin [2], Arnaud Quintas [3] et Nolwenn Chouard [4].

I. Modéle de Bray et al.

L’étude de la spéciation du bore dans le systeme SiO2 — Na2O — B20s3 ainsi que la description
de la structure borosilicatée ont été développées par Bray et al. [5-8]. Ce modeéle, basé sur des
études RMN du bore, décrit la structure du verre selon 1’évolution de deux rapports
(concentrations molaires) : R = [Na20] / [B203] et K = [SiO2] / [B20s]. Il est valable pour des
verres ou la teneur en bore est significative (K < 8). Les différents domaines de composition

présentés ici sont explicités sur la Al.2 (la fraction d’unités BO4™ est notée Na et définie telle

[BO4] )

que Na = T T 1504]

Dans ces domaines, différents types d’unités boratées ont été mis en évidence par RMN du
bore, celles-ci sont regroupées sur la Figure A1.1.
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Figure Al.1 : Différentes unités borate présentes dans le ternaire SiO2 — B20Os — Na20 [2].
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Domaine A : Lorsque R < 0,5 (¢’est—a—dire pour de faibles teneurs en Na2O) : Le réseau
vitreux se compose de régions riches en bore et en sodium et de régions riches en silicium. Il
n’y a pas de réaction entre Na2O et le réseau silicaté. L’oxyde de sodium, en minorité par
rapport a la quantité d’oxyde de bore, convertit les unités BOs (seules entités du bore avant
I’ajout de Na,O 1) en unités BOa4. Cela augmente la réticulation du réseau boraté. N4 augmente
lineairement par rapport & R. Dans ce domaine de composition, la présence de deux phases
peut conduire a un phénomene de déemixtion.

Pour R = 0,5 il y a autant d’unités BO3 que BO4 et le réseau boraté alcalin est essentiellement
constitué de groupements diborate, composés de deux groupes BOs et de deux groupes BO4
(Figure A1.1).

Domaine B: Pour 0,5 < R < 0,5 + K/16, la proportionnalité entre R et N4 est toujours
veérifiée : I’oxyde de sodium continue & convertir les unités BO3 en unités BO4 et cela détruit
progressivement les unités diborates. Les unités BOs s’intégrent alors au réseau silicaté et
forment les groupes reedmergnerite [BSi4O10]” (composés d’une entit¢ BO4 entourée de quatre
entités SiO4, AL.1) en se liant & quatre entités SiOa.

Pour R = Rmax (= 0,5 + K/16), la structure du verre est constituée de groupes reedmergnerite et
diborate. N4 atteint son maximum, sa valeur dépend du taux de silice disponible pour former
les groupes reedmergnerite, donc elle dépend aussi de K.

Domaine C : Pour 0,5 + K/16 < R < 0,5 + K/4 (= Rp1), I’oxyde de sodium ajouté s’associe
aux groupes reedmergnerite pour former des atomes d’oxygene non - pontants sur les entités
SiO4. La fraction N4 n’est pas affectée par cet ajout de sodium et reste constante a la valeur

Rmax.

Domaine D : Lorsque 0,5 + K/4 (= Rp1) < R <2 + K : I’ajout de Na>O supplémentaire détruit
dans un premier temps les unités reedmergnerite puis les entités diborate pour former des
entités pyroborate (diméres d’unités BOs avec quatre atomes d’oxygene non - pontants).
Ainsi, N4 diminue fortement, jusqu’a 0 pour Rps = 2 + K. A ce stade le verre est constitué
d’unités BO3 contenant des atomes d’oxygéne non - pontants) et d’unités SiO4 Q? (verre trés
depolymérise).

! Dans le systéme SiO, — B,Os, tout le bore est sous forme BOs et la silice forme des unités SiO4. Concernant la
structure de ce systéme, les premiers modéles prédisaient une séparation de phase importante entre les réseaux
boratés et silicatés, tandis que des études plus récentes ont mis en évidence la présence de liaisons B — O — Si et
un important mélange entre les phases [11,18].
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Figure A1.2 : Evolution de N4 en fonction de R et K dans le systeme ternaire SiO2 — B203 — Na2O adapté de [7]. Les

lignes pointillées représentent les prédictions du Modele de Bray et les traits pleins représentent les points

expérimentaux obtenus par Bray et al. par RMN du bore [5] [7]. Les lettres indiquées en haut de la figure (pour K =

6) désignent les différents domaines de R explicités dans le texte.

I1. Améliorations et modifications du modele de Bray et al.

A. A partir des données expérimentales

Grace a la spectroscopie Raman, la RMN 2°Si, 2Na et 170 [9], la RMN MAS du 1B et du 2°Si
[10] ou encore des mesures de RMN 3QMAS du !B et de 170 [11,12] quelques améliorations
et modifications ont été depuis apportées au modele initial de Bray :

Avant la frontiere R = 0,5 (a partir de R > 0,33), il semble que les réseaux boratés et
silicatés se mélangent partiellement en formant des unités danburite (BO4 (1B, 3 Si),
Figure Al.1) et reedmergnerite (4 Si), Figure Al.2) [9,12]. Par ailleurs, dans ce
domaine, deux types de contributions BOs existent d’apres les résultats de RMN
3QMAS B : des unités BO3 rassemblées en anneaux boroxols et des unités BOz non
localisées dans ces anneaux. Ce sont ces derniéres qui sont préférentiellement
converties en BO4 [12].

Avant Rmax, des atomes d’oxygéne non-pontants sont formés au sein des tétraedres
SiO4 non liés & des atomes de bore (c'est-a-dire avant le seuil prévu par le modele de
Bray) [9]. Par ailleurs, les travaux de Smedskjaer et al. montrent qu’une partie des
toms d’oxygéne non-pontants peuvent aussi se former sur les entités BO3 [10].

Pour Rmax < R < Rpy, la proportion d’unités SiO4 Q? liées & un ou deux atomes de bore
serait négligeable d’aprés les résultats de RMN 2°Si. Les atomes d’oxygéne
non - pontants seraient ainsi plutot formés sur des SiO4 non liés a des atomes de bore,
contrairement a ce qui est proposé par le modele de Bray [9]. Ceci est rendu possible
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gréce a la présence d’unités danburite qui incorporent plus de bore que les unites
reedmergnerite.

Pour R > Rp1, d’aprés les études menées par RMN MQ-MAS de 17O, les réseaux
silicatés et boratés seraient moins bien mélangés que ce que prédit le modéle [11].

B. A partir de la dynamique moléculaire

Differents travaux de dynamique moléculaire ont été conduits pour décrire les systémes

borosilicatés [13-17]. Ils montrent que des atomes d’oxygéne non-pontants se forment pour

R < Rmax [13-17]. Cela est cohérent avec les données expérimentales qui completent le

modele de Bray et al. [9,10]. Cependant, d’apres les travaux de dynamique moléculaire, le

nombre d’atomes d’oxygeéne non-pontants serait supérieur sur les unités BOs que sur les

unités SiOs, et ce sur tout le domaine de composition des verres du modele de Bray [13-17].
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Annexe 2
Systéme SiO>— P,0s— M0 — M’O — domaine 2

Cette annexe complémentaire du Chapitre 1 (§ 3.2.2) présente le domaine 2 de composition
du systéme SiO2-P20s5-M20-M’O ou des entités SiOg se forment.

I. Spéciation du silicium

Ce deuxiéme domaine se caractérise par la formation d’unités SiOe (comme c’était le cas pour
le binaire SiO2 — P.Os pour de fortes teneurs en P2Os) [1,2,3,4,5]. Pour le décrire, nous nous
baserons sur 1’étude de Hermansen et al. [3] ou SiO est ajouté en quantités croissantes au
binaire Na,O — P.Os. La composition correspond a 0,3 Na;O — 0,7 [y SiO2 — (1— y) P20s].
Dans cette étude, les unités SiOs sont présentes pour y < 0,60, nous étudierons donc cette
gamme de composition (Figure A2.1). A faible quantité de SiO2 (soit forte concentration en
P20s, y < 0,2), le silicium se dilue dans la matrice sous forme d’unités SiOs. Ainsi, dans un
premier temps, plus la quantité de SiO2 augmente (et celle de P2Os diminue) plus le nombre
d’unités SiOs augmente. Ensuite, lorsque la quantité SiO2 continue d’augmenter (et celle de
P.Os de diminuer), des unités SiOs apparaissent et la proportion d’unités SiOs diminue

jusqu’a devenir nulle pour y ~ 0,60.
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Figure A2.1 : Spectres RMN MAS de 2°Si du systéme 0,3 Na20 - 0,7 [ y SiO2 — (1-y) P20s] avec y < 0,43. Les ratios

des aires (SiOs et SiOg) obtenues par déconvolution des spectres sont indiqués [3].
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I1. Spéciation du phosphore

D’apres les études d’Hermansen et al. [3], sur ce domaine le phosphore possede deux types
d’environnement : il est sous forme d’unités P? ou P® (deux ou trois atomes d’oxygéne
pontants). Ces atomes d’oxygene pontants peuvent étre impliqués dans les liaisons P — O — P
ou P — O —Si. La variation de la proportion des unités P? ou P* est liée & celle des unités SiO4
et SiOs. Pour y < 0,2 (ou la quantité d’unités SiOs augmente), le nombre d’unités P® augmente
au détriment de celui de P?. Pour 0,2 <y < 0,6 (ou la proportion de SiOs diminue et celle de
SiO4 augmente), la proportion d’unités P® diminue et le nombre d’unités P? augmente.

I11. Influence de P2Os sur la température de transition vitreuse

Les données sur I’évolution de la température de transition vitreuse proviennent également de
I’étude d’Hermansen et al. [3] (Figure A2.2). Ces travaux mettent en évidence que la
température de transition vitreuse n’évolue pas de fagon monotone sur le domaine considéré
dans cette partie b) (domaine 2 de la Figure 2 soit y < 0,6). La variation de T4 peut étre
rapprochée de celle de la proportion d’unités SiOs. Tg présente un maximum qui
correspond au maximum de la teneur en unités SiOs [3]. Ainsi, lorsque 1’on ajoute SiO> au
binaire Na,O — P20s (pour y < 0,2), le nombre d’octaedres SiOs augmente et T4 augmente
également. Pour 0,2 <y < 0,6, la proportion d’unités SiOe diminue, ce qui se traduit par une
diminution de Tg.

Domaine 2 Domaine 1
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Figure A2.2 : Evolution de la température de transition vitreuse en fonction de y (ratio [SiO2] / [P20s]) dans le systeme
0,3 Na20 - 0,7 [y SiO2 — (1—y) P20s]. Les carrés représentent les données expérimentales obtenues par DSC et la ligne
pleine correspond a la modélisation de I’évolution de la transition vitreuse (adapté de [3]).
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Annexe 3
Analyses des compositions chimiques

La grande majorité des échantillons trempés de ce manuscrit a été analysée par microsonde
électronique ou MEB-EDX afin d’en vérifier la composition et de la comparer avec leurs
compositions nominales. Les résultats de ces analyses sont présentés ici.

I. Compositions complexes (Chapitre 3)

Les compositions des échantillons trempés de la série 1 du Chapitre 3 ont été analysées par
microsonde électronique. Tous ces verres sont homogénes sauf 10.Mo50+r. Seul Li2O n’est
pas détectable avec cette technique. Le zirconium et le phosphore, dont les signaux se
superposent au MEB-EDX, sont distinguables en microsonde. 10 pointés ont été réaliseés pour
chaque échantillon. Les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau A3.1. Pour chaque
échantillon, les deux premieres lignes correspondent a la composition analyseée par
microsonde en %mass et a 1’écart type obtenu sur les 10 pointés. La troisieme ligne, entre
parenthése, correspond a la composition nominale pour ce méme échantillon. Les résultats
sont globalement proches de ceux attendus. On remarque toutefois une sous-estimation
systématique et significative de SiO2 (2-4 %mass) et Na,O (< 1 %mass). Dans le cas de NazO,
ce résultat peut s’expliquer par une déplétion en sodium induite par le faisceau malgre le fait
que ’on ait pris une fenétre d’analyse large (30 um x 30 um). Pour SiO3, cette différence
pourrait étre due a la microsonde (probléme de témoin ?), sachant que plusieurs compositions
ont été synthétisées une deuxiéme fois et que les analyses ont donné des résultats semblables.
Ces résultats se répercutent sur le total de la mesure, qui est inférieur de 2-4 %mass a celui
attendu (on attend un total de 95,50 %mass car il y a 4,5 %mass de Li>O dans le systéme).

