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INTRODUCTION GENERALE 

 

 Le comportement thermomécanique et les évolutions physico-chimiques des 

matériaux réfractaires du système CaO-Al2O3 dans le domaine de température compris entre 

la température ambiante et le domaine à haute température (1500-1600°C) sont 

relativement peu décrits dans la littérature. En particulier, on trouve peu d’informations 

concernant l’influence des paramètres de l’alumine sur ce comportement. Certains 

matériaux du système CaO-Al2O3 subissent des changements de résistance mécanique 

dans ce domaine de température intermédiaire. Les propriétés de ces matériaux réfractaires, 

comme par exemple les bétons, découlent des interactions physico-chimiques de ses 

constituants, de la matrice cimentaire ou encore appelée « phase liante » jusqu’au type de 

charge granulaire utilisé, plus ou moins réfractaire selon leur teneur en alumine, et par 

conséquent de l’interaction entre ces deux systèmes. De ce fait, les propriétés de la phase 

liante peuvent être contrôlées par le choix du type de ciment (alumine, impuretés, physico-

chimie, etc.).  

 

Objectifs de l’étude : 

 

 L’objectif de cette étude est donc de fournir des éléments de compréhension et des 

pistes pour optimiser les propriétés mécaniques des matériaux du système CaO-Al2O3 tels 

que les bétons au cours de leur mise en œuvre dans le domaine de température 800-

1200°C. Le paramètre majeur qui sera pris en compte  est l’alumine, constituant le ciment, en 

terme de surface spécifique, nature et taux d’impuretés.  

 Au-delà de cet objectif applicatif, nous avons l’objectif scientifique de déterminer 

l’influence de ces paramètres de l’alumine sur la réactivité du système CaO-Al2O3, qui a été 

très peu étudiée jusqu’ici, notamment dans le domaine de température 800-1200°C, où se 

forment successivement différents aluminates de calcium de plus en plus riches en alumine. 

 L’enjeu est de déterminer l’influence de l’alumine sur la phénoménologie de la 

formation de ces aluminates de calcium : nature et quantité des phases formées, 

microstructures associées, phénomène de frittage.  

 Le mémoire s’articule autour de quatre chapitres : 

 

 - Le chapitre I présente le contexte de l’étude et les éléments bibliographiques 

nécessaires à celle-ci.  

 - Le chapitre II  détaille la méthodologie utilisée dans cette étude et expose les 

différentes matières choisies pour les mélanges, les modes d’élaboration de ces derniers, et 

les techniques expérimentales employées pour l’étude. 
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 - Le chapitre III  traite de l’influence de l’alumine sur les propriétés intrinsèques de la 

matrice cimentaire du béton. Dans ce chapitre, un panel de matériaux modèles, fabriqués 

avec différentes alumines, à différentes températures et temps de maintien, a été caractérisé 

en terme de propriétés mécaniques et de microstructure (taux de porosité, taille de grains, 

homogénéité, évolutions des phases calciques, variations dilatométriques, etc.) dans le but 

de faire la corrélation entre les paramètres d’élaboration, de microstructure, et de tenue 

mécanique pour les matériaux « phase liante ». 

 - Le chapitre IV met en avant l’influence de l’alumine sur l’interaction phase liante – 

agrégat d’alumine tabulaire. Il s’agit dans ce chapitre d’élucider le rôle des alumines d’ajout 

sur l’accord dilatométrique et sur l’interaction chimique phase liante – agrégat, car outre les 

évolutions intrinsèques des composants élémentaires du béton, les incompatibilités de 

comportement de ceux-ci engendrent des évolutions spécifiques du matériau béton. 
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I. Introduction et contexte                                                                      

 La complexité de la microstructure du matériau béton est une des causes des 

particularités de son comportement mécanique. En effet, ce comportement complexe et les 

mécanismes qui conduisent à sa modification, peuvent être bien définis si et seulement si on 

considère les évolutions qui se produisent pendant la montée en température en terme de 

microstructure, de variations volumiques et de modifications physico-chimiques. 

  

 Lors de la montée en température des bétons réfractaires conventionnels, les 

propriétés mécaniques de certains de ces bétons subissent des variations dans le domaine 

de température 800°C-1200°C. Les bétons conventionn els réfractaires sont une gamme de 

bétons composés d’une teneur en ciment comprise entre 10 et 20%. Nous reviendrons plus 

loin dans ce chapitre sur la classification des bétons réfractaires. A plus haute température 

(1300-1400°C), le béton réfractaire subit le phénom ène de céramisation qui tend à une 

augmentation de ces propriétés mécaniques. 
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 Nous pouvons émettre différentes hypothèses quant à l’explication du comportement 

mécanique de ces bétons réfractaires dans le domaine de température 800-1200°C. 

Premièrement, l’évolution de la quantité de porosité du système peut être une des raisons 

de cette évolution de résistance mécanique dans ce domaine de température. 

Deuxièmement, cette variation de tenue mécanique du béton peut être liée aux propriétés 

mécaniques intrinsèques de la phase liante du béton, qui peuvent évoluer en température. 

En effet, les paramètres de microstructure de la matrice cimentaire, c’est-à-dire l’évolution 

de la porosité, l’homogénéité, la taille de grains ou encore l’évolution des phases calciques 

peuvent influer sur la résistance mécanique de cette phase liante. De plus, même si les 

granulats d’alumine tabulaire sont connus comme étant inertes chimiquement, il peut exister 

une interaction chimique entre ces derniers et la phase liante du béton. Cependant, le béton 

est un matériau composite, dont les deux constituants possèdent des comportements de 

dilatation thermique différents, des contraintes thermiques au cours du refroidissement 

peuvent donc être à l’origine de microfissures et de décohésions interfaciales. Le 

comportement des bétons réfractaires aux températures intermédiaires, entre la 

déshydratation à 500°C et la céramisation, formatio n de CA6 qui peut débuter vers 1300°C, 

est assez mal maîtrisé à l’heure actuelle. De plus, le rôle exact des alumines fines ajoutées 

au système pour former le ciment, sur les propriétés mécaniques ou physico-chimiques des 

bétons est mal connu également. Les objectifs industriels dans cette étude sont de 

déterminer quels facteurs sont à l’origine du comportement mécanique entre 800 et 1200°C 

pour les bétons conventionnels réfractaires, mais aussi de déterminer les leviers de 

fabrication de l’alumine sur la microstructure du béton à haute température. L’objectif 

scientifique est d’identifier les paramètres de l’alumine influençant l’évolution physico-

chimique du béton durant son traitement thermique (morphologie, répartition 

granulométrique, impuretés, etc.) Le but est de savoir comment on peut modifier la 

microstructure du béton pour optimiser ses résistances mécaniques dans le domaine de 

température compris entre 800°C et 1200°C. La démar che adoptée pour cette étude est de 

relier les paramètres d’élaboration, de microstructure, et de propriétés mécaniques. 

 Dans une première partie, nous ferons un point sur les notions des bétons 

réfractaires avec une description détaillée de chacun de ses composants (granulats 

d’alumine tabulaire, ciment, etc.). 

 Nous présenterons dans une deuxième partie, les évolutions physico-chimiques qui 

ont lieu en température, de l’étape d’hydratation jusqu’à la céramisation du matériau. Le 

mode de formation des aluminates de calcium riches en alumine, par réaction d’aluminates 

de calcium riches en chaux avec l’alumine, sera abordé également avec une approche 

thermodynamique et cinétique.  
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 Une troisième partie présentera une étude bibliographique sur l’évolution des 

propriétés d’élasticité des bétons réfractaires en température. Nous aborderons les 

problèmes d’interaction entre matrice cimentaire et granulats des bétons réfractaires qui 

présentent des caractéristiques très différentes, notamment en terme de coefficients de 

dilatation thermique pouvant créer des contraintes thermiques internes à l’origine de 

microfissuration à l’interface granulats - matrice. 

II. Alumines et bétons réfractaires  

II.1 Les Alumines  

 

II.1.1 Alumines calcinées 

 

L’alumine alpha est le stade ultime de la décomposition thermique des hydroxydes 

d’aluminium quels qu’ils soient. Le taux de transformation en alumine alpha dépend du 

temps de séjour en température de l’alumine, et de la température à laquelle on porte le 

système. En quelques heures à plus de 1250°C, la tr ansformation est complète. Ces 

alumines sont formées à partir du procédé Bayer qui consiste à transformer de la bauxite en 

alumine. Au cours du procédé Bayer (Figure I-1), la bauxite est attaquée à chaud par la 

soude qui ne va dissoudre que l’alumine sous forme d’aluminate, les impuretés restant 

insolubles, selon : 

2 3 2 2 20 .( ) 2 2 2Al H O OH AlO H O− −+ → +                 Équation I-1  

2 3 2 3 2 2.( 0) 2 2 4Al O H OH AlO H O− −+ → +                Équation I-2 

 

Pour être efficace, la décomposition demande la présence d’hydrates d’aluminium 

fraîchement extraits. C’est par décantation et filtration que les impuretés vont être séparées 

de la liqueur d’alumine. De plus, c’est en refroidissant et en diluant la liqueur que la réaction 

s’inverse, et un hydrate d’alumine va précipiter. Une partie de l’hydrate d’aluminium 

(hydrargillite) produit va être réutilisée dans le processus de production, d’où le nom de 

« cycle Bayer » (Figure I-1). Le trihydrate d’alumine formé est calciné afin de produire de 

l’alumine, selon l’équation suivante : 

 

2 3 2 3 2 3.( )Al O H O Al O→                                    Équation I-3 
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Figure I-1 : Cycle Bayer (Hind, Bhargava,S.K,Grocott,S.G 1999) 

 

 Certains ajouts (ou minéralisants) peuvent avoir une influence sur la morphologie, la 

surface spécifique et les impuretés de l’alumine alpha formée, pendant l’étape de 

calcination. L’influence que peuvent avoir les impuretés Na2O et SiO2, constituant les 

principales impuretés des alumines réactives ajoutées, sur la transformation de phase γ-

Al2O3 � α-Al2O3, et sur la température de cette transformation est présentée ci-après. 

 

II.1.2 Effets des cations monovalents sur la transf ormation γγγγ-A ���� αααα-A  

 

Les températures de transformations de phases augmentent avec l’addition de 

cations monovalents (Figure I-2.a), comme par exemple les cations lithium, sodium, 

potassium, rubidium ou encore césium (Okada, Hattori et al. 2000a). De plus, la Figure I-2.b 

montre qu’il existe une relation linéaire entre la température de transformation de phase et le 

rayon ionique des cations ajoutés. La réaction entre les cations et l’alumine γ sera plus lente 

quand le rayon ionique de l’espèce ajoutée sera d’autant plus important. 
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a. 

 

b. 

Figure I-2 : Formation de αααα-Al 2O3 en  fonction de la température (a) et relation entre la  différence 

de température de transition γγγγA����ααααA et celle des rayons ioniques (b), (Okada, Hattori et al. 

2000a) 

 

II.1.3 Effets des cations polyvalents sur la transf ormation γγγγ-A ���� αααα-A 

 

Les différents effets dus à l’ajout de cations divalents sont répartis en trois groupes 

(Figure I-3.a). Le premier comprend ceux qui ont un effet accélérateur (Cu2+ et Mn2+), le 

second un effet retardateur (Ca2+, Sr2+, et Ba2+), et le groupe qui a peu ou pas d’effet (Co2+, 

Ni2+, et Mg2+) (Okada, Hattori et al. 2000b).  