Tableau A3.1 : Compositions analysées par microsonde électronique et composition théorique des échantillons
trempés de la série 1 du Chapitre 3, en %mass. L’erreur correspond a I’écart-type sur la mesure. La composition
théorique est donnée entre parenthése.

SiO, B.0O3 Na.O Ca0 AlLOs3 Fe)03 ZrO; P,Os Cs;0O MoOs Total

42,75 8,43 20,94 5,29 2,60 5,93 222 218 0,85 0,63 91,81

10.Rt
! +084 +140 +022 =+0,11 +005 £0,12 +0,18 +0,09 +007 +0,11 +*1,60
4516) (8,71) (21,76) (540) (2,19) (597) (2,42) (2,16) (1,04) (0,68) (95,50)
42,66 8,05 21,10 5,27 2,59 6,04 239 240 084 0,00 91,40
10MO0Tr

+054 +115 +021 +009 =#007 +011 +026 =011 +0,04 +1,65
4531) (8,72) (21,81) (540) (2,22) (6,01) (260) (2,32) (L1,12) (0,00) (95,50)
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Sio,  B0; NaO CaO  AlLO;s Fe0s 2r0; P,0s Cs:0 MoOs  Total

i 4255 700 2008 515 244 569 115 1,28 048 438 9110
+0,62 +157 +039 +013 +006 +008 +015 =009 +0,10 +040 +2,04

(4425) (8,63) (21,48) (540) (2,011) (5,71) (1,30) (1,16) (0,56) (5,00)  (95,50)

1070 4389 870 21,20 521 270 608 297 000 094 078 92,47
+0,75 +123 +026 +017 007 £017 +0,20 +0,07 +012 +173

(45,70) (8,75) (21,93) (540) (2,30) (6,13) (3,09) (0,00) (1,33) (0,87) (95,50)

i 42,62 897 2092 528 245 571 129 513 051 043 9331
+0,47 +176 +022 +016 +004 +009 +012 022 +009 +018 =+1,71

(44,45) (8,65) (21,54) (540) (205 (577) (156) (500) (0,63) (0,43) (95,50)

10210 41,86 835 2154 535 278 623 000 292 1,18 086 91,07
+0,63 +197 +012 +013 005 +0,11 +0,17 +0,07 +0,15 +2,12

(45,79) (8,76) (21,96) (540) (232) (6,16) (0,00) (2,86) (1,37) (0,90) (95,50)

10.2150n 4269 901 2089 512 244 567 463 140 057 038 92,79
+0,80 +155 +025 +0,12 +006 #0114 +020 =014 +008 +0,18 =+1,72

(44,49) (8,65) (22,55) (540) (2,06) (5,78) (500) (1,43) (0,67) (0,45)  (95,50)

0Fe0n 4302 805 2083 518 262 532 230 2,34 087 0,77 91,31
+134 +189 +092 +014 +013 +006 +016 =016 +0,08 +0,10 +1,58

(4528) (872) (21,80) (540) (222) (540) (257) (230) (1,100 (0,72)  (95,50)

10.Fe50n 4258 832 2070 524 236 10,16 1,16 1,22 036 037 9250
+092 +1,15 +023 +018 +009 +008 +014 =008 +006 +0,10 +1,43

(4424) (863) (21,48 (540) (201) (1040) (1.28) (1,15 (0,55) (0,36) (95,50)

10.50n 41,31 988 2148 518 257 600 255 2,67 106 084 9355
+0,72 +195 40,25 0,13 +0,09 +0714 +0,15 =014 +0,09 021 +1,87

(4320) (875 (21,91) (540) (229) (6,11) (3.01) (269) (1,29) (0,84) (95,50)

10550, 4631 903 21,29 531 243 573 123 1,38 052 040 9364
+0,76 +132 +029 +018 +009 +014 018 +009 +005 +012 =+161

(4820) (867) (21,53) (540) (205 (5,76) (151) (1,35 (0,65) (0,42)  (95,50)

ONGDn 4153 950 21,03 531 265 603 236 228 094 068 9233
+056 +224 +033 +013 +008 +009 +015 =007 20,10 +0,11 =+2,47

(4529) (872) (21,15) (540) (222) (6,01) (258) (231) (1,11) (0,72)  (95,50)

NG5O 4271 862 2525 536 248 581 130 1,18 030 037 93,39
+059 +1,12 +036 +010 +006 +008 009 0,08 +005 =+011 +1,74

(4425) (863) (26,15) (540) (201) (571) (129) (1,15 (0,55) (0,36)  (95,50)
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SiOz 8203 Nazo Cao A|203 F6203 Zr02 P205 CSzO |V|003 Total

43,98 9,55 21,00 511 2,13 5,94 2,11 2,28 0,87 0,68 93,64

10.Al0+,
+050 +124 +019 2014 +005 +014 +022 011 2008 +013 +1,69
4524) (8,71) (21,79) (540) (1,80) (6,00) (252) (225) (1,08) (0,71) (95,50)
4195 865 2098 537 7,26 577 114 1,18 045 040 92,42
10.AI50r,

+0,79 +153 +011 +010 +013 +014 +010 +008 20,04 +010 +1,36
(44,22) (8,63) (21,47) (540) (6,80) (570) (1,26) (1,13) (0,54) (0,35)  (95,50)

Les échantillons des séries 2 et 3 (4 compositions) du Chapitre 3 n’ont pas été analysés.
Il. Compositions simplifiées (Chapitre 4 et 5)

Certaines compositions des échantillons trempés des séries simplifiées ont été analysées par
MEB-EDX. B20s est le seul oxyde de ces compositions non détectable avec cette technique.
Pour s’affranchir des erreurs dues au bouclage de I’analyse, les résultats de la quantification
par MEB-EDX seront présentés normalisés a 100 %mass (donc en ne prenant pas en compte
la teneur en B20s, non détecté par MEB-EDX). Les analyses ont été réalisées avec au moins 3
pointés a x 1000 sur trois zones différentes. Pour chaque échantillon, les deux premiéres
lignes correspondent a la composition analysée par MEB-EDX en %mass et 1’écart type
obtenu sur les 3 pointés. Tous les échantillons trempés des séries Mox, Mo3Px et P6Mox ont
été analysés. Dans la série Px, tous les échantillons trempés ont été analysés mais les résultats
pour P10+ ne sont présentés ici. En effet, I’échantillon P10t est fortement cristallisé et séparé
et donc les résultats obtenus varient trés fortement d’une analyse a I’autre, donnant des
résultats non reproductibles. Les verres résiduels P6vr, P8vr, P6vrCad et P6yrCa5 ont
également €té analysés et les résultats sont présentés ici. Les analyses sont cohérentes avec les
compositions nominales. Les compositions complémentaires, ou le rapport Na,O/B203 est
modifié, n’ont pas €té analysées.

Tableau A3.2 : Compositions analysées par MEB-EDX et composition théorique des échantillons trempés des

Chapitres 4 et 5, en %mass. B20s n’est pas analysé au MEB-EDX, il n’est pas présenté dans ce tableau. Les
compositions présentées ici sont normalisées a 100 Yomass. La composition théorique est donnée entre parenthese.

Si02  NaO CaO A0z P05 MoOs Total
54,2 36,4 6,1 3,4 - - 100,00
+0,1 +0,2 +0,1 +0,1
(54,06) (36,76) (6,13) (3,05) - (100,00)
50,9 34,8 5,7 3,2 54 - 100,00
+0,1 0,1 +0,1 +0,1 0,1
(51,41) (34,96) (5,83) (2,90) (4,90)

|Tr

P2Tr

(100,00)
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SiO; Na2O CaO Al;O3 P20Os MoO3 Total
y 484 331 53 30 102 T 10000
" +03 +01 +01 +01 405
(48,92) (33.26) (555) (276) (951) -  (100,00)
e 457 316 51 20 148 T 10000
T +01 +02 +01 +01 +02
(46,56) (31,66) (528) (2.63) (13.87) -  (100,00)
. 221 311 50 27 191 100,00
" +06 +02 +01 +01 +04
(4433) (30,15) (503) (250) (17.99) -  (100,00)
517 364 6.0 33 i 27 10000
MOlTr
+01 +01 +01 +01 +01
(52,70) (3583) (5.98) (297) -  (252) (100,00)
503 355 58 32 i 52 10000
M02Tr
+01 +01 +01 201 +01
(51,38) (34.94) (583) (290) -  (4,96) (100,00)
504 333 56 32 i 76 100,00
M03Tr
+01 +02 +01 +01 +01
(50,10) (3407) (568) (2.82) -  (7.33) (100,00)
469 334 52 30 42 74 10000
Mo3P2q,
+01 +01 +01 +01 +01
(47.68) (32.42) (541) (2.69) (468 (7.13) (100,00)
447 317 51 28 86 71 10000
M03P4Tr
+01 +01 +01 +01 +01 +01
(4539) (30.86) (515) (256) (9.11) (6.93) (100,00)
419 308 49 26 128 70 100,00
Mo3P6r,
+04 +03 +02 +01 201 +02
(=P6Mo3m | (4322) (29.39) (490) (2.44) (13.30) (6,74) (100,00)
413 271 49 26 176 64 100,00
Mo3P8r,
+01 +05 +06 +01 +08 +08
(41,17) (28,00) (4,67) (232) (17.27) (6,57) (100,00)
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SiO, Na.O CaO Al>03 P.Os  MoOs3 Total
43,9 31,5 5,2 2,7 14,3 2,3 100,00
P6Molt,
+0,1 +0,2 +0,1 +0,1 +0,1 +0,1
(45,42) (30,88) (5,15) (2,56) (13,67) (2,31) (100,00)
429 30,8 50 2,7 14,1 4,7 100,00
P6M02Tr
+0,1 +0,1 +0,1 +0,1 +0,1 +0,1
(44,31) (30,13) (5,02) (2,50) (13,48) (4,56) (100,00)
63,8 26,4 2,6 4,3 2,9 - 100,00
P6vr
+1,6 +0,7 +0,1 +0,1 +0,1
(64,58) (26,27) (2,65) (3,92) (2,58) - (100,00)
63,9 29,1 - 4,2 2,8 - 100,00
P6vrCad
+0,1 +0,1 +0,1 +0,1
(64,40) (29,12) - (3,91) (2,24) - (100,00)
65,4 23,7 5,0 4,2 1,7 - 100,00
P6vrCab
+0,3 +0,1 +0,1 +0,1 +0,1
(64,76) (23,40) (532) (3,93) (2,58) - (100,00)
68,9 22,4 0,7 4.6 2,8 - 100,00
P8vr
+04 +0,1 +0,1 +0,1 +0,2
(70,24) (22,25) (0,68) (4,21) (2,61) - (100,00)
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Annexe 4
Thermogrammes ATD

Les thermogrammes ATD des différents échantillons étudiés dans ce manuscrit sont présentés
dans cette Annexe.
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Echantillons complexes (Chapitre 3) :

l exo

20.Zr50

20.P50
20.R

10.Zr50

10.Si50

10.Si0
10.P50

Intensité (u.a.)

10.Nas50

10.Na0

10.Mo050
10.Mo0

10.Fe0
10.AI50

10.Al0
10.R

III|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|
100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100
Température (°C)

Figure A4.1 : Thermogrammes ATD des échantillons trempés du Chapitre 3.
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Echantillons de la série Px (Chapitre 4) :

€X0

‘_

P6Tr

\ P41,
\ P21

/\\,\// K

0 100 200 300 400 500 6500 /00 800 900 1000 1 100
lTempérature (°CQ)

Intensité (u.a.)

Figure A4.2 : Thermogrammes ATD des échantillons trempés I1r a P81r (série Px, Chapitre 4).

Echantillons de la série Mox (Chapitre 5) :

exo

M03Tr

MOZTr
MOlTr

ITr

Intensité (u.a.)
{

TTTT | TTTT | TTTT | TTTT | TTTT | TTTT | TTTT | TTTT | TTTT | TTTT | TTTT |
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100
Température (°C)

Figure A4.3 : Thermogrammes ATD des échantillons de la série Mox (Chapitre 5).
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Echantillons des séries Mo3Px et P6Mox (Chapitre 5) :

i exo

P6Mo3+r

\ P6Mo021,

P6Moly,
\I\/ P6Tr

Intensité (u.a.)

Mo3P6+r

Mo3P4t,
Mo3P21;
M03Tr

IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100
Température (°C)

Figure A4.4 : Thermogrammes ATD des échantillons des séries Mo3Px et P6EMox (Chapitre 5).
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Annexe 5

Mise en évidence de la phase CsLiMoO4pour I’échantillon
10.Mo50gy

La Figure A5.1 présente le diagramme de diffraction des rayons X de la phase blanche
obtenue a la coulée apres la premiere fusion de 1’échantillon 10.Mo050. Celui-ci permet de
bien mettre en évidence la cristallisation de la phase CsLiM0O4 (4A).

Intensité (u.a.)

Position ° (20)

Figure A5.1 : diagramme de diffraction des rayons X de la phase blanche obtenue a la coulée apres la premiére fusion

de Péchantillon 10.Mo50. M : ¢-Na;MoOs (00-012-0773), ® : Na:MoOs 2H:0O (00-034-0076), A : CsLiM0Oa
(00-038-1238), * : pics non identifiés.

La Figure A5.2 est un cliché MEB de la base de 1’échantillon 10.Mo50rL OU est observée une
zone hétérogene de grande dimension. La composition de la phase a contraste clair identifiée
par microsonde comme CsLiMoOs est présentée dans le Tableau A5.1 (moyenne sur 10

pointés) et est cohérente avec la composition théorique en Cs.O et MoOs de la phase
steechiométrique CsLiMo0Og4 (Tableau A5.2).
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Figure A5.2 : Cliché MEB (électrons rétrodiffusés) de la surface inférieure (base) de I’échantillon 10.Mo50rc. refroidi
lentement depuis 1100 °C.

Tableau A5.1: Composition de la phase identifiée comme CsLiMoOs sur la Figure A5.2 obtenue par microsonde
(rappelons que le lithium n’est pas analysé par microsonde ce qui est en grande partie a I’origine du « bouclage » a

96 % seulement de la somme des oxydes).

Na,O* P,Os* Cs,0 MoOQOs3 Total
CsLiMoOgs | %mass | 205+16 127+08 431+13 500+14 96,42

* La présence de NayO et P2Os peut s’expliquer par I’analyse de faibles quantités d’autre phases. Ceci est

appuyé par [’écart-type important sur les valeurs de ces deux éléments.
Tableau A5.2 : Composition massique théorique de CsLiMo0Oa.

Cs; O MoOs LixO
CsLiMoOQOyg4 | %omass | 47 48 5
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Annexe 6
Quantification des phases présentes dans les échantillons
hétérogénes et répartition des éléments entre ces phases

Cette annexe detaille les calculs effectués pour quantifier les phases séparées (échantillon
complexe 10.Mo50r., Chapitre 3, § 3.1.3.2 et échantillons refroidis lentement de la série Px,
Chapitre 4, § 3.3) et déterminer la répartition des éléments entre ces phases.

I. Relations utilisées pour la quantification des phases séparees et la
répartition des éléments entre ces phases

La fraction massique d’une phase i dans un ensemble de n phases d’un échantillon se calcule
a partir de la fraction volumique selon la formule :

Equation 1

fraction vol(i) xd(i)
21 fraction vol(i) xd(i)

fraction mass (i) =

avec d(i) : densité de la phase i, dans un ensemble n phases.

La fraction molaire d’une phase i dans un ensemble de n phases d’un échantillon se calcule a
partir de la fraction massique selon la formule :

Equation 2

fraction mass(i)/ O
M(i

fraction mol (i) =

n fracti )
3 fraction mass l/M(i)

avec M(i) : masse molaire de la phase i, dans un ensemble n phases.

La fraction molaire de 1I’oxyde MxOy dans la phase i prise relativement a toutes les phases n se
calcule a partir de la fraction molaire de MxOy dans la phase i et de la fraction molaire que
représente cette phase i relativement aux n phases de 1’échantillon selon :
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Equation 3

fraction mol M,.0, (i/Tot) = fraction mol M,0, (i)x fraction mol (i)

Ainsi, connaissant la fraction molaire de 1’oxyde MxOy dans la phase i relativement a toutes
les phases n, on peut déterminer le pourcentage molaire de 1’oxyde MxOy présent dans
chacune des phases :

Equation 4

fraction mol M,.0, (i/Tot)
X1 fraction mol M,0, (i/Tot)

%mol M,0, (phase i/Tot) =

Cela permet de déterminer la répartition de 1’oxyde MxOy dans chacune des phases de

I’échantillon.

Toutes ces équations combinées permettent d’obtenir la relation :

Equation 5

fraction vol(i) xd(i)
> 20
fraction vol(i) xd(i)
) 0

fraction mol M,.0, (i
%mol M,0, (phase i/Tot) =

X1 fraction mol M,0,, (i

I1. Application a la répartition du césium

Cette étude concerne les verres complexes renfermant du césium présentés dans le Chapitre 3.
Dans ce cas, on considére deux phases. La premiére est la matrice vitreuse, la seconde
correspond a I’ensemble des phases séparées sphériques, qui sera désignée comme la « phase
séparee » dans la suite (Figure A6.1).
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= I\'/Igtrice'v"i'tre _

o

Figure A6.1 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de ’échantillon 10.Mo50rL refroidi lentement a 1 °C.min"%.

e Fractions molaires de Cs>O dans la matrice vitreuse et dans les phases séparées :

La composition de la matrice résiduelle a été analysée par microsonde sur un total de 9
pointés. La composition obtenue et les écarts-types associés sont présentés dans le
Tableau A6.1.

Tableau A6.1 : Composition de la matrice vitreuse de I’échantillon 10.Mo50rL obtenue par microsonde.

CaO Cs20 Fe203 Na20 SiO2 Al203 B20s P20s Zr0; MoOs3 Li2O?!

Masses molaires | 56,077 | 281,809 | 159,687 | 61,979 | 60,083 | 101,961 | 69,617 | 141,943 | 123,222 | 143,957 | 29,879
%mass 5,59 0,308 5,89 20,7 46,2 2,49 8,29 1,18 1,43 3,47 4,43
Ecart type 0,18 0,061 0,25 0,76 0,46 0,04 0,84 0,10 0,16 0,37 1,67
%mol 6,32 0,0692 2,34 21,2 48,8 1,55 7,55 0,527 0,738 1,53 9,41

! La quantité massique de Li2O est déterminée par différence sachant qu’il s’agit du seul oxyde non détecté par
microsonde dans notre cas.

La concentration en Cs20 dans le verre résiduel est donc estimée a 0,308 + 0,061 %omass.

Par ailleurs, il convient de noter ici que la teneur analysée par microsonde en MoOs (1,53
%mol) est tres élevée comparée a la valeur attendue. En effet, par analyse d’image, nous
avons mis en évidence que la proportion de phase cristallisée correspondait en moyenne a 3
%mol (Chapitre 3, § 3.1.3.2). Sachant que dans les phases molybdates, MoO3z équivaut a 50
%mol de la phase, il devrait donc y avoir, dans ces phases séparées 1’équivalent de 1,5 %mol
de MoOs et donc environ 0,7 %mol de MoOs3 dans la matrice résiduelle, vu que 1’échantillon
contient au départ 2,2 %mol de MoOs. Or, comme la valeur de MoOz dans la matrice
résiduelle mesurée par microsonde est de 1,5 %mol, ce résultat suggere que les pointés
réalisés en microsonde englobent une proportion importante de phases molybdates. Ceci est
compréhensible sachant que la tension utilisée pour 1’analyse (30 kV) implique un volume
d’analyse important et qu’il existe des phases molybdates nanométriques dispersées dans la
matrice vitreuse.

276




Annexes

L’analyse EDX de la phase séparée est donnée ci-dessous :

Tableau A6.2 : Composition moyenne de la phase séparée de I’échantillon 10.Mo50rL.

Na,O CaOo SiO, P,0s MoOQ3 Cs,0 Total
Masses molaires | 61,979 | 56,077 | 60,083 | 141,943 | 143,957 | 281,809
%mass 25,1 0,404 0,426 1,02 66,9 2,70 96,5
Ecart type 0,4 0,111 0,138 0,03 1,8 0,24 2,1
%mol 45,0 0,800 0,787 0,799 51,6 1,07 100

La concentration en Cs20 dans la phase séparée est donc estimée a 2,70 + 0,24 %omass.

La présence de SiO2 (0,4 %mass) dans cette phase suggére que 1’on sonde par cette analyse
une trés faible fraction de la matrice vitreuse, ou bien qu’une trés faible quantité de SiO:
s’integre a ces phases séparées lors de la séparation de phase liquide-liquide. La présence de
calcium (0,4 %mass CaQ) dans cette phase peut étre due au fait que, comme pour le silicium,
on sonde la matrice ou alors qu’il y a une faible proportion de calcium qui intégre ces phases
séparées. On remarque également que le total ne vaut pas 100 %mass. Cela peut s’expliquer
par le fait que la surface des phases séparées n’est pas totalement lisse ou par un début

d’hydratation des phases molybdates a ’air.

Ci-dessous sont présentées les différentes données prises pour calculer a partir de I’Equation 5
la répartition de Cs20 entre les phases séparées et la matrice vitreuse :

e Densités :

Pour la matrice vitreuse, la densité est estimée a 2,5. Cette estimation provient de la
comparaison avec les données du CEA sur différents verres de composition proche.

Pour la phase séparée, la densité est prise égale a celle de la phase Na2MoOa4 cubique, soit
3,604. Au vu de la proportion trés supérieure de cette phase Na,MoQO4 cubique comparée aux
autres phases, notamment la phase CsLiMo0Os, cette approximation n’impacte que trés
faiblement le résultat.

e Masses molaires :

La masse molaire de la matrice vitreuse est calculée a partir de la composition déterminée par
microsonde présentée précédemment. Elle vaut 64 g.mol™.

Pour la phase séparee, la masse molaire est prise égale a celle de la phase Na:MoOs soit
103 g.mol™. Au vu de la proportion trés supérieure de la phase NazMoO4 comparée aux autres
phases, notamment la phase CsLiMo0Og, cette approximation n’impacte que trés faiblement le
résultat.
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e Fraction volumique de phase séparée :

L’analyse des clichés MEB/EDX a permis de mettre en évidence que la proportion surfacique
cristallisée vaut 3 % + 1. L’erreur sur la mesure est importante, car 1’échantillon présente des
phases nanométriques dont la quantité peut étre sous-estimée par analyse d’images MEB. La
distribution des cristaux au sein des verres cristallisés étant homogéne et isotrope, les
fractions surfaciques ainsi déterminées sont supposées équivalentes aux fractions volumiques

[1]. Ainsi, il y a environ 3 %vol £ 1 de phases séparées dans 1’échantillon 10.Mo50 refroidi
lentement.

e Résultats :

La borne inférieure de la proportion molaire de Cs2O qui migre dans les phases molybdates
est calculée pour

e la borne inférieure de proportion surfacique de phase cristallisée (qui correspond a la
phase volumique cristallisée), soit 2 %,

e laborne inférieure de Cs20 dans la phase séparée soit 2,46 %mass soit 0,966 %mol,

e laborne supérieure de Cs.0O dans la matrice soit 0,369 %mass soit 0,083 %mol.

fraction mol Cs,0 (1) fraction vol(1) xd(1)

M(D
%mol Cs,0 (phase 1/Tot) = : : :
Y2 fraction mol Cs,0 () Xfractlonl\;al)(]) xd(j)
0,966x 292 % 3,6
= 103 ==17%
0,966x202%36 | 9g3 098 x2,5

103 64

La proportion molaire qui migre dans les phases séparées molybdates vaut alors 17 %.