La Figure I-3.b montre qu’il existe une relation linéaire entre l’énergie d’activation et la 

température de transition de phase avec ou sans additifs, ceci montre que la transformation 

de phase γ-Al2O3 � α-Al2O3 avec ou sans additifs s’opère via le même mécanisme, à savoir 

la diffusion des ions Al3+ et O2- dans l’alumine γ (Okada, Hattori et al. 2000b). 

 

a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

b. 

Figure I-3 : Relation entre ∆∆∆∆r et T pic exothermique (a.), et relation entre ΤΤΤΤex et Ea pour αααα-Al 2O3 

(b.), (Okada, Hattori et al. 2000b) 
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 Burtin et al ont montré que l’effet du cation ajouté dépend à la fois de sa charge et de 

son rayon cristallin (Figure I-4). Deux groupes se démarquent d’après les cations étudiés. Le 

groupe de ceux qui favorisent la transformation en l’accélérant (Mg2+, Ga3+, Al3+ et l’anion 

NO3-), et celui de ceux qui ralentissent cette réaction, comme les cations Zr4+, Ca2+, Th4+, et 

La3+. En effet, en schématisant sur un graphique la position des différents éléments en 

fonction de la charge qu’ils portent et de leur rayon cristallin (Figure I-4), on peut délimiter 

deux zones. L’une correspond aux éléments qui ralentissent le phénomène et l’autre aux  

éléments qui l’accélèrent (Burtin, Brunelle et al. 1987a) (Burtin, Brunelle et al. 1987b).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-4 : Graphe représentant la charge du catio n en fonction de son rayon cristallin 

 (---- effet accélérateur, ---- retardateur) (Burtin, Brunelle et al. 1987a), (Burtin, Brunelle et al. 1987b) 

 

II.1.4 Effet de la silice 

 

Selon l’état de cristallisation de la silice ajoutée, l’effet sur la transformation de phase 

γ-Al2O3 � α-Al2O3 sera accélérateur ou retardateur (Figure I-5) (Saito, Takei et al. 1998). 

L’ajout de silice amorphe, fumée de silice et TEOS (Tétraéthyl orthosilicate), élève la 

température de transformation de phase γ � α-Al2O3. Et l’ajout de silice cristallisée, comme 

le quartz ou la cristobalite, diminue la température de cette réaction.
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Figure I-5 : Tex en fonction du %mol d’additifs  (---- SiO2 cristallisée, ---- SiO2 amorphe), (Saito, 

Takei et al. 1998) 

 

Les auteurs Saito et al (Saito, Takei et al. 1998) proposent le schéma réactionnel 

suivant (Figure I-6) : les particules de silice amorphe vont se positionner autour des 

particules d’alumine gamma, empêchant ainsi tout contact des particules entre elles et par 

conséquent la diffusion des cations Al3+ au sein des particules gamma. Alors que les 

particules de silice cristallisée vont jouer le rôle de sites de nucléation permettant ainsi le 

développement de particules d’alumine alpha.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-6 : schéma explicatif du rôle de la silice , selon sa cristallisation, sur la transformation 

des particules γγγγ-Al 2O3 (Saito, Takei et al. 1998) 
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 Nous avons vu ici que les cations présents dans l’alumine ont une influence sur les 

transformations de celle-ci. Plus loin dans le chapitre III, nous discuterons de leur influence 

sur la densification. Les impuretés de l’alumine résultent à la fois des matières premières et 

du procédé de fabrication, et nous nous attacherons dans ce travail à voir leur effet sur la 

réactivité du système CaO-Al2O3. En effet, la silice est également utilisée dans le procédé de 

désodage des alumines qui suit le procédé Bayer, c’est pourquoi les alumines présentent 

soit des teneurs importantes en soude et faibles en silice, soit inversement. 

 

II.1.5 Influence des impuretés sur la microstructur e de l’alumine 

 

De nombreux auteurs ont étudié l’influence des impuretés de l’alumine (même en 

faible quantité) qui jouent sur la microstructure et les propriétés des alumines. Bae et al. 

(Bae, Baik 1997) ont étudié l’influence de SiO2, introduit sous forme de tetraethylorthosilicate 

(TEOS) dilué dans l’éthanol dans les barbotines initiales, sur le grossissement des grains de 

l’alumine au cours du frittage. Ils ont montré que la taille moyenne des grains est 

inversement proportionnelle à la concentration en dopant SiO2 pour une concentration 

inférieure à 500 ppm, mais indépendante pour une concentration supérieure à 500 ppm, 

pour des poudres non broyées et pour des domaines de température compris entre 1600°C 

et 1900°C. Pour des poudres broyées en revanche, av ec des concentrations en SiO2 

supérieures à 500 ppm de SiO2, la taille de grains continue de diminuer quand la 

concentration en SiO2 augmente. En supposant que l’épaisseur stable des films vitreux était 

la condition critique pour un grossissement anormal des grains, ils ont établi une équation 

empirique reliant la taille de grains et la concentration en impuretés au début du 

grossissement anormal des grains. En considérant que la phase vitreuse formée par les 

impuretés est répartie uniformément et que les grains sont cubiques de longueur G, 

l’épaisseur du film intergranulaire d, s’écrit : 

 

                                                            
( )1

3
i i

L
i

x x
d G

x

°−
=                                        Équation I-4  

 

 où xi, x°i, et xi
L sont respectivement la concentration en impuretés, la limite de 

solubilité de l’impureté dans l’alumine, et la concentration à l’équilibre d’impuretés dans la 

phase liquide. Un autre auteur (Clarke 1987) a montré que la stabilité thermodynamique 

peut être atteinte quand le film vitreux atteint une certaine épaisseur critique (2 nm pour les 

films vitreux de silice dans l’alumine). Si d est une constante au début du grossissement 

anormal de grains, la taille moyenne des grains au moment du grossissement anormal des 

grains est inversement proportionnelle à la concentration en impuretés au-delà de sa limite 
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de solubilité. De plus, la limite de solubilité de SiO2 dans l’alumine n’est pas clairement 

définie, Bae et al. (Bae, Baik 1994) propose la valeur de 100 ppm comme valeur de limite de 

solubilité de SiO2 dans Al2O3 à 1900°C. 

A plus faible température, ils l’estiment d’après l’équation suivante : 

 

                                                                
( )Hs

kT
ix A e

−∆
° = ×                                         Équation I-5  

 

où A, ∆Hs, et k, sont respectivement une constante indépendante de la température, 

l’enthalpie de formation, et la constante de Boltzmann. Il existe donc une relation inverse 

entre la moyenne de la taille des grains et la concentration en SiO2 au-dessus de la limite de 

solubilité de l’impureté si on considère une épaisseur constante du film vitreux. 

Park et al. (Park, Yoon 2000) ont également analysé le grossissement normal ou 

anormal des grains d’alumine avec ajout de SiO2, sous forme de Si(OC2H5)4 (TEOS), et 

constatent un grossissement anormal des grains d’alumine, à 1620°C, avec l’ajout de 100 

ppm de SiO2.  

Louet et al. (Louet, Gonon et al. 2005) ont étudié l’influence des impuretés Na2O et 

SiO2 d’une alumine ALCAN (P172), dues au procédé Bayer, sur le comportement au frittage 

et la microstructure des céramiques frittées. Ils ont mis en évidence que le rapport 

Na2O/SiO2 dans une poudre d’alumine peut fortement influencer le comportement pendant le 

frittage et la microstructure finale. L’ajout de Na2O (par voie liquide) de 550 à 1150 ppm 

ralentit la densification entre 1050°C et 1280°C et  mène à des densités après frittage plus 

faibles, alors qu’après 1280°C, la densification au gmente de nouveau. L’augmentation de 

l’impureté Na2O permet de limiter le grossissement des grains, et d’obtenir une meilleure 

homogénéité de la microstructure. L’ajout de SiO2 (500-1000ppm) a les mêmes effets que 

Na2O sur la densification, mais cet effet n’est visible qu’à partir de 1150°C, en effet ils 

observent une importante diminution de la densification entre 1150°C et 1450°C, la 

densification reprenant ensuite. Contrairement à Na2O, l’ajout de SiO2 n’a pas d’effets 

significatifs sur la taille de grains avant 1500°C,  mais mène à un grossissement anormal des 

grains. 

 

II.1.6 Alumines tabulaires  

 

 L’alumine tabulaire est une alumine alpha sur frittée. L’étape clé de sa fabrication est 

le frittage en continu de boulettes de 20 mm de diamètre à température très élevée (entre 

1900 et 1950°C). Après frittage, les billes sont co ncassées, broyées, et sont tamisées en 

une dizaine de classes différentes. Ces granulats d’alumine tabulaire vont jouer le rôle de 
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squelette dans la composition des bétons réfractaires, permettant de limiter le retrait du 

système. 

 

II.2 Les ciments 

 

Un ciment est un liant hydraulique constitué essentiellement de silicates et 

d'aluminates de chaux, en proportions variables selon les matières premières utilisées. Les 

matières premières essentielles sont la roche calcaire et l'argile. Elles sont broyées et 

éventuellement additionnées de produits secondaires. Le mélange obtenu s'appelle le cru et 

est composé d'environ 80 % de calcaire et d'environ 20 % d'argile. 

 Il existe différentes familles de ciments selon leur composition chimique. Dans le 

diagramme ternaire de phases CaO-Al2O3-SiO2, présenté sur la Figure I-7, Briebach propose 

une classification en quatre catégories des différents ciments (Briebach 1972). Le premier 

groupe est constitué des ciments Portland (Zone 1), généralement utilisés pour la 

construction civile. Ils se situent dans les zones riches en chaux et en silice, le silicate 

bicalcique C2S (cf. notation glossaire) et le silicate tricalcique C3S étant les principaux 

constituants. Leurs applications réfractaires sont très limitées de part leur forte teneur en 

silice. Ces ciments ont été découverts par Joseph Aspdin en 1824. 

Le deuxième groupe est constitué des ciments fondus, développés en 1914. Ils se 

nomment ainsi car ils sont obtenus par fusion complète de leurs constituants. Ces ciments 

ont été développés au départ pour leur résistance chimique aux eaux acides contenant les 

sulfates, mais ils ont été utilisés ensuite pour leur dureté et leurs propriétés réfractaires. 

Les troisième et quatrième groupes sont composés de ciments alumineux, qui de 

part leur teneur en alumine beaucoup plus importante (entre 70 et 80 % massique), sont 

plus réfractaires que les précédents. Les ciments d’aluminates de calcium sont fabriqués en 

frittant de la bauxite et/ou de l’alumine, avec de la chaux dans des fours rotatifs.  
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Figure I-7 : Diagramme de phase ternaire CaO-Al 2O3-SiO2 (Briebach 1972) 

 

La matière extraite du four s'appelle le clinker et est formée de blocs solides 

ressemblant à de la lave. Ce clinker est broyé et on ajoute du sulfate de calcium, sous forme 

de gypse ou d'anhydrite, à raison de 3 à 5 %, cette formule classique étant celle du ciment 

dit Portland. D'autres types de ciments sont obtenus par adjonction de différents constituants 

secondaires.  

Mélangé à l'eau, le ciment forme une pâte qui va subir des évolutions physico-

chimiques. Au cours de l'hydratation du ciment Portland, les silicates tricalciques se 

transforment en silicates de calcium et il se forme des hydrates. On mélange habituellement 

au ciment du sable et des graviers pour obtenir un béton, ce qui lui donne son squelette afin 

de limiter les variations dimensionnelles. 