La borne supérieure de la proportion molaire de Cs2O qui migre dans les phases molybdates
est calculée pour

e la borne supérieure de proportion surfacique de phase cristallisée (qui correspond a la
phase volumique cristallisée), soit 4 %,

e la borne supérieure de Cs;0O dans la phase séparée soit 2,94 %mass soit 1,16 %mol,
e la borne inférieure de Cs,0 dans la matrice soit 0,247 %mass soit 0,052 %mol.
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fraction mol Cs,0 (1)Xfraction vol(1) xd(1)

M(1)
%mol Cs,0 (phase 1/Tot) = . . .
2 fraction mol Cs,0 (j) Vi mcuo"ﬂ;‘(’jl)(/) xd ()
116004 x36
= 103 <= 45 0%
116202230 1 957, 296 X55

103 64

La proportion molaire qui migre dans les phases séparées molybdates vaut alors 45 %.

Bilans de matiere

La validité des calculs peut étre vérifiée par des bilans de matiéres. En effet, il est possible de
remonter & la quantité totale de Cs2O calculée a partir des analyses expérimentales et de la
comparer avec la quantité théorique totale de Cs.0O. La formule du bilan de matiére pour un
oxyde MxOy correspond a :

M, 0,(tot) = fraction mol (ph.sep.) x fraction mol M, 0, (ph.sep.)

+ fraction mol (mat.rés.)x fraction mol M,.0,, (mat.rés.)

« Fraction mol (ph.sep.) » et « fraction mol (mat.rés.) » correspondent respectivement a la
fraction molaire des phases séparées et de la matrice résiduelle dans I’ensemble {phases
séparées + matrice résiduelle}. Elles sont déterminées par calcul comme explicité dans
I’Equation 2 du paragraphe | de cette Annexe 3. Fraction mol MxOy (ph.sep.) et fraction mol
MxOy (mat.rés.) correspondent a la proportion molaire de I’oxyde considéré au sein des
phases separees ou de la matrice résiduelle. Les valeurs proviennent des résultats des analyses
microsonde et EDX convertis en mole. Le calcul est effectué en utilisant les valeurs moyennes
de chacun des termes.

Cs,0(tot) = 0,03 x1,07 + 0,97 x0,0692 = 0,1 %mol

La quantité théorique de Cs20 est de 0,126 %mol, 1’ordre de grandeur est donc cohérent avec
la valeur expérimentale. Pour vérifier la fiabilité du bilan de matiére, ceux-ci ont également
été realises pour Na2O et P2Os, presents a la fois dans les phases séparées et dans la matrice
résiduelle. Les calculs sont présentés ci-dessous :

Na,O(tot) = 0,03 x45,0 + 0,97 x21,2 = 2.10! %mol

P,0<(tot) = 0,03 x0,799 + 0,97 x0,527 = 0,5 %mol
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Sachant que la teneur théorique en Na,O et P>Os sont respectivement 22,15 %mol et
0,523 %mol, les résultats expérimentaux sont cohérents. Ainsi, il semble que la méthodologie
et les valeurs prises pour les bilans de matiére sont fiables.

Le bilan de matiére a également été réalisé pour MoO:s.
MoO4(tot) = 0,03 x51,6 + 0,97 x1,53 = 3 %mol

La quantité théorique de MoO3 est de 2,22 %mol. Le résultat expérimental est donc supérieur
a la valeur théorique. Cela s’explique par le fait que, comme expliqué précédemment, la
teneur en MoOs dans la matrice résiduelle est surestimée car le volume analysé contient des
phases molybdates nanométriques. Cette surévaluation n’est visible que dans le calcul du
bilan de matiere de MoO3 car la différence de concentration de MoOs entre la matrice vitreuse
et les phases séparées est la plus importante (51,6 %mol de MoOz dans les phases séparees,
contre environ 0,7 %mol de MoOs dans la matrice vitreuse selon estimation explicitée
précédemment). Englober des phases séparées en plus de la matrice vitreuse impacte
significativement la teneur en MoOs pour la zone analysée, plus que pour les autres éléments.

I11. Bilans de matiére pour les échantillons P4r., P6rL, P8rL

Le but de cette partie est de veérifier la validité des calculs effectués pour estimer la proportion
de phase cristallisée des échantillons P4r., P6rL, P8rL (Chapitre 4, § 3.3). Pour cela des bilans
de matiére sont effectués afin de vérifier que la quantité totale de P>Os calculée a partir de la
proportion de phase cristallisée est en accord avec la quantité théorique de P>Os dans le
matériau. Pour calculer ces bilans de matiere, on utilise la méthodologie explicitée dans le
paragraphe Il de cette Annexe 3.

Les valeurs de fraction molaire de P2Os dans les phases séparées sont prises égales a leur
valeur théorique dans les phases NasPO. et NaCaPOs soit 25 %mol. Celles de la fraction
molaire de P20s dans la matrice résiduelle ont été obtenues a partir de I’analyse EDX
(conversion de masse a mole qui donne 0,96 %mol, 0,77 %mol et 0,95 %mol respectivement
pour P4ry, P6rL, P8rL). Les fractions molaires de chacune des phases sont calculées a partir
des fractions massiques obtenues dans le Chapitre 4 (Tableau 3). Pour les calculer, I’ Equation
2 est utilisée (avec les approximations décrites dans le Chapitre 4, § 3.3.2 et 3.3.3, a savoir
que toutes les phases séparées sont considérées comme étant NasPO4, de masse molaire 82
g.mol). La valeur de la masse molaire de la matrice vitreuse est calculée a partir des analyses
EDX et vaut 63 g.mol ™.

Echantillon Fraction molaire matrice | Fraction molaire phases séparées
P4r. 0,86 0,14
P6rL 0,79 0,21
P8rL 0,70 0,30
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Ainsi, les bilans de matiére donnent :

e Pour P4gy,

P,0s(tot) = 0,14 x25 + 0,86 x0,96 = 4,3 %mol
e Pour P6Rre,

P,0<(tot) = 0,21 x25+ 0,79 x0,77 = 5,9 %mol
e Pour P8ge,

P,05(tot) = 0,30 x25+ 0,70 x0,95 = 8,2 %mol

Les résultats sont donc en accord avec les valeurs théoriques attendues (4, 6 et 8 %mol

respectivement pour P4grL, P6rL, P8rL).

Références bibliographiques de I’Annexe 6
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Annexe 7

Modélisation par affinement Rietveld des diagrammes de
rayons X des échantillons P6r. et P8r.

Le but de cette Annexe est de présenter le modele structural développé pour décrire la
structure de la phase y-NasPOgs et I’affinement Rietveld qui en découle afin de quantifier la
cristallisation des échantillons trempés P6r. et P8rL. Ceci n’a pas été fait dans le cas de P10t
car il fait apparaitre d’autres phases (NaCaPOs et NasP.O7) mal cristallisées. Pour les
¢échantillons refroidis lentement, la méthode de quantification par analyse d’images MEB a été
préférée a 1’analyse Rietveld car ils possédent des phases facilement observables au MEB et
en cartographie EDX.

Description du modeéle structural de y-NasPO4

Les modeéles de la littérature concernant la phase y-NasPO4 ne permettent pas d’affiner les
intensités des diagrammes de rayons X des échantillons P6t; et P8t de nos travaux
(Chapitre 4, Figure 4). Nous avons donc adapté le modele structural le plus simple de la
littérature pour décrire la structure obtenue ici. Le modéle de Harrison et al. [1] est décrit dans
le Tableau A7.1.

Tableau A7.1 : Modeéle structural de la phase y-NasPO4 d’aprés Harrison et al. [1].

Groupe d’espace : F m -3 m (multiplicité générale = 192)

Atome X y z multiplicité | sof | Taux d’occupation
Nal 0,5 0,5 0,5 4 1 0,02083
Na2 0,25 0,25 | 0,25 8 1 0,04167
P 0 0 0 4 1 0,02083
o) 0,1998 0 0 24 2/3 0,08337

Le taux d’occupation des sites correspond au taux d’occupation utilisé pour le programme

Rietveld. Il est calculé selon la formule :

M
Mmax

Taux d'occupation = sof x

ou sof (site occupancy factor) correspond a la probabilité de trouver un atome dans le site
considéré, M est la multiplicité du site considéré et Mmax la multiplicité de la position
génerale (192 ici).
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Cependant, ce modele ne fait intervenir qu’un seul atome d’oxygene, en position octaédrique.
Les atomes d’oxygene formant des tétraédres PO4 autour des atomes de phosphore, le modele
de Harrison et al. [1] ne peut pas décrire correctement la structure. C’est pourquoi, nous avons
adapté ce modéele en y ajoutant un deuxiéme atome d’oxygéne noté O2, situé en position
générale. Le modele de tétraedre utilisé pour notre structure est présenté en Figure A7.1.
L’atome d’oxygene O1 correspond a celui du modéle de Harrison et al [1]. Il se situe donc en
position octaédrique et définit I’orientation du tétraédre POas. Le deuxieme atome, O2, sert a
décrire les trois autres atomes d’oxygene du tétraedre.

’='==> b

Figure A7.1 : Représentation du tétraédre PO4 utilisé dans notre modéle structural de y-NasPOa.

Notre modele structural est présenté dans le Tableau A7.2. Les atomes Na et P ont des
positions identiques a celles du mod¢le de Harrison et le site de 1’oxygéne est dédoublé.
L’atome O1 (0,1998, 0, 0) est situé sur une aréte de la maille cubique, il a donc six positions
équivalentes (sof = 1/6). Sachant que sa multiplicité vaut 24, le taux d’occupation est égal a
0,02083 (cf formule ci-dessus). Le taux d’occupation de O2 se déduit de cette valeur car pour
préserver la steechiométrie de la maille, il faut respecter la relation Occ(O1+02) = 4xOcc(P).

Tableau A7.2 : Modeéle structural de la phase y-NasPO4 développé dans ces travaux avant affinement Rietveld.

Atome X y z multiplicité sof Occupation
Nal 0,5 0,5 0,5 1 1 0,02083
Na2 0,25 0,25 | 0,25 1 1 0,04167

P 0 0 0 1 1 0,02083
01 0,1998 0 0 24 1/6 0,02083
02 X y z 192 0,06249 0,06249

Par ailleurs, dans ce modele, la position de O2 est contrainte par deux parameétres: la
longueur de la liaison P — O2 et la valeur de 1’angle O1 — P — O2. La valeur de la liaison P —
02 est fixée a 1,54 A (en accord avec la littérature [1]) et la tolérance donnée & 1’affinement
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s’exprime sous forme d’un écart-type de 0,001. De méme, la valeur de I’angle O1 — P — O2

est fixée a 109,5 ° avec un éecart type de 0,1.
Résultats de I’affinement

Apres affinement, la cohérence du modéle est tout d’abord vérifiée. Pour cela, on compare les
valeurs de la longueur de liaison P — O2 et la valeur de I’angle O1 — P — O2 avec leurs valeurs
théoriques (1,54 A pour une liaison P — O et 109,5 ° pour ’angle O — P — O). La liaison P —
02 vaut 1,54 A pour P61 et 1,56 A pour P8t et I’angle O1 — P — O2 varie entre 101 et 112 °
pour P6Tr et entre 105 et 108 ° pour P8+, ce qui est en accord avec leurs valeurs théoriques.

Les structures obtenues pour la phase NasPOs; dans les échantillons P6tr et P8t sont
présentées respectivement dans les Tableaux A7.3 et A7.4 (les données en gras correspondent
a celles ayant éte affinées).