Cependant les ciments utilisés pour les applications réfractaires sont des ciments 

alumineux constitués uniquement d’aluminates de calcium. Dans le diagramme de phase 

binaire Al2O3-CaO (Figure I-8), nous rencontrons différents aluminates de calcium pour un 

taux d’alumine croissant : C3A, C12A7, CA, CA2, et CA6 (cf. notation glossaire), (Jerebtsov, 

Mikhailov 2001). La réfractarité de ces ciments augmente avec leur teneur en alumine. Les 

principaux constituants d’un ciment alumineux sont la phase monocalcique CA et la phase 

dicalcique CA2, les phases minoritaires sont l’aluminate de calcium C12A7 (Mayenite) et 

l’alumine non réagi.  

 

Ciment Portland 

Ciments alumineux  Ciment fondu  
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Figure I-8 : Diagramme de phase binaire CaO-Al 2O3 (Chatterjee, Zhmoidin 1972) 

 

La réfractarité des ciments alumineux est une caractéristique indispensable, 

cependant l’hexaluminate CA6 n’est pas souhaité dans la composition des ciments 

alumineux car cette phase est un frein à la bonne hydratation des ciments, et on verra dans 

la suite qu’en terme de microstructure, la bonne hydratation des ciments est primordiale pour 

les propriétés mécaniques de ces bétons. Le Tableau I-1 regroupe les principales propriétés 

physiques et chimiques des aluminates de calcium sous forme anhydre : 

 

 % massique 

Phase CaO Al2O3 

Masse  

molaire 

(g/mol) 

Température 

de fusion 

(°C) 

Masse 

volumique 

(g/cm3) 

Système 

cristallin 

C 99,8  56,1 2570 3,25/3,38 cubique 

C12A7 48,6 51,4 1387 1360-1390 2,69 cubique 

CA 35,4 64,6 158 1600-1610 2,98 
orthorhombique 

monoclinique 

CA2 21,7 78,3 260 1750-1765 2,91 cubique 

CA6 8,4 91,6 668 1830 3,38 hexagonal 

α-A  100 102 2050 3,98 hexagonal 

Tableau I-1 : Caractéristiques physico-chimiques de s aluminates de calcium anhydres 

(Kopanda, MacZura 1990) 

 

 

 

 

 

 

C12A7 
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II.3 Bétons réfractaires 

II.3.1 Caractéristiques  

 

Un béton réfractaire est un béton pouvant résister à des températures très élevées 

(jusqu’à 1800°C) ; sa formulation fait appel à des ciments et des granulats réfractaires.  

Aujourd’hui, dans le domaine des réfractaires, on observe une tendance à substituer 

aux réfractaires façonnés et denses, tels que les briques, toute une gamme de produits non 

façonnés dits « monolithiques », pour des raisons de complexité de forme, raccourcissement 

des cycles opératoires des fours industriels, réduction de l’inertie thermique et de la 

consommation de ces fours. Les réfractaires monolithiques sont des matériaux composites 

dans lesquels des agrégats de taille plus ou moins importante sont noyés dans une matrice 

de grains fins, appelée la phase liante ou matrice cimentaire. Ces monolithiques ont 

l’avantage de pouvoir être vendus directement prêts à l’emploi, ou modifiables par 

l’utilisateur. Cette facilité de mise en œuvre est l’une des raisons de son important 

développement depuis les dernières décennies.  

 

II.3.2 Classifications 

 

 On trouve dans la littérature plusieurs classifications des bétons réfractaires selon 

différentes caractéristiques : leur aspect, leurs applications, leur mode de mise en œuvre, 

leur liaison chimique ou encore leur composition chimique (Schaefer 1984), (Lee, Moore 

1998). Aujourd’hui, selon les normes, la nature d’un béton réfractaire est classée selon sa 

teneur en ciment (Serry, Telle et al. 2000). On distingue alors trois catégories de bétons 

dans cette classification : 

- les bétons réfractaires conventionnels (10-20% de ciment, avec 2% de CaO) 

- les bétons à basse teneur en ciment BTC (5-8% de ciment, 1 à 2,5% de CaO), ou 

LCC (Low Cement Content) en anglais. 

- les bétons à ultra basse teneur en ciment (UBTC) (1-4% de ciment, 0,2% à 1% de 

CaO), ou ULCC en anglais. 

 

 Les bétons réfractaires peuvent avoir différentes applications selon leur degré de 

réfractarité lié à leur teneur en ciment. La dernière catégorie de bétons, les bétons 

réfractaires conventionnels, sont utilisés pour des applications telles que la pétrochimie ou 

les incinérateurs. 
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III. Evolutions physico-chimiques des matériaux du système CaO-

Al2O3 avec la température      

III.1  Formation des phases au cours de l’hydratati on 

 

 Les différents aluminates de calcium sont capables de s’hydrater en présence d’eau. 

L’activité hydraulique d’un ciment alumineux dépend de la nature des différents aluminates 

de calcium et des alumines qu’il contient, ainsi que de leur proportion dans le mélange. 

Chaque aluminate de calcium a sa propre réactivité avec l’eau. L’activité hydraulique d’un 

ciment alumineux dépend du rapport CA/CA2. On sait d’après la littérature, que CA2 ne 

possède une réactivité avec l’eau que très limitée, en revanche C12A7 est très réactif avec 

l’eau, et son hydratation est une réaction exothermique. Les réactions d’hydratation des 

différents aluminates de calcium C12A7, CA, et CA2, après 110°C, forment principalement les 

hydrates stables C3AH6 et AH3, selon les équations suivantes (Schmitt, Hernandez 2000) : 

 

12 7 3 6 333 4 3C A H C AH AH+ → +                          Équation I-6  

3 6 33 12 2CA H C AH AH+ → +                              Équation I-7 

2 3 6 33 21 5CA H C AH AH+ → +                             Équation I-8 

 

 D’autres auteurs montrent que si l’hydratation a lieu à plus basse température 

(T<15°C), l’hydrate CAH 10 est le principal hydrate présent. Entre 15°C et 30 °C, on voit 

apparaître aussi les hydrates C2AH8 et AH3. Les équations suivantes sont les différentes 

possibilités de l’hydratation de l’aluminate monocalcique CA (Rettel, Gessner et al. 1985) : 

 

T<15°C :                                          1010CA H CAH+ →                                        Équation I-9 

15°C<T<30°C :                          2 8 32 11CA H C AH AH+ → +                               Équation I-10  

 

 Les deux hydrates métastables à température ambiante, C2AH8 et CAH10, se 

transforment en C3AH6 avec le temps, selon les réactions suivantes (Fu, Ding et al. 1996), 

(Givan, Hart et al. 1975), (Guirado, Gali et al. 1998) : 

10 3 6 33 2 18CAH C AH AH H→ + +                      Équation I-11  

10 2 8 32 9CAH C AH AH H→ + +                         Équation I-12 

2 8 3 6 33 2 9C AH C AH AH H→ + +                       Équation I-13 
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 De plus, le CA peut s’hydrater directement en C3AH6 si la température d’hydratation 

dépasse 30°C. La conversion des hydrates, s’accompa gne d’une libération d’eau, et d’un 

changement important de volume. Ce dernier est responsable de l’augmentation de la 

porosité globale du matériau, et par conséquent de la dégradation des résistances 

mécaniques des bétons. Les proportions relatives de ces phases dépendent de plusieurs 

facteurs, comme la température, la durée de l’hydratation, et le ratio eau/ciment (Simonin 

2000). 

 L’addition d’alumines au monoaluminate de calcium CA a une influence sur 

l’hydratation de ce dernier. En effet, cette influence peut se retrouver dans la période 

d’induction du ciment, son degré d’hydratation, sa composition en liquide, la formation des 

produits de l’hydratation, mais aussi dans la microstructure des matériaux finaux (Möhmel, 

Gebner 1997). Möhmel a également montré dans son étude que les alumines à grande 

surface spécifique mènent à des périodes d’induction plus courtes, mais la teneur en Na2O 

joue un rôle amplificateur de ce phénomène. 

 En considérant que les hydrates métastables CAH10 et C2AH8 se sont totalement 

convertis en C3AH6, après hydratation du ciment alumineux, les phases présentent dans la 

matrice sont AH3 et C3AH6 (Mehta, Lesnikoff 1998). L’hydrate C3AH6 est ensuite transformé 

en température en un mélange de C12A7 et de chaux hydratée. La gibbsite AH3 est elle 

convertie en alumine de transition, (Nonnet 1999), (Schmitt, Hernandez 2000), comme le 

montre le schéma de la Figure I-9 : 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-9 : Changements de phases associés à l’hyd ratation et au chauffage d’un ciment 

alumineux (Nonnet 1999)Evolutions à haute température – système CaO-Al 2O3 
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III.2 Evolutions à haute température- système CaO-A l2O3 

 

III.2.1 Formation des aluminates de calcium riches en alumine 

 

 Les aluminates de calcium sont les constituants principaux des ciments alumineux, 

c’est pourquoi, dans la littérature, plusieurs auteurs font part de leurs études concernant les 

cinétiques de formation de ces phases à partir de phases déshydratées.  

 Les réactions à l’état solide entre les constituants impliquent la nucléation de phases 

à différents points sur la surface du solide. Les nucléats grossissent en taille et forment une 

interface de réaction continue. Les réactions ont lieu ensuite par diffusion des réactifs à 

travers les interfaces. Plusieurs facteurs, comme les rayons ioniques, le ratio molaire des 

constituants, le gradient de potentiel chimique, la température de traitement thermique, les 

coefficients de diffusion des espèces réactives, peuvent gouverner la formation du produit.  

 En général, les réactions se produisent par diffusion des ions des oxydes qui ont 

l’affinité en oxygène la plus faible vers les oxydes ayant l’affinité en oxygène la plus 

importante. Ces concepts s’appliquent au cas du système CaO-Al2O3. En effet, différents 

auteurs ont établi que les aluminates de calcium se forment par diffusion de l’ion avec 

l’affinité en oxygène la plus faible, il s’agit ici en l’occurrence de l’ion calcium Ca2+ vers 

l’alumine ou les aluminates plus riches en alumine (Rivas Mercury, De Aza et al. 2005a), 

(Singh, Ali et al. 1990), (Ali, Agarwal et al. 1997), (Scian, Porto Lopez et al. 1987b). 

 Pendant la montée en température, différentes réactions de formation d’aluminates 

de calcium se produisent selon ce mode de diffusion.  

 

 L’aluminate de calcium C12A7 est formé à partir de la réaction entre CaO et Al2O3 

autour de 900°C, d’après Rivas Mercury et al. (Riva s Mercury, De Aza et al. 2005a), selon 

l’équation suivante : 

 

                                                           12 77 12A C C Aα + →                                    Équation I-14 

 

 Cependant certains auteurs décrivent la formation de la phase C12A7 par la réaction 

de la phase C3A avec l’alumine, selon (Geetha, Umarji et al. 2000), (Singh, Ali et al. 1990) : 

 

                                                            3 12 74 3C A A C A+ →                                     Équation I-15  

 

 Cette réaction a lieu aux contacts entre les petits grains de CaO et les particules 

d’alumine. La réaction à l’état solide entre CaO et Al2O3 se produit avec la nucléation de la 
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phase intermédiaire C12A7, à différents points de l’interface. Plusieurs réactions se 

produisent par diffusion des réactifs à travers l’interface qui dépend de la taille des particules 

et de la température de frittage.  