Tableau A7.3 : Modele structural de la phase y-NasPOs développé dans ces travaux aprés affinement Rietveld pour
PGTL

Atome X y z Occupation
Nal 0,5 0,5 0,5 0,01608
Na2 0,25 0,25 0,25 0,04167

P 0 0 0 0,02083
01 |0,20544 0 0 0,02083
02 |0,18754 | -0,03751 | 0,07721 0,06249

Tableau A7.4 : Modele structural de la phase y-NasPOs développé dans ces travaux aprés affinement Rietveld pour
P8Tn

Atome X y z Occupation
Nal 0,5 0,5 0,5 0,01593
Na2 0,25 0,25 0,25 0,04167

P 0 0 0 0,02083
01 |0,20552 0 0 0,02083
02 |0,19184 | -0,05052 | 0,06615 0,06249

En plus des positions des atomes O1 (coordonnée x) et O2 (x, y, z), le taux d’occupation de
I’atome Nal (position octaédrique) a également été affiné. En effet, comme cela est explicité
dans le Chapitre 4 (8 4), il semble que du calcium puisse se substituer au sodium au sein de
cette phase. Deux atomes de sodium sont remplacés par un atome de calcium et une lacune.
Les différents tests réalisés par affinement Rietveld ont montré que Na2 (site tétraédrique)
occupe totalement son site tandis que le site octaédrique devient lacunaire. Ainsi, dans la
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structure, la présence de Ca se manifeste par le site octaédrique un peu dépeuplé, et c’est
pourquoi ce parametre a été également affiné ici.

Enfin, pour les modéles structuraux de P6+ et P8, les valeurs de Biso sont élevées (entre 4 et
7) selon les atomes. Ces valeurs élevées traduisent un grand désordre isotropique (i.e. avec
déplacement aléatoire des atomes dans toutes les directions de 1’espace) de la structure,
d’origine thermique mais aussi structurale. Cependant pour réellement affiner leur valeur, il
faudrait enregistrer le diagramme sur une plage angulaire plus importante.

L’affinement du modele avec ces parametres donne les résultats suivants pour P61 et P87 :
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Figure A7.2: Affinement Rietveld de I’échantillon P61 a partir de notre modeéle structural. La courbe rouge
correspond au diagramme observé, la courbe noire au diagramme modélisé et la bleue a la différence entre les deux.
Les positions des pics de diffraction de la phase y-NasPOas sont représentées par des tirets bleus et ceux de la phase
étalon Al2Os par des tirets rouges. Les valeurs de RBragg (qui rend compte de I’accord entre le diagramme
expérimental et le modéle structural pour chaque phase) valent 5,05 pour NasPOxs et 6,87 pour Al20s.
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Figure A7.3: Affinement Rietveld de I’échantillon P87r & partir de notre modéle structural. La courbe rouge
correspond au diagramme observé, la courbe noire au diagramme modélisé et la bleue a la différence entre les deux.
Les positions des pics de diffraction de la phase y-NasPOa sont représentées par des tirets bleus et ceux de la phase
étalon Al:O3 par des tirets rouges. Les valeurs de RBragg (qui rend compte de I’accord entre le diagramme
expérimental et le modeéle structural pour chaque phase) valent 3,12 pour NasPOs et 4,46 pour Al2Os.

Les affinements obtenus pour P67r et P8t sont globalement corrects. Dans le cas de P6tr, la
forme trés asymétrique des pics de la phase y-NasPOs fait que le modéle ne suit pas
parfaitement le diagramme expérimental. Pour les deux digrammes, il aurait fallu aller plus
loin en plage angulaire pour améliorer 1’affinement de 1’étalon Al>Os.

Ainsi, ce modeéle permettra de donner une idée raisonnable de la proportion de la
cristallisation dans le Chapitre 4 mais ne peut pas étre utilisé pour en déterminer la valeur
précise car on ne connait pas la structure précise de la phase y-NasPO4 dans nos échantillons
(voir Chapitre 4, § 4, présence de Ca et probablement de Si dans la phase).

Références bibliographiques de I’Annexe 7
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Annexe 8
Calcul de la quantité maximale de Na3;POj4 susceptible de
cristalliser pour les compositions P4, P6, P8.

Cette annexe présente le calcul détaillé de la quantité maximale de la phase NazPOs
susceptible de cristalliser en pourcentage massique pour les compositions P4, P6 et P8.

Dans la suite la dénomination MyOycrist correspond a la quantité (en %mol) de 1’oxyde MxOy
dans les phases cristallisées.

Pour la composition a 4 %emol de P20s (P4) :
Si tout P.Os conduit & la phase NasPOg alors : %mol (P20scrist) = 4 %mol

Or, 1 mole de NasPO4 = 3/2 mole de Na;O + 1/2 mole de P20s. Ainsi, %mol (NaxOcrist) =
3x%mol (P2Oscrist) = 12 %mol, sur un total de 32 %mol (voir Chapitre 2, Tableau 8), la
proportion de Na2O qui intervient dans la cristallisation correspond a 37,5 % (12/32) de la
quantité totale de NazO.

Ainsi, %mass (Na2Ocrist) correspond a 37,5 % de la quantité massique de Na>O (déterminée
par conversion en pourcentages massiques du Tableau 8, Chapitre 2) soit :

%mass (NazOcrist) = 0,375 x 30,5 = 11,4 %mass

Par ailleurs, si tout P2Os conduit a la phase NasPOs alors %mass (P2Oscrist) = 8,7 %mass
(valeur obtenue par conversion en pourcentages massiques du Tableau 8, Chapitre 2).

Ainsi, la proportion massique maximale de NasPOas susceptible de cristalliser est 11,4
+ 8,7 soit 20,1 Y%omass.

Pour toutes les compositions :

Les calculs ont été réalisés selon la méthode présentée ci-dessus. Les valeurs sont regroupées
dans le Tableau A8.1.

Tableau A8.1: Calcul du pourcentage massique maximal de la phase NasPOs susceptible de cristalliser pour les
compositions P4, P6 et P8.

Echantillon | %mol max de %mass max de %mass max de %mass max
Na2O cristallisé | Na2O cristallisé P20s cristallisé NasPO4
P4 12,0 11,4 8,7 20,1
P6 18,0 16,7 12,8 29,5
P8 24,0 21,8 16,6 38,4

287




Annexes

Annexe 9
DRX in situ de ’échantillon P61

Dans le but d’obtenir des informations concernant la cristallisation de la phase y-NasPO4 au
cours du refroidissement du liquide depuis la fusion, des analyses de DRX in situ a haute
température ont été réalisées pour 1’échantillon P67, Cet échantillon a été choisi car son
équivalent refroidi lentement (P6rL) présente un dédoublement de tous les pics attribués a la
phase y-NazPOa. Celui-ci est chauffé a 1100 °C dans une coupelle de platine puis une descente
en température de 1 °C.min? est appliquée a I’échantillon. Tous les 20 °C, la descente en
température est entrecoupée d’un diffractogramme de 5 minutes (voir Chapitre 2, § 3.2 pour les

conditions d’acquisition du diffractogramme).

L’évolution des diagrammes de rayons X montre du pic principal de la phase NasPOas (situé
vers 20 ~ 34 °) présentée ci-dessous montrent que le paramétre de maille diminue lorsque la
température diminue (déplacement des raies de diffraction vers les grands angles). Par
ailleurs, des pics secondaires apparaissent au pied du pic principal de la phase y-NasPOa. Des

exemples de dédoublement ont été entourés sur les figures.
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Annexe 10

Etude structurale des verres résiduels P6vr, P8vr,
PGVRCB.@, P6yvrCab

Les compositions des matrices vitreuses des echantillons P6r. et P8rL ont été analysées par
MEB-EDX et synthétisées afin d’étudier la structure du verre résiduel sans influence de
cristallisation. Cependant, 1’étude de ces verres résiduels (notés respectivement P6yr et P8yr)
montre que les mécanismes d’incorporation de P2Os sont différents entre le verre résiduel de
P6rL et P8r formé in situ par séparation de phase au cours du refroidissement lent des
échantillons et les verres P6vr et P8vr synthétisés directement a partir de la composition des
verres résiduels formés in situ. Ainsi, les verres P6vr et P8vr ne peuvent pas étre utilisés pour
décrire la structure des verres résiduels de P6rL et P8rL, c’est pourquoi leur analyse n’a pas
été développée dans le corps du manuscrit mais elle est présentée ici en Annexe 10 (I et I1).

L’influence de la teneur en CaO dans 1’échantillon P6yvr (ou [CaO] = 2,6 %mol) a également
été étudiée, avec un verre ne contenant pas de CaO (P6vrCa@) et un autre pour laquelle la
quantité de CaO est égale a 5,2 %mol (P6vrCab). Ces analyses sont présentées dans le I11.

I. Composition des matrices vitreuses de P4r., P6rc, P8rL

La microstructure des échantillons P4rL, P6re et P8rL fait qu’il est possible par MEB-EDX de
sonder uniquement la matrice vitreuse de ces échantillons, sans influence des phases séparées,
afin d’en déterminer la composition chimique. Les résultats sont présentés dans le Chapitre 4,
8 4.2.1 et sont repris dans le Tableau A10.1 (%mol).

Tableau A10.1 : Composition analysée par MEB-EDX des matrices vitreuses des échantillons refroidis lentement
P4rL, P6rL et P8rL (0mol).

Si02 By03" Na;O CaO AlLOs P20s
Matrice vitreuse de P4r. | 55,20 9,54 27,67 463 198 0,96
Matrice vitreuse de P6r. | 59,38 11,70 23,41 261 2,12 0,77
Matrice vitreuse de P8r. | 63,50 13,14 1949 0,66 2,24 094

*La quantité de B;Os est déterminée par différence sachant qu’il s’agit du seul oxyde de ces échantillons non
détectés par MEB-EDX

I1. Etude structurale des échantillons P6yr et P8vr

A partir des compositions chimiques des matrices vitreuses des échantillons P6r_ et P8rL
déterminées par MEB-EDX et présentées dans le Tableau A10.1, deux nouveaux verres ont
été synthétisés. Ces verres correspondent aux matrices vitreuses des échantillons P6r. et P8r
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sauf que la teneur en P.Os a été fixée a 1 %mol (Tableau A10.2). Ce sont des verres trempés
(écrases sous marteau pilon). Ces deux nouveaux verres seront appelés verres résiduels de
P6rL et P8RrL et seront notés respectivement P6vr et P8vr. Leurs compositions nominales sont
présentées dans le Tableau A10.2.

Tableau A10.2 : Compositions nominales des échantillons trempés P6vs et P8vr (%6mol).
Si0; B203 NaxO CaO Al03 P20s
P6vr 59,24 11,68 23,36 2,61 212 1,00
P8vr 63,47 13,14 19,49 066 2,24 1,00

A. Comparaison par spectroscopie Raman des échantillons P6vr, P8vr et la matrice
vitreuse de I’échantillon P6r.

1. Comparaison des spectres Raman de P6vr et la matrice vitreuse de P6rL

La Figure A10.1 compare le spectre Raman de la matrice englobant les phases séparées de
I’échantillon P6r. (Chapitre 4, Figure 8 (e,f)) et celui de P6vr, échantillon qui correspond a la
composition du verre résiduel de P6r. mais prépareé indépendamment. Sachant que les
compositions de P6vr et de la matrice vitreuse de P6r. sont proches, on aurait pu s’attendre a
ce que les spectres soient identiques (a la vitesse de refroidissement pres car 1’échantillon
P6vr a été trempé). Ce qu’il convient d’observer ici sur les spectres est la différence
concernant les unités isolées PO+ (bande principale a 939 cm™). P6vr contient une quantité
beaucoup plus faible d’unités isolées PO4> comparé a la matrice vitreuse de P6gr.. Sachant
que les analyses de la matrice vitreuse de P6rL sont reproductibles et fiables (zone homogéne
d’analyse Raman d’au moins une centaine de pm?), il apparait que l’incorporation du
phosphore dans la matrice est différente entre P6vr et la matrice résiduelle de P6rL: le
mécanisme d’incorporation du phosphore dans la matrice vitreuse de P6r. (avec au départ 6
%mol de P2Os qui donne une phase séparée cristallisée et une matrice vitreuse) comparé a un
verre de composition correspondant a la matrice et ou la quantité initiale de P2Os est de 1
%mol (P6vr) ne sont donc pas équivalents. Ainsi, les analyses Raman et RMN de P6vr et
P8vr ne seront pas considérees comme decrivant la matrice résiduelle de P6rL et P8rL mais
donneront de nouveaux éléments pour I’interprétation structurale de la série Px. Un dernier
point peut étre discuté : si le phosphore ne s’intégre pas sous forme d’unités isoléees, celui-ci
s’integre donc sous une autre forme. Cette comparaison Raman ne permet cependant pas de
déterminer sous quelle forme car on n’observe pas d’exces d’intensité du spectre de P6vr
comparé a celui de la matrice vitreuse de P6r. (hormis la bande & 1450 cm™, ce qui est
attribué aux unités BOs. Le fait qu’il y a plus de BO3 pour les VR est confirmé par analyse

RMN, attribué a un effet de trempe et donc pas en lien avec I’incorporation de P20s).
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Figure A10.1 : Spectres Raman de la matrice vitreuse de P6rc refroidie lentement a 1 °C.min"* depuis 1100°C et de
I’échantillon P6vr obtenu aprés trempe du liquide en fusion a 1100°C.