 D’autres auteurs, dès 900°C, observent la réaction  de la phase C12A7 avec l’alumine 

pour former le monoaluminate de calcium CA. Cette réaction s’accompagne d’une légère 

contraction de volume ∆V/V=-1,14%.(Givan, Hart et al. 1975), (Iftekhar, Grins et al. 2008) 

(Criado, Estrada et al. 1976) : 

 

                                                        12 7 5 12C A A CA+ →                                       Équation I-16 

 

 D’après Rivas Mercury (Rivas Mercury, De Aza et al. 2004), le monoaluminate de 

calcium CA peut aussi se former directement à partir de la réaction entre la chaux libre CaO 

et d’alumine, selon l’équation : 

 

                                                             C A CA+ →                                             Équation I-17  

 

 A 1000°C, CA réagit avec l’alumine pour donner CA 2  qui à son tour se combine avec 

l’alumine vers 1300°C pour former la phase CA 6 (réaction de céramisation), respectivement 

selon les équation suivantes (Givan, Hart et al. 1975),(Singh, Ali et al. 1990) (Kopanda, 

MacZura 1990) : 

                                                           2CA A CA+ →                                            Équation I-18 

                                                                2 64CA A CA+ →                                              Équati on I-19 

 

 La formation de la phase CA2, par réaction de CA avec l’alumine, provoque une 

importante dilatation dimensionnelle de l’ordre de ∆V/V=+13,6%. Cependant, la formation de 

la phase CA6, contrairement à celle de CA2, provoque un retrait autour de ∆V/V=-9,4%. 

 

III.2.2 Application au système ciment alumineux – b ilan 

 

 En résumé, la figure suivante (Figure I-10) représente les différentes étapes de 

formation des phases calciques d’un ciment alumineux, de l’hydratation à température 

ambiante jusqu’à la céramisation autour de 1400°C. 
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Figure I-10 : Schéma des phases d’un ciment alumine ux, de l’étape d’hydratation à 

température ambiante jusqu’à haute température (Gajda, McGee 1997) 

 

III.2.3 Approche cinétique et microstructurale 

 

 L’aluminate de calcium CA est le principal constituant des ciments alumineux. Le 

contrôle de la méthode de production est important pour améliorer les propriétés de service 

des bétons réfractaires basés sur les ciments alumineux. La production commerciale de la 

plupart des ciments d’aluminates de calcium réfractaires est mise en place dans un four par 

un procédé de frittage à l’état solide. Inévitablement, l’équilibre n’est pas atteint et une 

réaction « hétérogène », se produit pour former CA et CA2 comme phases majoritaires, avec 

la présence de C12A7 et d’Al2O3 non réagis comme phases minoritaires. Certains auteurs ont 

donc étudié la formation de cet aluminate de calcium de manière précise. Par exemple, 

Iftekhar (Iftekhar, Grins et al. 2008) a étudié la formation de l’aluminate de calcium CA à 

partir d’un mélange de poudres CaCO3-Al2O3 dans un domaine de température compris 

entre 1300 et 1500°C. La figure suivante (Figure I- 11) représente une observation 

microstructurale en électrons rétrodiffusés des matériaux formés pour l’étude de la formation 

de CA. Cet auteur, a montré que les ions Ca2+ doivent diffuser à travers les aluminates de 

calcium et réagir avec l’alumine, la couche dense de CA2 formée autour de la région A/CA2 

agit ensuite comme une barrière de diffusion. La grande concentration en calcium observée 

à la surface des pores peut être une indication sur le fait que la diffusion de Ca2+, pendant la 

formation des phases, a lieu à la surface des grains. De plus, l’interface entre deux phases 
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étant nette et ne contenant pas un gradient de diffusion détectable, cela laisse penser que la 

formation des phases se produit dans la direction de l’interface, et non perpendiculairement 

à celle-ci.  

  
Figure I-11 : Observation microstructurale en élect rons rétrodiffusés de la formation de CA 

(Iftekhar, Grins et al. 2008) 

 

 D’autres auteurs ne confirment pas cette dernière hypothèse, sur la formation des 

phases dans la direction de l’interface, mais confirment le fait que Ca2+ diffusent à travers les 

aluminates de calcium, des aluminates riches vers les aluminates pauvres en calcium 

(Scian, Porto Lopez et al. 1987b), (Viswanath, Ravishankar 2006). 

Rivas Mercury et al (Rivas Mercury, De Aza et al. 2005b) ont étudié la formation de la 

phase CA à partir de mélanges attrités Al2O3 alpha et de calcite CaCO3 et de mélange 

Al(OH)3-CaCO3, selon les réactions suivantes : 

 

                                     3 2 3 2 4 2( )CaCO Al O CaAl O CO g+ → +                              Équation I-20 

 

                            3 3 2 4 2 22 ( ) 3 ( ) ( )CaCO Al OH CaAl O H O g CO g+ → + +              Équation I-21  

 

A partir de 900°C, la formation de la phase mayenit e C12A7 se produit par le contact 

entre les agrégats de CaO et les particules d’alumine. A plus haute température, les ions 

Ca2+ des phases calciques riches en chaux diffusent à travers la couche de C12A7 pour 

former ensuite la phase CA, et ainsi de suite pour la formation de la phase CA2. Une fois que 

ces réactions sont terminées, la densification commence, et le procédé de frittage prend 

place à partir de 1250°C. Les figures suivantes (Fi gure I-12.a et Figure I-12.b) représentent 
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respectivement les mécanismes de réaction de la formation de la phase CA à partir des 

mélanges CaCO3-Al2O3 et CaCO3-Al (OH)3. 

 

 

a. 
 

b. 

Figure I-12 : Mécanisme de réaction de la synthèse de CA, à partir des mélanges CaCO 3-Al 2O3 

(a.) et CaCO3-Al(OH) 3 (b.) (Rivas Mercury, De Aza et al. 2005b) 

 

 Scian et al (Scian, Porto Lopez et al. 1987a) ont également étudié la formation de la 

phase monocalcique CA, et ont identifié deux étapes dans le processus de formation de cet 

aluminate de calcium. Pendant la première étape (durée courte et température faible), la 

réaction entre CaO et Al2O3 produit une couche d’aluminate de calcium à un taux contrôlé 

par un procédé d’interface (réaction chimique / nucléation et croissance des produits). 

Ensuite, à l’intérieur de cette interface de réaction, séparant les deux réactifs, le calcium 

(libre ou combiné), doit diffuser pour réagir avec les phases riches en alumine, la diffusion 

est donc l’étape limitante des réactions. Les ions Al3+ demeurent relativement immobiles 

(Mohamed, Sharp 2002). 

 

III.2.4 Approche thermodynamique 

 

 Les énergies d’activation présentes dans la littérature, pour la formation des phases 

C3A, C12A7, CA, et CA2, ainsi que pour les processus de frittage de ces phases, sont 

regroupées dans le tableau suivant (Tableau I-2) : 
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 Energie d’activation 

(kJ.mol-1) 
Références 

Formation de C3A 216-224 (Mohamed, Sharp 2002) 

Formation de C12A7 182 (Mohamed, Sharp 1997) 

205-215 (Mohamed, Sharp 1997) 

303 
(Scian, Porto Lopez et al. 

1987a) 
Formation de CA 

376 (Chou, Burnet 1981) 

140 (Ali, Raina et al. 1989) 
Formation de CA2 

140 (Singh, Ali et al. 1990) 

699 (Ali, Agarwal et al. 1997) 
Frittage de CA * 

766 (Singh 1996) 

Frittage de CA2 * 630 
(Singh 1997)  

(Singh, Ali et al. 1990) 

Frittage du mélange CA-CA2 * 1074 (Singh 1999) 

Diffusion de Ca2+ dans CaO 141-268 
(Singh, Ali et al. 1990) 

(Mohamed, Sharp 1997) 

Diffusion de Al3+ dans Al2O3 476 (Singh, Ali et al. 1990) 

Tableau I-2 : Energies d’activation de la formation  des phases et du frittage des aluminates de 

calcium (* : déterminé par dilatomètrie avec la mét hode de la Master Sintering Curve MSC 

(Johnson 1969) 

 

 Les valeurs d’énergie d’activation de la formation de la phase CA (205 kJ.mol-1) et 

celle de la diffusion de Ca2+ dans CaO (141-268 kJ.mol-1), étant du même ordre de grandeur, 

Mohamed et al. (Mohamed, Sharp 1997) pensent que la réaction de formation de la phase 

CA est contrôlée par la diffusion des ions Ca2+. 

 

 Singh et al. (Singh, Ali et al. 1990) ont mis en évidence une diffusion volumique des 

espèces pour le frittage de CA dont l’énergie d’activation est de 766 kJ.mol-1, ou de 699 

kJ.mol-1 pour Ali et al. (Ali, Agarwal et al. 1997). Cette énergie d’activation est très 

supérieure aux valeurs d’énergie d’activation de la formation de la phase CA (Tableau I-2), 

donc ils concluent que la réaction de formation de la phase monocalcique CA se produit 

avant son étape de frittage. De plus, les coefficients apparents de diffusion menant au 

frittage de CA sont plus petits que ceux de la formation de CA dans le système CaO-Al2O3 

(Ali, Agarwal et al. 1997), par conséquent, les réactions de formation sont plus rapides que 

le procédé de frittage. 

 Pour le frittage de la phase CA2, Singh et al. (Singh 1997), mettent en avant une 

diffusion cette fois-ci aux joints de grains. L’énergie d’activation nécessaire au frittage de 
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cette phase CA2 est de 630 kJ.mol-1 également supérieure à l’énergie d’activation de la 

formation de CA2 autour de 140 kJ.mol-1 (Ali, Raina et al. 1989). 

 En revanche, le frittage du mélange CA-CA2, indépendamment des proportions de 

chacune des phases, nécessite une énergie d’activation (1074 kJ.mol-1) largement 

supérieure au frittage des phases CA et CA2 seules (Singh 1999). 

 

IV. Evolutions des propriétés mécaniques des bétons réfractaires      

IV.1 Evolution générale du module d’élasticité de b étons réfractaires 

à ciment alumineux 

 

IV.1.1 Domaine de température entre 20°C et 400°C  

 

 Plusieurs auteurs ont étudié l’évolution des propriétés mécaniques en température de 

bétons réfractaires. Par exemple, Nonnet a étudié le comportement mécanique, de la 

température ambiante jusqu’à 1600°C, de bétons réfr actaires à matrice de SECAR 71, 

(composition massique : 25% de S71 et 85% d’alumine tabulaire) (Nonnet, Lequeux et al. 

1999). La Figure I-13 représente l’évolution du module d’Young en fonction de la 

température de traitement thermique de ces bétons. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure I-13 : Evolution du module d’Young (E) en fo nction de la température (Nonnet 1999) 

 

 Il a montré que le module d’élasticité des bétons alumineux chute lors de l’étape de 

conversion du CAH10 en C3AH6 entre la température ambiante et 150°C (Figure I-1 3). En 

revanche, comme cette conversion d’hydrates s’accompagne d’une libération de molécules 

d’eau, des particules de clinker CA encore anhydres vont s’hydrater à leur tour, c’est 

pourquoi on observe alors une légère augmentation du module d’élasticité entre 150°C et 
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200°C. Diaz et al ont également étudié l’évolution mécanique de bétons réfractaires en 

fonction de la température, mais à base de dolomite et magnésie. Les Figure I-14.a et Figure 

I-14.b représentent les évolutions de propriétés mécaniques de ces bétons en terme de 

module d’élasticité et de contrainte à rupture en flexion. Simonin, tout comme Nonnet, 

observe une forte chute des propriétés mécaniques du béton entre 200 et 300°C, pouvant 

atteindre 50% de la valeur initiale.  

 

 

a. 
 

b. 

Figure I-14 : Evolution du module d’élasticité (à t empérature ambiante) (a.) et évolution des 

contraintes à rupture en flexion des bétons à base de dolomite (8D) et de magnésie (8DM) en 

fonction de la température (Díaz, Torrecillas et al. 2008) 

 

 D’autres auteurs ont étudié l’évolution mécanique des matrices des bétons 

réfractaires. Soro (Soro 2005), dans le but de réaliser des composites réfractaires thermo 

structuraux par coulage en bande, a étudié l’évolution mécanique en température de 

matrices sable-ciment. La figure suivante (Figure I-15) représente l’évolution de module 

d’élasticité en fonction de la température pour ces matrices.  

 

  
Figure I-15 : Evolution du module d’élasticité en f onction de la température pour une matrice 

sable-ciment (Soro 2005) 
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 Soro a mis en évidence trois domaines distincts pour le comportement mécanique 

selon la température. Dans le domaine A, compris entre 20 et 400°C, il observe d’abord de 

20 à 125°C une chute du module d’Young correspondan t à la déshydratation de CAH10 

libérant une quantité d’eau importante responsable d’une porosité à l’origine de la baisse du 

module. Entre 125 et 175°C, on observe une augmenta tion du module, les molécules d’eau 

libérées par la déshydratation de CAH10 et C2AH8 hydratent la phase anhydre CA restante 

pour donner les hydrates stables C3AH6 et AH3. A ces températures, ces deux phases se 

forment directement, ce qui induit une cohésion entre les particules, et donc une légère 

augmentation du module d’Young. La chute observée entre 175 et 400°C, correspond à la 

déshydratation des phases C3AH6 et AH3. 

 Tous ces auteurs, qui ont étudié des systèmes béton ou matrices cimentaires 

uniquement, mettent en avant une chute des propriétés d’élasticité à température ambiante 

correspondant à l’évolution des hydrates et à la déshydratation des phases hydratées. 

 

IV.1.2 Domaine de température entre 400°C et 900°C  

 

 Dans le domaine intermédiaire de température 400-900°C, les auteurs s’accordent 

pour dire que dans cette gamme de température, les propriétés d’élasticité de ces matériaux 

varient peu et sont assez faibles. Auvray et al. (Auvray, Gault et al. 2007), ont étudié le 

comportement d’élasticité en température de matrices de ciment alumineux de bétons 

réfractaires. La Figure I-16 représente les évolutions d’élasticité et de dilatomètrie de ces 

matrices composées d’aluminates de calcium et d’alumine.  

 

 
Figure I-16 : Evolutions du module d’Young et de la  dilatation thermique de matrices à ciment 

alumineux (Auvray, Gault et al. 2007) 
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 En effet, dans ce domaine de température, les variations dilatométriques et 

l’évolution du comportement d’élasticité sont très faibles. En ce qui concerne l’évolution des 

phases calciques, à ces températures, on observe la déshydratation des phases CH et 

C12A7H, et la phase mayenite C12A7 commence à se cristalliser. 

 

IV.1.3 Domaine de température entre 900°C et 1400°C  

 

 Autour de 900°C, Nonnet, Simonin, et Auvray observ ent une légère augmentation du 

module, correspondant à la formation de la phase CA à partir de la phase Mayenite C12A7 

avec l’alumine, et une légère contraction due à la formation de CA (Figure I-13, Figure 

I-14.a, et Figure I-16). A plus haute température, vers 1100°C, ils observent une expansion 

volumique importante du matériau (Figure I-16). Cette dilatation est la conséquence de la 

formation de CA2, qui est connue comme se produisant avec une augmentation de volume. 

La formation de CA2 coïncide avec une franche augmentation du module d’élasticité, ceci 

peut s’expliquer par la consolidation du matériau par la formation de liaisons dues au frittage 

entre les grains (Gajda, McGee 1997). 

 Cependant, à ces températures, certaines compositions de bétons, de part leur 

composition riche en silice, peuvent donner lieu à une chute de propriétés mécaniques, avec 

un fort retrait volumique. Ce comportement suggère un changement de phase dans le 

matériau, en effet l’analyse du diagramme de phase ternaire C-A-S (CaO-Al2O3-SiO2) révèle 

la présence d’eutectiques à ces températures ; les phases fusibles se formant à ces 

températures entraînent une diminution de module d’Young (Figure I-15).  

 Dans tous les cas, la forte croissance du module qui intervient entre 1200°C et 

1400°C est liée à la densification du matériau. La densification est brutalement stoppée 

entre 1400 et 1500°C, à cause de la formation expan sive de cristaux tabulaires de CA6. 

 Vers ces hautes températures, le frittage permet de consolider le système, et le 

processus dominant devient la densification du matériau (Altun 2001). 

 Les réactions de formations des phases calciques pour les bétons réfractaires ont 

lieu à des températures données, provoquant des variations dilatométriques ou des 

variations de porosité en terme de quantité ou de taille, ayant une influence directe sur le 

comportement mécanique de ces matériaux. Les formations des phases jouent donc un rôle 

important sur la microstructure et les propriétés mécaniques des bétons réfractaires 

(Sarpoolaky, Ahari et al. 2002). 
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IV.2 Interaction phase liante/agrégats au sein du s ystème béton 

 

IV.2.1 Microfissuration de l’interface matrice/gran ulats 

 

 D’autres auteurs se sont intéressés à l’interaction entre la matrice du ciment 

alumineux et les agrégats d’alumine tabulaire dans un système béton réfractaire. Marzagui 

et al. ont étudié l’évolution microstructurale de deux bétons réfractaires de la température 

ambiante jusqu’à 1300°C (Marzagui, Cutard 2004). Le  premier est un béton réfractaire à très 

basse teneur en ciment composé d’agrégats de bauxite (Bau-ULCC) et le deuxième est un 

béton réfractaire à basse teneur en ciment composé d’agrégats d’andalousite (And-LCC). 

 La figure suivante (Figure I-17) représente des observations en électrons 

secondaires en température, de la matrice Bau-ULCC pendant la montée en température 

jusqu’à 1200°C. 

 

 
Figure I-17 : Observations microstructurales en tem pérature in situ de la matrice Bau-ULCC 

montrant les microfissures à l’interface agrégat/ma trice (Marzagui, Cutard 2004) 

 

 Ces observations illustrent bien l’apparition de microfissures à l’interface entre les 

granulats de bauxite et la matrice cimentaire. Ces microfissures apparaissent dans le 

domaine de température 20°C-300°C, et s’ouvrent pro gressivement quand la température 

augmente. 

 La figure suivante (Figure I-18) représente les courbes dilatométriques des matrices 

cimentaires de ces deux bétons.  

agrégat  

matrice  
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Figure I-18 : Courbes dilatométriques des matrices des bétons And-LCC et Bau-ULCC 

(Marzagui, Cutard 2004) 

 

 Entre 150 et 300°C (zone 1), un retrait est observ é pour les deux bétons avec une 

initiation de microfissures à l’interface entre les agrégats et la matrice, dû à la conversion 

des hydrates et au processus de déshydratation. 

 Entre 800 et 950°C (zone 2), on observe un retrait  plus prononcé pour Bau-LCC 

correspondant directement à l’ouverture de microfissures. Le frittage de la matrice débute 

dans ce domaine de température, pendant que les granulats continuent de gonfler. Ce 

comportement opposé des deux composants du béton engendre une microfissuration 

importante au niveau de l’interface (Nechnech 2000).  

 Entre 1050 et 1150°C (zone 3), un faible retrait e st mesuré pour la matrice du béton 

Bau-ULCC, non observé pour la matrice And-LCC. Une compétition existe entre deux 

phénomènes : l’expansion due à la formation de CA2 et le retrait relatif au frittage. Dans la 

matrice de Bau-ULCC, les effets dus au frittage sont prédominants. Pour la matrice And-

LCC, aucun retrait n’est enregistré, ce qui indique que les effets de retrait (frittage) et de 

dilatation (formation de CA2) sont en compétition, ce qui donne un comportement 

dilatométrique linéaire. Et, entre1200 et 1300°C (zone 4), un fort retrait est observé pour l a 

matrice Bau-ULCC, alors que l’on observe seulement une légère déviation de l’expansion 

linéaire pour la matrice And-LCC. Dans le même domaine de température, la présence de 

mullite est détectée. Dans le cas de And-LCC, la mullite peut se former soit à partir des 

particules d’andalousite, soit à partir de la réaction entre les superfines d’alumines et la 

fumée de silice. Pour Bau-ULCC, seulement la deuxième réaction peut de se produire. La 

compétition entre le mécanisme de retrait et celui de l’expansion se produit toujours dans ce 

domaine de température. Le retrait est le phénomène dominant pour le matériau Bau-ULCC 

et l’expansion volumique est le phénomène dominant pour le matériau And-LCC.  

 De plus, des études expliquent ces microfissures engendrées pendant le chauffage 

du matériau, par l’incompatibilité du comportement des composants du béton (Baluch, Al-
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Gadhib et al. 2003). En effet, les composants du béton ne présentent pas les mêmes 

coefficients de dilatation thermique, donc des contraintes internes peuvent se former dans le 

béton au cours des variations de température. Le Tableau I-3 présente les valeurs de 

cœfficients de dilatation thermique pour chaque aluminate de calcium, l’alumine et la chaux : 

 

T(°C) 200 300 400 500 600 700 800 900 1000  1100 1200 1300 1400 

C 12,4 12,5 12,7 12,9 13,0 13,3 13,5 13,6 13,6 13,5 13,6   

C3A 7,8 8,1 8,8 9,0 9,3 9,6 9,8 10,0 10,2 10,3 10,5   

C12A7 4,9 5,2 5,3 5,5 5,5 5,7 5,9 6,0 6,2 6,4 6,5 6,3 5,5 

CA 6,7 6,7 6,8 6,9 7,0 7,2 7,3 7,4 7,6 7,8 7,8 7,7 5,9 

CA2 1,7 1,4 1,4 1,6 1,9 2,3 2,6 2,9 3,3 3,7 4,0 4,3 4,4 

CA6 6,8 6,9 7,0 7,2 7,4 7,6 7,7 7,8 8,0 8,2 8,3 8,4 8,5 

A 7,7 8,0 8,0 8,0 8,0 8,1 8,0 8,0 8,1 8,0 8,0   

Tableau I-3 : Coefficients de dilation thermique (* 10-6) en °C -1 (Kopanda, MacZura 1990) avec A : 

Al 2O3 et C : CaO 

 

 On voit que les coefficients de dilatation thermique pour la phase CA2 et l’alumine 

sont très différents, ce qui peut être à l’origine de contraintes thermiques internes 

provoquant des décohésions aux interfaces, au cours d’une variation de température. 

 

IV.2.2 Evolution de la porosité 

 

 La structure de la porosité du béton possède une grande influence sur les propriétés 

mécaniques du béton. Il apparaît que la manière dont est distribué le volume poreux, en 

terme de taille de pores, est une information importante autant que la quantité de porosité. 