2. Comparaison des spectres Raman de P6yr et P8vr

Les analyses Raman de P6vr et P8vr sont présentées en Figure A10.2. Les deux échantillons
possedent la méme quantité de P.Os soit 1 %mol et différent notamment par le taux d’alcalins
et alcalino-terreux (Tableau A10.1). Dans le cas de P8vg, le signal a 940 cm™ relatif aux
unités PO4% est encore moins intense que pour P6vr, il y a donc dans ce cas une proportion
encore plus faible d’unités POs* isolées. P8vr est également marqué par une polymérisation
du réseau plus importante, visible notamment par la plus forte intensité a 1100 cm™ et par
I’intensité plus importante de la bande a 500 comparée a celle a 1100 cm™. Ceci s’explique
par le fait que sa composition initiale est plus pauvre en Na2O et CaO et corrélativement plus
riche en SiO; et B20s.
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Figure A10.2 : Spectres Raman des échantillons P6vr et P8vr obtenus apres trempe du liquide en fusion a 1100°C.

Ces deux compositions nous montrent donc I’influence de la teneur en oxydes alcalins et
alcalino-terreux. Plus la quantité totale Na,O + CaO diminue, moins on trouve d’unités
orthophosphates isolées (pic & 940 cm™). Ceci est en accord avec la littérature [1].

B. Comparaison par spectroscopie RMN des échantillons P6yr et P8yr avec la matrice
vitreuse des échantillons P6r. et P8rL

Dans cette partie, nous présenterons les analyses RMN MAS 3P, 11B, 27Al et 2Na des verres
P6vr et P8vr. Les figures suivantes compareront les spectres de P6vr et P8vr avec ceux de
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P6rL et P8rL, sachant que les matrices vitreuses de P6r. et P8rL ont respectivement les mémes
compositions que P6vr et P8yr.

RMN 31p

La Figure A10.3 présente les spectres RMN pour le phosphore 3P pour P6vgr, P6ri, P8vr et
P8rL. Les spectres sont normalisés a 1’aire, les intensités absolues ne sont donc pas
comparables. Ces spectres confirment les résultats observés en Raman selon lesquels il y a
une trés faible proportion d’unités orthophosphates isolées dans les verres résiduels P6vr et
P8vr (gamme de déplacement chimique vers 12 ppm) et que cette proportion est d’autant plus
faible que la quantité de Na,O et CaO diminue au sein du systeme (plus faible pour P8vr que
pour P6vr). Par ailleurs, les spectres RMN des verres résiduels mettent en évidence
I’existence de signaux en dessous de -5 ppm, plus marqué dans le cas de P8vr que pour P6vr
ce qui est tend a montrer la présence d’espéces phosphatées plus polymérisées.
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Figure A10.3 : Spectres RMN 3P des échantillons P6re et P8rL obtenus aprés refroidissement du liquide a 1 °C.min‘!
depuis 1100 °C et des échantillons P6vr, P8vr obtenus aprés trempe du liquide en fusion a 1100°C. P° correspond aux
unités PO4% isolées (3 atomes d’oxygeéne non-pontants), P! fait référence aux unités atomes de phosphore avec une
liaison pontante (unités P.O7*, notées P}l,,) , OU unités P(lm-)), P? renvoie aux atomes de phosphore avec deux liaisons
pontantes.

RMN 1B

Sur la Figure A10.4 sont comparés les spectres B de P6vr et P6gr. ainsi que P8yr et P8r.. On
observe tout d’abord une différence de proportion entre les entités BO3z et BO4 pour les deux
types d’échantillons. Ceci peut s’expliquer en grande partie par la différence de
refroidissement entre les verres résiduels et les échantillons refroidis lentement. Les verres
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résiduels P6vr et P8vr ont été trempés depuis 1’état liquide a 1100 °C alors que les
échantillons refroidis lentement sont refroidis a une température de 1 °C.min™ depuis 1’état
fondu a 1100 °C. La littérature met en évidence que les quantités de BO4 sont plus faibles
dans les échantillons trempés comparés aux échantillons refroidis lentement [2], ce qui est
vérifié dans notre étude par la comparaison de It et IrL. On remarque également une faible
différence de déplacement chimique pour les unités BOs entre P6vr/P6rL et P8vr/P8RrL.
Comme pour la série Px (Chapitre 4, 8§ 5.1.3.2), cette différence de déplacement chimique
peut étre due a la différence de proportion d’unités BO4 entre les échantillons VR et RL. Plus
d’unités BO4 pour P6rL et P8rL signifie plus d’unités BO4 (4 Si, 0B) comparé aux unités BO4
(3Si, 1B) (pouvant s’expliquer par le fait que les liaisons B(IV) — O — B(IV) sont
défavorisées) et donc un signal des unités BO4 pour P6rL et P8rL déplace vers les plus faibles
déplacements chimiques comparé a P6yr et P8yr.

P8rL

P8vr
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Figure A10.4 : Spectres RMN !B des échantillons P6rL et P8rL obtenus aprés refroidissement du liquide a 1 °C.min‘t
depuis 1100 °C et des échantillons P6vr, P8vr obtenus aprés trempe du liquide en fusion a 1100°C.

RMN 27Al

Les spectres RMN MAS 27Al des échantillons P6rL, P6vr, P8rL €t P8vr sont présentés en
Figure A10.5. Peu de variations (position et largeur du signal) sont observables entre les
verres residuels et les échantillons refroidis lentement correspondants.
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Figure A10.5 : Spectres RMN 2’Al des échantillons P6r. et P8rL obtenus apreés refroidissement du liquide & 1 °C.min!
depuis 1100 °C et des échantillons P6vr, P8vr obtenus aprés trempe du liquide en fusion & 1100°C.

RMN 23Na

Les spectres RMN MAS 2Na des échantillons P6r., P6vr, P8rL €t P8vr sont présentés en
Figure A10.6. On observe une importante modification du signal entre les deux types
d’échantillons. Dans le cas de P6vr et P8vr, les maxima sont déplacés vers les plus faibles
déplacements chimiques. Le signal de ces verres résiduels correspond majoritairement au
sodium dans le réseau aluminoborosilicaté. Pour les echantillons refroidis lentement, les
spectres sont constitués de deux contributions distinctes. La premiére correspond a celle des
verres résiduels ou le sodium se situe dans le réseau vitreux. La seconde s’apparente aux
atomes de sodium situés dans les zones enrichies en P20s, c’est-a-dire les phases séparées ou
les phases phosphates cristallisent.
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Figure A10.6 : Spectres RMN 22Na des échantillons P6rc et P8rL obtenus apreés refroidissement du liquide a 1 °C.min!
depuis 1100 °C et des échantillons P6vr, P8vr obtenus aprés trempe du liquide en fusion a 1100°C.

Cette analyse structurale a permis de mettre en évidence que les VR et les matrices
vitreuses RL ont des structures tres différentes.

La trempe de P6vr et P8yr reflete la structure du liquide ou le phosphore tendrait a exister
sous forme plus connectée (diméres, connexion avec le réseau) alors que dans le cas P6re et
P8re, le phosphore se retrouvait plus isolé. Ce constat semble mettre en évidence que
I’importante différence d’histoire cinétique entre les VR et les matrices vitreuses de RL

modifie fortement les mécanismes d’incorporation du phosphore dans la matrice vitreuse.

Le fait que I’histoire thermique est également différente (les VR sont trempés et les RL
refroidis lentement) peut un peu influencer la structure, notamment dans la proportion de BOa.

I11. Comparaison structurale des échantillons P6vr, P6vrCad et P6vrCab

A partir de la composition P6vr, deux autres compositions ont été élaborées en modifiant
uniquement le ratio NaO/CaO (Tableau A10.3): P6vrCad, P6vrCa5 (échantillons
homogenes). Le but de cette étude était d’évaluer I’influence du ratio NaO/CaO pour une
teneur fixe en P2Os (ici 1 %mol) sur les spectres RMN B, 2’Al et 3!P afin de déterminer si ce

ratio peut étre a 1’origine de leurs variations avec 1’ajout de P2Os (Chapitre 4).
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Tableau A10.3 : Composition nominale des échantillons P6vr, P6vrCa@ et P6vrCa5 (omol).

SiO; B20s NaxO CaO Al:03 P20s

P6vr 59,24 1168 23,36 2,61 212 1,00
P6vrCad | 59,24 11,68 2597 0,00 2,12 1,00
P6vrCaS |59,24 11,68 20,76 5,21 2,12 1,00

RMN 31p

Les spectres RMN 3P des échantillons P6vr, P6vrCad et P6vrCa5 sont présentés en
Figure A10.7. On observe une évolution significative des spectres avec la teneur en CaO. Les
différents échantillons présentent deux contributions qu’on peut vraisemblablement attribuer
aux unités orthophosphates isolées dans le verre (signal vers 10-15 ppm) et 1’autre aux unités
P1 (signal plus intense vers 0-5 ppm). Pour le signal situé vers 10-15 ppm, 1’ajout de CaO en
teneur croissante cause son deplacement vers les plus faibles déplacements chimiques (en
accord avec la littérature [3]) et un élargissement (d0 aux espéces orthophosphates qui, de
purement sodique, deviennent sodocalcique (plus désordonne)). Pour le pic a 5 ppm, 1’ajout
de CaO cause un élargissement du pic.
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Figure A10.7 : Spectres RMN 3P des échantillons P6vr, P6vrCa@ et P6vrCa5 obtenus aprés trempe du liquide en
fusion a 1100 °C.

RMN 1B et /Al

Les spectres RMN B et 2’Al des échantillons P6vr, P6vrCa@ et P6vrCab sont présentés en
Figure A10.8. Ils mettent en évidence qu’il y a trés peu de différence pour les spectres du bore
ou de I’aluminium. Il ne semble donc pas que la modification du ratio Na>O/CaO soit a
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I’origine du déplacement chimique du signal de BO4 et de I’aluminium le long de la série Px

(Chapitre 4, Figures 25 et 27 respectivement). On peut toutefois remarquer deux points :

e la teneur en BO4 diminue avec I’ajout de CaO. Ceci est en accord avec la littérature
([4.5]),

e le signal de I’aluminium s’élargit pour la teneur la plus importante en CaO (verre
P6vrCa5), en raison de I’enrichissement en Ca?* autour des unités AlO4 (ce qui se
traduit par un élargissement de Cq [35]).

(a) (b)
P6vrCad P6vrCad

P6vr P6vr

Intensité (u.a.)
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Figure A10.8 : (a) Spectres RMN !B des échantillons P6vr, P6vrCad, P6vrCab obtenus aprés trempe du liquide en
fusion & 1100 °C, (b) Spectres RMN ?’Al des échantillons P6vr, P6vrCad, P6vrCa5 obtenus apres trempe du liquide
en fusion a 1100 °C.
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Annexe 11

Compensateurs de charge nécessaires et en présence dans les

échantillons des série Px, Mox, P6Mox et Mo3Px

Ce tableau présente la quantité maximale de compensateurs de charge nécessaires (en

considérant que tout le phosphore s’incorpore sous forme isolée POs>) et la teneur en
compensateurs effectivement présente pour les échantillons des séries Px, Mox, P6Mox et

Mo3Px (trempés et refroidis lentement). Le %BO4 provient des résultats RMN.

%mol oxydes compensateurs nécessaires

%mol oxydes
compensateurs présents

AlOs | % BO4 x B20O3 | MoOs |3 xP,0s| Total | NaO | CaO | Total
I 1,68 3,76 - - 5,44 33,37 | 6,15 | 39,52
IrL 1,68 4,33 - - 6,01 33,37 | 6,15 | 39,52
P2m 1,65 4,49 - 6,00 12,14 | 32,71 | 6,03 | 38,74
P2rL 1,65 5,05 - 6,00 12,70 | 32,71 | 6,03 | 38,74
P4+, 1,62 5,17 - 12,00 18,79 | 32,04 | 591 | 37,95
P4grL 1,62 5,72 - 12,00 19,34 | 32,04 | 591 | 37,95
P6Tr 1,58 5,61 - 18,00 25,19 | 31,37 | 578 | 37,15
P6rL 1,58 5,99 - 18,00 25,57 | 31,37 | 5,78 | 37,15
P81 1,55 5,49 - 24,00 31,04 | 30,70 | 5,66 | 36,36
P8RrL 1,55 5,94 - 24,00 31,49 | 30,70 | 5,66 | 36,36
P10, 1,51 5,00 - 30,00 36,51 | 30,04 | 554 | 35,58
P10rL 1,51 5,22 - 30,00 36,73 | 30,04 | 554 | 35,58
Mo11r 1,67 3,80 1,00 - 6,47 33,04 | 6,09 | 39,13
Mo1rL 1,67 4,45 1,00 - 7,12 33,04 | 6,09 | 39,13
Mo2t 1,65 3,84 2,00 - 7,49 32,71 | 6,03 | 38,74
Mo2rL 1,65 4,49 2,00 - 8,14 32,71 | 6,03 | 38,74
Mo3t; 1,63 3,88 3,00 - 8,51 32,37 | 597 | 38,34
Mo3grL 1,63 4,44 3,00 - 9,07 32,37 | 597 | 38,34
P6Mol+, 1,57 5,47 1,00 18,00 26,04 | 31,04 | 5,72 | 36,76
P6Mo1rL 1,57 6,00 1,00 18,00 26,57 | 31,04 | 572 | 36,76
P6Mo2+, 1,55 5,49 2,00 18,00 27,04 | 30,70 | 566 | 36,36
P6Mo02rL 1,55 6,02 2,00 18,00 27,57 | 30,70 | 5,66 | 36,36
P6MO37,
(=M03P6r,) 1,53 5,50 3,00 18,00 28,03 | 30,37 | 560 | 35,97
P6Mo3rL
(=M03P6rt) 1,53 5,87 3,00 18,00 28,40 | 30,37 | 560 | 35,97
Mo3P2+, 1,60 4,73 3,00 6,00 15,33 | 31,70 | 5,84 | 37,54
Mo3P2rL 1,60 512 3,00 6,00 15,72 | 31,70 | 584 | 37,54
Mo3P4+, 1,57 5,09 3,00 12,00 2166 | 31,04 | 572 | 36,76
Mo3P4rL 1,57 5,70 3,00 12,00 22,27 | 31,04 | 572 | 36,76
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%mol oxydes compensateurs nécessaires

%mol oxydes
compensateurs présents

AlOs | % BO4 x B203 | MoOs |3 xP20s| Total | NaO | CaO | Total
Mo3P8+, 1,50 5,09 3,00 24,00 33,59 | 29,70 | 5,48 | 35,18
Mo3P8rL 1,50 5,60 3,00 24,00 34,10 | 29,70 | 5,48 | 35,18
P6vr 2,12 8,29 - 3 13,41 | 23,36 | 2,61 | 25,97
P6vrCad 2,12 8,18 - 3 13,30 | 25,97 | 0,00 | 25,97
P6vrCab 2,12 7,48 - 3 12,60 | 20,76 | 5,20 | 25,96
P8vr 2,24 9,20 - 3 14,44 | 1949 @ 0,66 | 20,15
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Annexe 12
Compléments aux analyses RMN des séries Px (Chapitre 4) et
Mox (Chapitre 5)

Cette annexe présente les analyses RMN échantillons des séries Px et Mox qui n’ont pas été

détaillées dans le corps du manuscrit.

I. Compléments aux analyses RMN de la série Px (Chapitre 4)

RMN 27Al, échantillons refroidis lentement

P10rL

P6rL

P4rL

P2rL

IrL
|||||||||||||||||||||||||||||||||||||||||||||

100 90 80 70 60 50 40 30 20 10
Déplacement chimique (ppm)

Figure A12.1 : Spectres RMN 2’Al des échantillons de la série Px refroidis lentement a 1 °C.min"! depuis 1100 °C.
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Figure Al12.2 : Déplacement chimique isotrope diso (ronds noirs) et constante de couplage quadrupolaire Cq (carrés
rouges) extraits a partir des spectres RMN MAS 27Al pour les échantillons refroidis lentement de la série Px. La
valeur de Cq de I’échantillon P107r n’est pas indiquée car celui-ci posséde des unités AlOs.

RMN 28Na, échantillons refroidis lentement

Les spectres RMN des échantillons de la série Px refroidis lentement sont présentés en
Figure A12.3. Les observations sont similaires a celles des échantillons trempés sauf que dans
le cas de P10rL, on peut observer des pics fins dans le massif principal attribuable a des
phases cristallisées.
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Figure A12.3 : Spectres RMN 2®Na des échantillons de la série Px refroidis lentement a 1 °C.min! depuis 1100 °C.
I1. Compléments aux analyses RMN de la série Mox (Chapitre 5)

A. Echantillons trempés de la série Mox

RMN 27Al
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100 90 80 70 60 50 40 30 20 10
Déplacement chimique (ppm)

Figure A12.4 : Spectres RMN Z’Al des échantillons de la série Mox obtenus aprés trempe du liquide en fusion a

1100 °C.
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Figure A12.5 : Spectres RMN 22Na des échantillons de la série Mox obtenus aprés trempe du liquide en fusion a
1100 °C.
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B. Echantillons refroidis lentement de la série Mox
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Figure A12.6 : (a) Spectres RMN !B des échantillons de la série Mox refroidis lentement a 1 °C.min* depuis 1100°C,
(b) proportion relative d’unités BO3 et BO4 correspondantes. L’erreur sur la mesure est estimée a +1 %.
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Figure A12.7 : Spectres RMN ’Al des échantillons de la série Mox refroidis lentement a 1 °C.min* depuis 1100 °C.
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Figure A12.8 : Spectres RMN 23Na des échantillons de la série Mox refroidis lentement a 1 °C.min! depuis 1100 °C.
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Annexe 13
Analyse STEM-EDX de I’échantillon Mo3P21.

Cette annexe présente les analyses STEM-EDX réalisées sur 1’échantillon Mo3P2t, afin
d’identifier la composition des phases séparées sphériques. Elles mettent en évidence que les
hétérogénéites sont enrichies en molybdene.
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Figure A13 : (a) Cliché MET en mode STEM-HAAF de I’échantillon considéré et (b) & (h) cartographie STEM-EDX
de la composition chimique de I’échantillon Mo3P21r pour les éléments (b) Mo, (c) Al, (d) Ca, (e) Na, (f) P, (g) Si, (h)
O.
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Annexe 14
Etude de la série d’échantillons a 6 %omol de P,Oset a
teneur variable en MoO;— série P6Mox

I. Evolution de la température de transition vitreuse

Les tempeératures de transition vitreuse des échantillons trempés de la série P6Mox
déterminées par ATD, sont présentées dans le Tableau Al14.1 (les thermogrammes sont
présentés en Annexe 4). La température de transition vitreuse reste stable entre P6 et P6Mol
et diminue pour P6Mo2 et P6Mo3. Ici I’ajout de MoOs au-dessus de 2 %mol cause la
diminution de la température de transition. Ceci est en accord avec la littérature [1,2,3]. Lors
de I’¢tude de la série Mox dans le présent chapitre, il a été mis en évidence que la température
de transition vitreuse ne variait pas de maniere significative avec la teneur en MoO3z (Chapitre
5, § 1.2). Cela avait été expliqué par le fait que 1’incorporation de MoO3 jusqu’a 3 %mol dans
un verre tres dépolymérisé comme le verre | ne devait pas modifier de fagon importante sa
structure étant donné la faible proportion d’alcalins mobilisée pour 1’incorporation des entités
molybdates. Ici, on ajoute MoOs a un verre contenant déja 6 %mol de P.Os, ce qui diminue la
quantité d’alcalins et alcalino-terreux disponibles pour former des atomes d’oxygéne non-
pontants (cela mobilise en effet 6x3 = 18 %mol de Na;O + CaO considérant qu’il faut 3 ions
Na* ou 1 ion Na* + 1 ion Ca?* pour compenser la charge d’une entité orthophosphate PO4+*) et
ainsi I’effet de I’ajout de MoOs sur Tg4 devient sensible (au moins a partir de 2 %mol).

Tableau Al14.1 : Température de transition vitreuse (Tg) des échantillons de la série P6Mox.

Composition | P6 |P6Mol| P6Mo2 | P6Mo3
Tq(x6°C) | 519 | 520 499 502

1. Etude microstructurale de la série P6Mox
A. Description microstructurale
Echantillons trempés

Les échantillons obtenus sont présentés en Figure Al4.1. Alors que P6t apparait transparent
et homogene a 1’échelle macroscopique, les échantillons deviennent translucides avec 1’ajout
de MoOs (aspect légerement blanc). Plus 1’ajout de MoO3z augmente plus les échantillons
deviennent opalescents.
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P6M02+,

Figure A14.1 : Photos des échantillons trempés de la série P6Mox (x : %omass en MoOs3).

Les diffractogrammes DRX des échantillons trempés de la série P6Mox sont présentées en
Figure Al4.2. Aucun échantillon n’est totalement amorphe, tous présentent des phases
cristallisées. Pour les trois premiers échantillons P6t,, P6Molt,, P6Mo027, seules des phases
phosphates cristallisent. Dans le cas des échantillons P6+ et P6Molt,, on observe uniquement
la cristallisation de y-NasPOj4 tandis que pour P6Mo2t s’ajoute la cristallisation de NaCaPOa.
Les pics de NaCaPO4 sont mal définis et larges, signe d’une faible cristallinité. En plus de ces
phases phosphates, dans le cas de P6Mo3+, les pics de la phase attribuée a Na2MoOs HT
(structure proche de la structure hexagonale) apparaissent. Il s’agit d’une observation
supplémentaire qui appuie I’attribution des pics (¥ ) a une phase molybdate : cette phase n’est
pas présente en début de série mais apparait lorsque la teneur en MoO3z augmente.

Intensité (u.a.)

T T T T T T

10 20 30 40 50 60
Position ° (2 6)

Figure A14.2 : Diagramme de diffraction des rayons X des échantillons P6Moxtr obtenus apres trempe du liquide en

fusion & 1100 °C. O : y-NasPO4 (00-031-1318), A . NaCaPO4 (04-0016-6900), * . NazMoOs HT (type hexagonal, 04-
017-4237).

Les clichés MEB des échantillons trempés de la série P6Mox sont présentés en Figure A14.3.
Comme cela a été vu dans 1’¢tude de la série Px (Chapitre 4), alors que I’échantillon P6T,
présente de la cristallisation en DRX, celle-ci n’est pas visible au MEB. Il en est de méme
pour I’échantillon P6Mol .. En revanche, on distingue des phases séparées sphériques pour
les échantillons P6Mo2+; et P6Mo3+: dont la taille est inférieure au micromeétre. La densité
surfacique de ces phases semble augmenter entre P6Mo2+, et P6Mo031.
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(b) P6Molr

(c) P6Mo2r;

Figure A14.3 : Clichés MET des échantillons trempés de la série PEMox (a) P6tr, (b) P6Moltr, (c) P6Mo2tr, (d)
P6Mo3Tr.

Echantillons refroidis lentement

Les échantillons obtenus sont présentés en Figure Al4.4. Tous apparaissent opaques de
couleur blanche.

Figure Al4.4 : Photos des échantillons refroidis lentement de la série P6Mox (x : %omass en MoOs3).