La figure suivante (Figure I-19) présente la distribution des pores obtenue à différentes 

températures au sein d’un béton ordinaire chauffé jusqu’à 600°C. La température engendre 

une augmentation du volume total ainsi que de la dimension des pores. Cette augmentation 

peut être due à la rupture des cloisons capillaires sous l’effet de la vaporisation de l’eau 

pendant le chauffage, mais aussi à la microfissuration engendrée par les dilatations 

thermiques différentielles de la matrice cimentaire et des granulats (Noumowe 1995). 
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Figure I-19 : Distribution des pores d’un béton ord inaire après exposition à différentes 

températures (Noumowe 1995) 

 

 A plus haute température, le béton retrouve sa résistance mécanique grâce à la 

formation d’une liaison céramique dans la pâte de ciment, mais aussi à l’interface entre liant 

et granulats. Alors que beaucoup de chercheurs considèrent que le comportement du béton 

dépend essentiellement de celui du ciment, la présence de fines d’alumine tabulaire joue 

également un rôle important. 

V. Conclusion                                                                                      

 

 Le béton est un composé multiphasique constitué d’un mélange de granulats et d’une 

matrice cimentaire, cette dernière étant élaborée à partir de ciment et d’eau. Selon sa teneur 

en ciment, un béton appartient à une catégorie bien précise. Un béton, qualifié de 

« réfractaire » est composé d’un ciment alumineux composé d’aluminates de calcium plus 

ou moins riches en alumine, ce qui va qualifier son indice de réfractarité. Chaque élément 

rentrant dans la composition du béton a un rôle bien défini, celui de liant pour la matrice, et 

celui de squelette pour les granulats d’alumine tabulaire afin d’atténuer les variations 

volumiques donnant ainsi sa structure et contribuant à la résistance du béton. 

 Lorsque le béton est exposé à de hautes températures, sa microstructure subit des 

modifications physico-chimiques tout au long du traitement thermique entraînant une 

déshydratation et des formations de phase au sein des matrices cimentaires. Ces 

changements de phase induisent une évolution microstructurale du matériau, et par 

conséquent une évolution des propriétés mécaniques. En effet, les modifications subies 

simultanément par la matrice cimentaire et les granulats engendrent une forte évolution de la 
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microstructure du béton. Outre les effets directs et intrinsèques des modifications de ces 

deux composants élémentaires, les incompatibilités de comportement de ceux-ci engendrent 

des évolutions spécifiques du matériau béton. 

 Dans le cadre de notre étude, nous allons nous focaliser sur le rôle du choix de 

l’alumine ajoutée au clinker dans la phase dite « liante » ou ciment servant à l’élaboration du 

béton. Deux volets seront étudiés : 

 - le rôle de l’alumine sur la phase liante : dans la littérature, nous avons pu trouver 

des données sur les phases du système CaO-Al2O3, les auteurs ont déterminés que 

l’évolution des phases aluminates par traitement thermique subissent ce que l’on appelle en 

science des matériaux céramiques un frittage réactif. Ce dernier est gouverné par la 

diffusion du Ca2+ à travers les interfaces et dans les phases calciques. Notre étude 

bibliographique nous conforte dans le fait qu’il existe un manque d’informations sur le rôle 

des paramètres de l’alumine dans l’évolution physico-chimique de ces liants à haute 

température. Un champ d‘investigation nous apparaît donc possible, basé sur un panel 

d’alumines de différentes surfaces spécifiques, morphologies, ainsi que nature et taux 

d’impuretés. 

 - le rôle de l’alumine sur l’interaction phase liante - agrégat. Compte tenu des 

conclusions énoncées plus haut sur les évolutions d’un béton à haute température, il nous 

paraît aussi primordial d’élucider le rôle des alumines d’ajout sur l’accord dilatométrique 

phase liante – agrégat, ainsi que sur l’interaction chimique phase liante – agrégat.  

 

 Ces deux volets de notre étude feront l’objet des chapitres III et IV de cet ouvrage. 

Auparavant, nous allons exposer au chapitre II la méthodologie utilisée ainsi que les 

techniques d’élaboration et de caractérisation des matériaux. 
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I. Introduction                                                                                    

Dans ce chapitre, il s’agit de décrire la méthodologie utilisée pour cette étude, ainsi 

que les matériaux utilisés, et les techniques expérimentales nécessaires à cette étude. 

II. Matériaux modèles                                                                          

II.1 Pourquoi utiliser des matériaux modèles ? 

 

Dans la partie précédente, nous avons vu que les évolutions de propriétés 

mécaniques, dans un système aussi complexe qu’un béton réfractaire, sont liées à différents 

paramètres. Dans la perspective de déterminer quelles sont les causes de la chute de 

propriétés dans le domaine 800°C-1200°C décrite dan s le chapitre précédent, et de mieux 

appréhender ces comportements du béton en cours de mise en oeuvre, la démarche 

adoptée dans cette étude consiste à étudier des matériaux de microstructures simplifiées et 

parfaitement maîtrisées. Les matériaux fabriqués pour cette étude sont qualifiés de 
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« matériaux modèles » puisqu’ils permettent d’identifier et de quantifier, l’impact direct des 

paramètres microstructuraux sur leurs propriétés mécaniques après traitement thermique. 

Plusieurs études sur des systèmes complexes ont choisi d’utiliser une démarche de 

matériaux modèles afin de mieux connaître les comportements, c’est notamment le cas de 

Tessier Doyen (Tessier-Doyen 2003), dans son étude du comportement thermomécanique 

de matériaux réfractaires modèles. Il s’agit de plus ici de déterminer quels types d’alumines 

conviennent le mieux pour pallier ces problèmes de résistance mécanique. Il s’agit donc de 

créer différents mélanges faisant évoluer un seul paramètre à la fois. Les mélanges sont 

constitués d’un tiers massique d’alumine avec deux tiers de clinker, pour respecter les 

compositions des phases liantes des ciments réfractaires (à 80% d’alumine). Les différents 

paramètres d’élaboration caractérisés sont la surface spécifique des alumines, leurs taux 

d’impuretés, leur morphologie, ainsi que la composition chimique et la granulométrie du 

clinker de départ. Les paramètres de microstructure caractérisés seront le taux de porosité 

ouverte des matériaux, leurs compositions chimiques après traitement thermique, la taille de 

grains et l’homogénéité du système. 

L’idée est d’identifier, notamment dans l’étude des propriétés intrinsèques de la 

phase liante qui constituera le chapitre III de la thèse, les paramètres microstructuraux ayant 

un impact sur les propriétés mécaniques des matériaux, et de déterminer quels paramètres 

d’élaboration permettent de les optimiser.  

 

De plus, ces matériaux modèles n’ont pas été élaborés dans les conditions 

traditionnelles de gâchage, mais ils ont été mis en forme par pressage. Une barbotine 

alcoolique est réalisée à partir d’alumine et de clinker, préalablement hydraté et déshydraté 

à 500°C (12h), le synoptique des mélanges est prése nté sur la Figure II-11. Ceci nous a 

permis de pouvoir contrôler la porosité du système, car selon les compositions et les 

surfaces spécifiques des mélanges de départ, les demandes en eau étant différentes, les 

taux de porosité sont différents et difficilement contrôlables. Le fait de mettre en forme les 

matériaux par pressage ne nous éloigne pas de la réalité car les taux de porosité observés à 

cru après pressage sont similaires aux taux de porosité des matériaux mis en forme par 

gâchage, et les phases présentes après déshydratation sont similaires, comme nous le 

montre la Figure II-1 :  
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Figure II-1 : Comparatif mise en forme par gâchage (voie humide) et par pressage (voie sèche) 

 

Dans cette étude, les mélanges constituant la phase liante des bétons sont 

composés de 2/3 massique de clinker et de 1/3 d’alumine fine. De plus, les clinkers utilisés 

ont été au préalable hydratés, puis déshydratés (500°C pendant 12 heures) avant d’être 

mélangés aux alumines, pour s’approcher de l’état de mélange et de taille de grains obtenus 

en voie humide.  

Les matériaux modèles en voie sèche que nous avons mis en œuvre pour cette 

étude sont donc mis en forme par barbotine alcoolique puis par pressage, et non par 

gâchage et coulage en voie humide. Cependant ces matériaux possèdent les mêmes 

teneurs de porosité et les mêmes compositions chimiques tout au long de leur traitement 

thermique que les matériaux mis en forme par gâchage en voie humide (Py 2005). De plus, 

ces matériaux, bien qu’ils soient mis en forme différemment, possèdent le même type de 

microstructure comme on le voit sur les Figure II-2.a et Figure II-2.b. 

 

a. b. 

Figure II-2 : Observations microstructurales d’une matrice CAh-AC44 (cf. glossaire) traitée à 

1100°C(6h) mis en forme par pressage (a.) et mise e n forme par gâchage (b.) 
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II.2 Les Alumines  

 

Dans cette étude, plusieurs alumines ont été testées dans le but de déterminer quels 

sont les paramètres de l’alumine réactive de la phase liante qui ont une influence sur les 

paramètres de microstructure du système. Les principales caractéristiques testées sont la 

surface spécifique, la morphologie, et les impuretés de l’alumine. Ces alumines se nomment 

l’AC44B4, la P152SB, la PFR, et l’AR07. De plus certains matériaux ont été réalisés en 

mélangeant ces alumines avec une alumine de transition, de surface spécifique très 

importante, telle que la boehmite (EGB 200). Les caractéristiques de ces alumines sont 

répertoriées dans le Tableau II-1 : 

 

 
AC44 B4 P152 SB PFR AR07 

Boehmite 

(EGB200) 

BET (m2/g) <1 2,8 5,5 8,9 200 

d 50 (µm) 4 1,3 0,5  0,1 

Na2O (ppm) 3600 400 400 3300  

SiO2 (ppm) 100 800 800 200  

CaO (ppm) 140 300 300 150  

Fe2O3 (ppm) 120 120 150 100  

Tableau II-1 : Caractéristiques des alumines de l’é tude (données Alcan) 

 

Ces alumines sont représentées sur le graphique suivant (Figure II-3) en fonction de 

leur teneur en soude (en ppm) et de leur surface spécifique (m2.g-1). On observe deux 

classes, les alumines à haut taux de soude (AC44B4 et AR07) et les alumines à bas taux de 

soude (P152SB et PFR). Ces alumines se distinguent par leur teneur en impuretés ainsi que 

par leur surface spécifique, ce qui permet d’étudier l’influence de ces paramètres. Les 

comparaisons des alumines AC44, et AR07, ainsi que les alumines PFR et P152 permettent 

d’identifier l’influence de la surface spécifique sur les différentes propriétés que nous allons 

analyser au cours de cette étude.  
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Figure II-3 : Teneur en soude (ppm) des alumines en  fonction de leur BET (m 2/g) 

 

Ces alumines possèdent des morphologies différentes, ces dernières sont 

présentées sur les Figure II-4.a et b, les Figure II-5.a, et b, et la Figure II-6. 
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b. 

Figure II-4 : Observations des alumines AC44B4 (a) et P152SB (b). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

b. 

Figure II-5 : Observations des alumines PFR (a), et  AR07 (b). 
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Figure II-6 : Observation de l’alumine de transitio n, la boehmite EGB 200. 

 

 L’alumine AC44 est une alumine grossière en forme de plaquettes allongées (Figure 

II-4.a). Les autres alumines, telles que la P152SB, la PFR et l’AR07 sont beaucoup plus 

fines et leurs grains sont de forme sphérique. La boehmite est une alumine de transition, elle 

a donc une surface spécifique très importante de l’ordre de 200 m2/g, elle apparaît 

agglomérée sur la Figure II-6. Ces différentes alumines ont été mélangées, à des clinkers de 

nature différente. Ces clinkers sont présentés dans le paragraphe suivant. 