Les diagrammes DRX des échantillons refroidis lentement de la série P6Mox sont présentés
en Figure A14.5. Concernant les phases phosphates, on trouve y-NazPO4 et NaCaPO, tout le
long de la série (NaCaPOjs cristallise en trés faible quantité dans le cas de P6rc, non indiqué
sur la figure car ses pics ne sont pas visibles a celle échelle). Concernant les phases
molybdates, leur cristallisation a lieu pour les échantillons contenant 2 et 3 %mol de MoOs
(P6Mo2rL et P6Mo3rL). Pour ces deux échantillons on détecte la cristallisation de o-
Na:MoOs et Na2Mo004.2H20. Seul le diagramme DRX de P6Mo3r. met en évidence la
cristallisation de la phase NazMoOs HT ().
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Figure Al14.5 : Diagramme de diffraction des rayons X des échantillons P6MoxrL obtenus apres refroidissement lent &
1 °C.min’ depuis 1100 °C. O : y-NasPO4 (00-031-1318), A . NaCaPOs (04-0016-6900), ® : ¢-Na:MoO4 (00-012-0773),

® : Na,MoO4 2H-0 (00-034-0076), * . NazMoO4 HT (type hexagonal, 04-017-4237).

Les clichés MEB des échantillons refroidis lentement de la série PEMoxrL sont présentés en
Figure A14.6. Les analyses MEB-EDX permettent de bien identifier les différentes phases
visibles sur les diagrammes DRX : NasPOs, NaCaPOs pour P6rL, auquel s’ajoute NaxMoO4
pour P6Mo1gr., P6M02r. et P6EMO3RL.

. (b) 'PGMOiRL_ 2%

et M TR
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Figure A14.6 : Clichés MET des échantillons trempés de la série PEMox (a) P6tr, (b) P6Molrr, (c) P6Mo2Tr, (d)
P6Mo037r. N3P = NasPOs4, NCP = NaCaPO4, N2M = NazMoOsa.

La principale observation que 1’on peut faire au regard de ces clichés est celle d’une
modification importante de la microstructure avec les ajouts successifs de MoOs. Pour
P6re, la microstructure fait apparaitre des phases séparées sphériques qui renferment des
phosphates cristallisés, ce qui traduit la démixtion au cours du refroidissement d’une phase
liquide riche en P2Os suivi de cristallisation (NasPOs + NaCaPO.). Pour P6Molr. et
P6Mo2rL, ces phases deviennent difformes. Les phases NasPO4 et NaCaPOg cristallisent dans
des domaines séparés et Na2MoOQs cristallise soit dans les mémes domaines que NaszPOs et
NaCaPOs soit dans le liquide résiduel (au sein de globules de plus petite taille s’étant
vraisemblablement formés dans un deuxieme temps au cours du refroidissement). Dans le cas
de P6Mo3rL, comme nous I’avons vu en 8§ 2.2.3.1, des cristallisations de microstructure
complexe et de grande dimension (contenant les phases NasPOs, NaCaPOs et NaxMoOs)
coexistent avec des phases séparées sphériques (contenant les phases NazPOas et NaMo0Os).
Par ailleurs, les clichés MEB de P6MolrL et P6Mo2rL mettent en évidence que les phases
molybdates ont tendance a cristalliser sur les bords des phases séparées, ce qui suggére qu’en
cristallisant, les phases phosphates rejettent les unités molybdates vers les bords des
hétérogénéités.

B. Discussion sur les phases observées

Comme pour la série Mo3Px précédente, il est mis en évidence par EDX que :

e la phase NasPOg contient 6 + 1 %mass de CaO,

e pour P6Mo2r. et P6Mo3rL, une petite quantité de MoOs s’incorpore a la phase
NazPOs (1-2 %mass). La taille de la phase NazPOs dans I’échantillon P6MolrL ne
permet pas I’analyse,

e de méme, pour P6Molr. et PEMo2rL, une faible quantité de P>Os s’incorpore dans les
phases Na2MoO4 (environ 1 %mass).
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III. Influence de I’incorporation simultanée de P et Mo au sein de la série
P6Mox

A. Influence du molybdéne sur ’incorporation du phosphore

Dans le cas de la série P6Mox, I’influence de la présence de molybdéne pour les échantillons
trempés n’est pas trés marquée pour ces teneurs en MoOs. En effet, le long de la série P6MoXx,
seule une faible cristallisation de NaCaPOs s’ajoute a celle de NasPOs a partir de 2 %mol
MoOs. La comparaison de la cristallisation de NasPOs entre les différents échantillons de la
série est difficile a évaluer. Toutefois, les raies semblent s’affiner a partir de 2 %omol de
MoOs ce qui suggeére une augmentation de la taille des cristallites de NasPOa.

Pour les échantillons refroidis lentement, 1’incorporation de molybdéne meéne a la
cristallisation significative de NaCaPO4 dés 1 %mol de MoOs. Peu d’autres effets sont
observés le long de la série. La limitation pour une étude plus poussée est la difficulté a
quantifier la cristallisation des différentes phases par analyse des diagrammes DRX.

Ainsi, pour cette série, il est suggéré qu’a ces teneurs en MoOs (< 3 %emol), celui-ci n’a
que peu d’influence sur la nature des phases phosphates formées, que ce soit lors du
refroidissement rapide de la fonte (échantillons trempés) ou lors du refroidissement lent
(@il induit toutefois une augmentation de la teneur en NaCaPOs, notamment visible sur les
clichés MEB de la Figure Al14.6). Cependant, I’étude MEB des échantillons refroidis
lentement montre que MoOs a un effet important sur la microstructure. Pour P6Molr. et
P6Mo2rL, il conduit a la séparation de phases riches en Na + P et Ca + P dans des domaines
différents et s’y incorpore. Pour P6Mo3ry, il va causer des séparations de phases larges ou
cristallisent NasPOs et NaCaPOa. Ces hétérogénéités larges sont moins bien incorporées
dans la matrice vitreuse que celles de plus petite taille des autres échantillons de la série
(P6rL, P6M0O1RrL, P6MO2RL), €t pourraient donc étre déléteres pour la durabilité chimique du
matériau.

B. Influence du phosphore sur l’incorporation du molybdéne

Pour estimer I’influence du phosphore sur I’incorporation du molybdéne au sein de cette série,
nous pouvons comparer les séries Mox et P6Mox. La Figure A14.7 présente I’aspect
macroscopique des matériaux et les phases en présence pour les échantillons trempés et
refroidis lentement. Concernant les échantillons trempés, peu de différences sont observables
pour les phases molybdates entre les deux séries. Pour les échantillons refroidis lentement, la
phase cubique apparait pour des quantités de MoOs plus faibles (2 %mol pour P6Mox et
3 %mol pour Mox). Par ailleurs, la comparaison qualitative des diagrammes DRX de Mo3rL
(Chapitre 5, Figure 7) et P6Mo3r. (Chapitre 5, Figure 19) met en évidence que la
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cristallisation de a-Na;MoOQs est plus importante pour Mo3P6r.. Ainsi, la présence de P20s
augmente la cristallisation de la phase Na2MoOs..

Na,PO,
NaCaPO
(a) (b) )
[ : |
Na,MoO, (HT) a-Na,MoO,
Na PO, Na,PO, Na,PO, Na,PO, a-Na,MoO, Na,Mo00,.2H,0
Na,PO, ¢ NaCaPO, ¢ NaCaPO, ¢ NaCaPO, NaCaPO, Na,Mo0,.2H,0 Na,MoO, (HT)

-

P6 P6Mo2 P6 P6Mol P6Mo2 P6Mo3
I Mol Mo2 I Mol Mo2 Mo3
%] 19} o Na,MoO, (HT) (%} Phases Na,MoO, (HT) Phases silicatées
silicatées Na,Mo00,.2H,0 Na,MoO, (HT)
a-Na,MoO,
Na,Mo0,.2H,0

Figure Al14.7 : (a) Comparaison des aspects macroscopiques et des phases cristallisées des échantillons des séries Px et
Mo3Px obtenus apreés trempe du liquide en fusion a 1100 °C, (b) Comparaison des aspects macroscopiques et des
phases cristallisées des échantillons des séries Px et Mo3Px obtenus aprés refroidissement lent a 1 °C.min! depuis
1100 °C. ¢ signifie qu’il y a uniquement une petite quantité de phase cristallisée et & signifie qu’il n’y a aucune phase
cristalline.

Pour cette série, les effets d’une incorporation conjointe de P et Mo sont moins marqués
que pour la série Mo3Px mais les effets observés vont dans le sens d’une augmentation
de la séparation de phase et de la cristallisation lors d’une incorporation conjointe de P
et Mo. Le fait que I’influence réciproque des deux éléments reste globalement plus ténue que
dans le cas de la série Mo3Px comparé a P6Mox peut s’expliquer par la différence de
variation des concentrations d’oxydes dans ces deux séries. En effet, la gamme de
modification des concentrations est bien plus faible pour la série P6Mox que pour la série
Mo3Px. MoOs varie de 0 a 3 %mol ici tandis que P.Os était modifié de 0 a 8 %mol pour
Mo3P8. La gamme de variation de compensateurs de charge nécessaire est donc également
tres différente (voir calcul Annexe 11) : entre P6 et P6Mo03, elle varie d’environ 26 %mol a 28
%mol tandis qu’entre Mo3 et Mo3P8, elle passe de 15 %mol a 34 %mol. On comprend donc
que le systéme est beaucoup plus impacté pour la série Mo3Px que pour la série P6Mox.
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RESUME

Ce travail de thése s’inscrit dans le projet DEM’'N’'MELT dont le but est de vitrifier des déchets de
moyenne ou haute activité issus du démantélement d’installations nucléaires. Les compositions de
déchet considérées dans ce manuscrit, riches en P20s, MoOs et ZrO: et dont l'activité résulte
essentiellement du 3’Cs, sont basées sur celles des déchets générés par le démantélement de
l'usine UP1 de Marcoule. Leur principale caractéristique est leur variabilité de composition.
L’objectif est d’étudier I'incorporation de ces déchets dans un verre aluminoborosilicaté riche en
alcalins & 1100 °C.

Le premier axe d’étude consiste a se placer dans un systéme proche du systeme industriel
(11 oxydes). Il amis en évidence que MoOs et P20s sont les deux principaux constituants du déchet
conduisant a des séparations de phases et/ou des cristallisations. Celles-ci peuvent, dans le cas
des phases molybdates, contenir du Cs. Aux teneurs envisagées, ZrO: s’incorpore quant a lui dans
la matrice sans générer d’hétérogénéités.

Le deuxiéme axe se concentre sur I'étude structurale et microstructurale des mécanismes
d’incorporation de P20s et MoO3s dans un systeme simplifié (6-7 oxydes). Ces éléments sont tout
d’abord considérés seuls puis incorporés conjointement. |l apparait que P et Mo s’inserent
majoritairement sous forme d’entités isolées (PO4* et MoO4%) du réseau vitreux et que leur
incorporation conjointe augmente la tendance a la cristallisation du systeme.

MOTS CLES

Assainissement et démantelement nucléaire ; verre aluminoborosilicaté ; césium ; incorporation
de P20s, M0Os et ZrOz2 ; cristallisation ; MEB ; DRX ; RMN ; Raman.

ABSTRACT

This work belongs to the DEM’'N'MELT project, which is dedicated to the vitrification of medium or
high level radioactive waste coming from the dismantling of nuclear facilities. The waste
compositions of this study, riched in P20s, MoOs et ZrO2 which activity is mainly due to **’Cs are
close to the ones of the now shutdown UP1 facility (Marcoule). Their main feature is the variability
of its composition. This works objective is to study the incorporation of these wastes in an
aluminoborosilicate glass riched in alkali oxides at 1100 °C.

The first part of the study will be dedicated to a system close to the industrial one (11 oxides). It
highlights that MoO3s and P20s are the main waste constituents responsible for phase separation
or crystallization. Moreover, molybdate crystalline phases can contain Cs. ZrO:2 incorporate the
glassy matrix without leading to heterogeneities.

Then, a simplified system (6-7 oxides) is studied along with the structural and microstructural
incorporation mecanisms of P20s and MoOs. These oxides are first considered alone and then
added simultaneously. This second study highlights that P et Mo mainly lead to the formation of
entities isolated from the glassy network and that their simultaneous addition increase the
crystallization tendency.

KEYWORDS

Nuclear decommissioning and dismantling ; aluminoborosilicate glass ; cesium ; P20s, MoO3 and
ZrOz incorporation ; crystallization ; SEM ; XRD ; NMR ; Raman.
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