 Après avoir identifié l’impact de la surface spécifique des alumines sur les propriétés 

des matériaux constituant la phase liante, nous avons étudié l’influence des impuretés de 

ces alumines sur la réactivité du système. Pour cela, nous avons utilisé une gamme 

d’alumines, dans le même domaine de surface spécifique 7-9 m2/g, qui se distinguent 

uniquement par leur teneur en impuretés (Tableau II-2) : 

 

 BET (m2/g) Na2O (ppm) SiO2 (ppm) CaO (ppm) Fe2O3 (ppm) 

A 7,4 550 630 155 135 

B 8 550 710 185 145 

C 9 600 680 160 150 

D 7,1 2950 335 250 140 

E 8 500 480 285 240 

Tableau II-2 : Caractéristiques des alumines dans l a gamme 7-9 m 2/g. 

 

 Les figures suivantes présentent les observations des alumines B (Figure II-7.a) et 

C (Figure II-7.b), celles-ci possèdent la même morphologie car elles appartiennent à la 

même série. 
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b. 

Figure II-7 : Observations des alumines B (a.) et C  (b.) 

 

 Pour identifier l’influence de la teneur en impuretés Na2O sur la réactivité du système, 

nous comparerons les propriétés des matériaux fabriqués avec les alumines D et E, et pour 

connaître l’influence de la silice, nous comparerons la réactivité des matériaux fabriqués à 

partir des alumines B et E. En effet, toutes ces alumines ont des surfaces spécifiques 

similaires, et se distinguent uniquement par leur teneur en soude (D et E), ou leur teneur en 

silice (B et E). 

 

II.3 Les Clinkers  
 

Les différents clinkers, utilisés pour cette étude, sont les clinkers CA, C12A7, CA2, 

S71KRC (clinker pur composé uniquement des phases CA et CA2) et S71LT (clinker 

industriel). On rappelle que la formulation de Secar 71 est une composition de l’ordre de 

60% de CA et de 40% de CA2. Ces clinkers peuvent présenter des teneurs très faibles en 

C12A7. 

Pour que les matériaux modèles présentent une morphologie et une taille de grains 

s’approchant de celles des matériaux obtenus par gâchage, ces clinkers ont été 

préalablement hydratés à 20°C, puis déshydratés à 5 00°C pendant 12 heures selon le cycle 

suivant (Figure II-8), avant d’être mélangés aux alumines : 

 

 

 

 

 

Figure II-8 : Cycle thermique de déshydratation des  clinkers avant mélange 

 

Ces clinkers, une fois déshydratés, sont broyés puis tamisés à 100 µm. Les analyses 

de diffraction des rayons X de chacun d’entre eux, en état anhydre, hydraté et déshydraté, 
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sont présentées dans le tableau ci-après (Tableau II-3), ces composition sont présentées en 

pourcentage massique : 

 

Clinker 

 

Phases 

� 
CA6 CA2 CA C12A7 C3A Al203 CaO AH3 CAH10 C3AH6 

Anhydre    92,5 7,5      

Hydraté    13,3   26,3 53,4 7  

C
12

A
7 

Déshydraté    15  27 58    

Anhydre  2,6 96,8 0,2  0,4     

Hydraté        48  52 

C
A

 

Déshydraté    58  32 10    

Anhydre 1,80 97,9 0,3        

Hydraté  26      50  24 

C
A

2 

Déshydraté  28  18  54     

Anhydre  30,6 68,7 0,15  0,55     

Hydraté  17,45 18,35   1,8  49,7  12,7 

S
71

  K
R

C
 

Déshydraté  12 20 37  26 5    

Anhydre  39,2 58,6 0,45 0,4 1,35     

Hydraté  39 44 0,1 0,2 1,7   15  

S
71

 L
T
 

Déshydraté  43,5 47 6,3 0,5 2,7     

Tableau II-3 : Compositions massiques des clinkers anhydres, hydratés, et déshydratés (C 12A7, 

CA, CA2, S71 KRC, et S71 LT) 

 

 La phase d’hydratation est primordiale dans le processus si l’on veut obtenir une 

poudre initiale de clinker de morphologie et de taille assez proches de ce qui est obtenu par 

voie humide. 

On voit que ces clinkers sont relativement bien hydratés de part leur formation 

importante en hydrates AH3, CAH10, et C3AH6, à l’exception du clinker S71 LT industriel pour 

lequel la proportion en hydrates formés est très faible. La composition du clinker déshydraté 

est donc similaire à la composition anhydre de départ, pour le S71LT. 

Après déshydratation, certains clinkers, comme le C12A7 et le CA, se sont 

complètement décomposés en reformant les phases initiales, chaux, calcite et alumine, et 

d’autres du fait de leur mauvaise hydratation, se sont mal décomposés, comme l’extrême le 

S71LT. La mauvaise hydratation du clinker peut jouer, comme on le verra dans la suite, un 

rôle néfaste sur leur réactivité en température avec l’alumine et donc sur les tenues 

mécaniques des compacts frittés. 

Les différences d’hydratation s’expliquent par le fait que l’activité hydraulique d’un 

clinker dépend du rapport CA/CA2. Il a été montré que le CA2 ne possède une réactivité avec 
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l’eau qu’à très long terme et que le C12A7 a une influence sur le degré d’hydratation de la 

phase CA. La demande en eau d’un clinker est donc différente selon sa nature, et n’a pas 

été optimisée pour tous les clinkers traités. 

 

De plus au cours de l’étude, nous avons caractérisé l’influence de la granulométrie 

des clinkers sur la réactivité des phases. Nous avons utilisé pour cela un clinker CA, hydraté 

et déshydraté, de microstructure fine et homogène, et un clinker CA anhydre non broyé. Les 

observations microstructurales de ces deux types de clinker sont présentées sur les figures 

suivantes (Figure II-9.a, et b). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

b. 

Figure II-9 : Observations microstructurales des cl inkers CA, hydraté -déshydraté (a.), et 

anhydre (b.) 

 

 Les clinkers seuls ont été traités thermiquement, sans palier de température, aux 

températures d’étude suivantes : 900, 1000, 1100 et 1260°C, dans le but de déterminer leurs 

propres évolutions en phases calciques en température avant de les mélanger aux 

alumines.  

Les figures suivantes (Figure II-10.a, b, c, et d) représentent respectivement la 

composition molaire de chacun des clinkers, C12A7, CA, CA2, S71(KRC), et S71(LT) traités 

aux températures d’étude, 900°C, 1000°C, 1100°C et 1260°C. 
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a. 
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c. 

 

 

 

 

 

 

 

 

d. 

Figure II-10 : Composition des clinkers (% molaire)  à chaque température d’étude : 900°C (a), 

1000°C (b), 1100°C (c) et 1260°C (d). 

 

 Comme attendu les clinkers hydratés-déshydratés réagissent après traitement 

thermique pour reformer des phases calciques. Ces mélanges sont réactifs puisque, même 

sans palier, les phases calciques se forment. Pour les mélanges « C12A7 » et « CA », une 

quantité importante de CA est formée à 1000°C et le  CA2 apparaît à 1100°C. Les proportions 

de phases CA2 non transformées par hydratation-déshydratation sont visibles sur les 

mélanges CA2, S71KRC, et surtout S71LT. La part hydratée de ces mélanges se recombine 

pour former C12A7, CA puis CA2 quand la température de traitement thermique augmente. 

Cette étude a permis de montrer que les clinkers utilisés ne se sont pas hydratés et 

déshydratés de la même manière. Certains de ces clinkers ne se sont pas décomposés 

correctement, c’est-à-dire que la formation d’hydrates, tels que C3AH6 ou AH3 n’est pas 

assez importante. Ces clinkers ne sont donc pas dans de bonnes conditions morphologiques 

pour réagir avec l’alumine ajoutée et pour former des teneurs en phase calciques 

importantes. C’est pourquoi nous utiliserons de préférence les clinkers C12A7 et CA broyés 

pour l’étude de la réactivité avec les alumines. 
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II.4 Mélanges étudiés 

 

Les clinkers, présentés dans le paragraphe précédent, ont été mélangés aux 

alumines dans les proportions massiques respectives: 2/3 - 1/3. Les différents mélanges 

réalisés sont notés dans le Tableau II-4. Les mélanges PFR-boehmite et P152-boehmite 

correspondent à des mélanges 50-50 % massique. 

 

 C12A7 CA CA2 S71 KRC S71 LT 

AC44 B4 x x    

P152 SB x x x x x 

PFR x x    

AR07 x x    

PFR_boehmite x x x   

P152_boehmite x x    

Tableau II-4 : Mélanges étudiés 

 

 Les compositions massiques des mélanges étudiés (2/3 clinker et 1/3 alumine), en 

prenant en compte le fait que les clinkers ont été hydratés puis déshydratés au préalable, 

sont présentées dans le Tableau II-5 : 

 

Phases � 

Mélanges �
 

CA2 CA C12A7 C3A CaO CaCO3 Al 2O3 γγγγ Al 2O3 αααα 

C12A7+Al2O3α   10   38,7 18 33,3 

CA+Al2O3α   38,6  6,8  21,3 33,3 

CA2+Al2O3α 18,7  12    36 33,3 

S71KRC+Al2O3α 8 13,4 24 ,6  3,3  17,4 33,3 

S71LT+Al2O3α 29 31,4 4,2 0,3   1,8 33,3 

Tableau II-5 : Composition massique de mélanges étu diés 

 

II.5 Formulation des poudres et mise en forme des é chantillons 

(synoptique) 

 

L’étude a porté à la fois, sur les propriétés intrinsèques des matériaux constituant la 

phase liante, mais également sur l’interface entre la phase liante et les granulats d’alumine 

tabulaire représentant le squelette du béton. Nous présentons ici les méthodes pour ces 

deux études. 
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II.5.1 Elaboration des matériaux “modèles” de la ph ase liante 

 

II.5.1.1 Elaboration des barbotines 

 

La première étape du process de formulation des poudres consiste en l’élaboration 

d’une barbotine alcoolique stable contenant 50 % massique du mélange de poudre 

d’alumine et de clinker. Afin d’apporter à la suspension une bonne stabilité et une 

défloculation maximale, l’ajout d’un dispersant est nécessaire. Comme souvent en milieu 

alcoolique, l’ester phosphorique est utilisé comme dispersant. Ce dernier est ajouté à la 

solution à hauteur de 0,3 % par rapport à la masse totale. 

 La barbotine obtenue est ensuite laissée 24h au mélangeur à rouleaux, avant d’être 

séchée sous hotte, puis broyée au mortier et tamisée à 200 µm. 

 

II.5.1.2 Mise en forme des échantillons 

 

Sachant que les échantillons sont destinés à subir des caractérisations mécaniques 

(flexion trois points), les poudres sont ensuite mises en forme par compaction uniaxiale à 

350 MPa dans une matrice rectangulaire de dimension : 25 x 9,5 mm², à l’aide d’une 

machine d’essais mécaniques de marque INSTRON. Cette machine est commandée par le 

biais d’un PC (en temps réel), ce qui permet d’avoir un bon contrôle des conditions de mise 

en forme. Le synoptique d’élaboration est présenté sur la Figure II-11 : 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II-11 : Synoptique général d’élaboration des  matériaux « phase liante ». 
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II.5.2 Choix des températures d’étude 

 

Ces matériaux, une fois pressés, ont été étudiés par dilatomètrie. Le cycle thermique 

subi est présenté sur la figure suivante (Figure II-12) : 

 

  

 

 

 

 

Figure II-12 : Cycle thermique par dilatomètrie (13 50°C) 

 

La figure suivante (Figure II-13) représente les courbes dilatométriques des 

matériaux fabriqués à partir des mélanges de clinker CA hydraté-déshydraté, noté CAh , et 

des alumines présentées précédemment. On voit que selon l’alumine, les variations 

dimensionnelles des matériaux ne sont pas les mêmes en fonction de la température. 

Certains matériaux présentent des retraits plus ou moins brusques, et d’autres laissent 

apparaître des bosses de dilatation. C’est à partir de ces courbes dilatométriques, que les 

températures d’étude du système ont été déterminées. Ces températures d’étude 

sélectionnées sont 900°C, 1000°C, 1100°C, températu res auxquelles les retraits sont 

importants et 1260°C, températures auxquelles les b osses de dilatation sont plus ou moins 

importantes selon l’alumine. L’étude des variations dimensionnelles des matériaux de la 

phase liante sera abordée plus précisément dans le chapitre suivant. 
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Figure II-13 : Courbes dilatométriques pour les mat ériaux fabriqués à partir du clinker CAh 
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Les matériaux, seront donc traités thermiquement à quatre températures différentes, 

selon le cycle thermique suivant (Figure II-14), avec T = 900, 1000, 1100, ou 1260°C : 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II-14 : Cycle thermique de frittage, avec T = 900, 1000, 1100, et 1260°C 

 

 Dans ce cycle, est intégré un palier de 12h à la température de 500°C, pour être surs 

que les mélanges de poudre clinker et alumine soient bien déshydratés. 

 

II.5.3 Elaboration des matériaux de l’étude de l’in teraction 

agrégat/phase liante  

 

 Pour caractériser les interfaces chimiques susceptibles de se former en température 

entre la phase liante et les granulats d’alumine tabulaire, nous avons réalisé des couples de 

diffusion en presse à chaud. Dans une matrice en graphite, nous avons déposé une couche 

de mélange clinker-alumine, à l’intérieur de laquelle un agrégat d’alumine tabulaire a été 

déposé (Figure II-15.a). Cette matrice est ensuite placée dans l’enceinte de la presse, où 

une pression uniaxiale de 40 MPa est exercée pendant le cycle de frittage (Figure II-15.b). 

Ensuite, une coupe polie et un profil de concentration par élément sont réalisés sur une 

section de cette interface, comme précédemment. 
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b. 

Figure II-15 : Schéma protocole de fabrication des couples de diffusion, interaction phase 

liante/agrégat d’alumine tabulaire (a.) et cycle th ermique appliqué (b.) 
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III. Techniques expérimentales et méthodologie de caractérisation    

III.1 Caractérisations microstructurales 

 

III.1.1 Mesure de densité et porosité ouverte 

 

La mesure de densité de chaque pièce en cru est calculée à partir de sa masse et de 

son volume determiné à partir de ses dimensions. Les densités et les taux de porosité 

ouverte des échantillons frittés sont obtenus par poussée d’Archimède en utilisant la 

méthode de la triple pesée. Ainsi, après avoir pesés les échantillons secs à l’air, ces derniers 

sont imprégnés, sous vide mécanique durant deux heures, d’éthanol anhydre afin de 

permettre à l’alcool de pénétrer dans les pores. La formule qui permet de calculer le taux de 

porosité ouverte (TPO) est la suivante : 

 

                                                 100*
)(

)(
(%)..

mimh

msmh
OPT

−
−=                                  Équation II-1  

 Où mh, ms, et mi sont respectivement, la masse humide (g), la masse sèche (g), et 

la masse immergée (g). 

 

III.1.2 Observations microstructurales 

 

Les faciès de rupture des échantillons frittés sont métallisés, c’est-à-dire recouverts 

d’une fine couche d’or, pour rendre la surface de l’échantillon conductrice. Les observations 

des échantillons métallisés sont réalisées à l’aide d’un microscope électronique à balayage à 

émission de champ (modèle 6500F, JEOL), sous un faisceau électronique de 15 KeV.  

 

III.1.3 Porosimétrie Hg 

 

 La porosimétrie par intrusion de mercure (PIM) est une technique qui permet de 

déterminer la distribution de taille de pores d'un matériau poreux, solide ou poudreux. Le 

principe de la mesure repose sur les propriétés d'un liquide non mouillant tel que le mercure 

à température ambiante. Pour pénétrer les pores d'un matériau poreux, le mercure doit être 

forcé. L'intrusion du mercure suit la relation de Washburn et assume qu'à l'équilibre la 

pression d'intrusion P est inversement proportionnelle au rayon r d'un pore cylindrique et 

proportionnelle à la tension de surface du mercure γ et au cosinus de l'angle de contact θ 

(Figure II-16) du mercure avec la surface du matériau, selon la relation suivante : 
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2 cos

p

P
r

γ θ−=                                                  Équation II-2 

 Le porosimètre utilisé est de marque Micromeritics (Autopore IV 9500). 

 

 
Figure II-16 : Schéma angle de mouillage, pour la r elation de Washburn 

 

III.2 Caractérisations chimiques 

 

III.2.1 Diffraction des rayons X 

 

Les analyses des phases cristallisées ont été réalisées par la technique de diffraction 

de rayons X sur un diffractomètre D8 de la compagnie Siemens. Ces mesures ont été 

effectuées sur des poudres avec un ruban platine, pour s’affranchir des problèmes de 

diffusion thermique dans les compacts en température. Ces mesures ont été réalisées au 

centre de recherche Kerneos. La quantification des phases cristallisées a été réalisée avec 

le logiciel TOPAZ, qui utilise la méthode Rietveld. Ces mesures prennent en compte les 

facteurs de forme et un bilan chimique (C/A) est réalisé pour chacune des analyses.  

 

III.2.2  EDX (Energy Dispersive X-ray) 

 

 L’émission de photons X caractéristique de la nature chimique d’un atome (“raies” X) 

provient du retour à l’état fondamental de celui-ci après qu’il ait été ionisé par un 

rayonnement. En microscopie électronique, les électrons du faisceau incident qui possèdent 

une énergie supérieure à l’énergie (seuil) de liaison d’un électron sur l’orbite n (n=K, L, M,...) 

autour du noyau sont notamment susceptibles d’ioniser l’atome. Cet événement peut être 

détecté par l’émission d’un photon X d’énergie caractéristique lors du retour de l’atome à son 

état fondamental : un électron d’une couche supérieure à la couche ionisée (n’ > n) retombe 

sur la couche n. Il gagne une énergie ERX = En‘ −En qui est cédée sous forme d’un photon X 

caractéristique de l’atome cible. La nomenclature des photons comprend le nom de la 
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couche ionisée et un caractère grec suivi d’un nombre qui précisent l’origine de l’électron qui 

est retombé sur cette couche : Κα1 , Lβ2 ,...  

 Cette technique est efficace pour déterminer une composition chimique, cependant la 

poire d’interaction avec la matière est assez importante (autour du micron), ce qui limite la 

détection d’espèces sur des zones de faible épaisseur. 

 

III.2.3 Analyse chimique d’extrême surface (XPS) 

 

III.2.3.1 Conditions expérimentales 

 

 La spectroscopie de photoélectrons (XPS) est une méthode d’analyse chimique de 

surface. En effet, le faible libre parcours moyen dans le matériau des photoélectrons 

analysés limite la profondeur d’analyse à quelques nanomètres. On peut déterminer, par 

exemple si ce matériau est oxydé en surface, ou encore détecter la présence d’une fine 

pellicule de phase liquide. Tous les éléments sont détectés, sauf l'hydrogène avec une 

sensibilité de l’ordre du pourcentage atomique. Le dispositif XPS (Thermo VG, thétaprobe) 

est constitué d’une source X (AlKα) monochromatique focalisée de 400 µm de diamètre, 

d’un analyseur hémisphérique dont le mode d’acquisition donne une résolution en énergie 

constante. L’acquisition des énergies de liaison se fait dans le domaine 0-1400 eV, avec un 

pas de 1 eV et une énergie de passage de 300eV pour le spectre général. L’acquisition par 

élément se fait dans les domaines 66-86 eV pour Al 2p, 342-360 eV pour Ca 2p, 526-540 eV 

pour O 1s, 148-160 eV pour Si 2s, et 1068-1076 eV pour Na1s, avec un pas de 0,1 eV et 

une énergie de passage de 50 eV. Les deux énergies de passage donnent des résolutions 

(pour Ag 3d5/2) respectivement de 1 eV et 0,55 eV. Pendant les expériences d’XPS, une 

compensation de charges est effectuée par irradiation de l’échantillon avec un système 

combinant un faisceau d’électrons et d’ions à faible énergie. 

 Des analyses angulaires, qui correspondent à la collecte de photoélectrons à 

plusieurs angles de détection, ont également été réalisées sans incliner l’échantillon grâce 

au détecteur bidimensionnel de l’analyseur. 

 

III.2.3.2 Principe de l’XPS : 

 

 La spectroscopie de photoélectrons X est basée sur l’irradiation d’une surface par un 

faisceau de rayons X d’énergie hυ connue, dans une enceinte sous ultravide. Si l’énergie 

des photons incidents est suffisante, des électrons de cœur des atomes irradiés sont éjectés 

avec une énergie cinétique Ec (Figure II-17). 
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 La mesure de cette énergie cinétique va permettre de déterminer l’énergie de liaison 

de ces électrons par la loi de conservation de l’énergie : 

 

.l c spectroh E Eν φ= + +                                         Équation II-3 

 

 Où hυ, El, Ec, et Φspectro, sont respectivement l’énergie du photon incident, l’énergie 

de liaison de l’électron, l’énergie cinétique de l’électron, et le travail de sortie des électrons 

du spectromètre (valeur constante dépendante du spectromètre), (Duc 1998). 

 

 
Figure II-17 : Principe de l’XPS : schéma des nivea ux d’énergie dans l’échantillon et dans le 

spectromètre (Lefèvre 2004). 

 

L’XPS permet de mesurer l’énergie de liaison des électrons. Celle-ci est 

caractéristique de l’élément dont les photoélectrons sont issus. De plus, même si les 

électrons de cœur arrachés à la matière ne participent pas aux mécanismes de liaison 

chimique des atomes, leur niveau d’énergie peut être perturbé par les transferts 

interatomiques des électrons de valence. 

 

III.2.3.3 Calcul des paramètres Auger  

 

 Après émission d’un photoélectron, le retour à l’état fondamental de l’atome se fait 

par le passage d’un électron de la couche L à la couche K, dont l’énergie ainsi gagnée peut 

être compensée, soit par un rayonnement électromagnétique (RX en général) (Figure 

II-18.a), soit par l’émission d’un autre électron de la couche L (électron Auger) (Figure 
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II-18.b). Le premier phénomène est appelé le mode « radiatif » et le second le « mode non 

radiatif ». 

 Ce mode non radiatif nous intéresse directement car les électrons Auger sont 

détectés de la même façon que les photoélectrons : le spectre enregistré fait apparaître à la 

fois des pics de photoélectrons et des pics Auger.  

 

 

a.                                                                                   b. 

Figure II-18 : Principe de la relaxation, passage d ’un électron de la couche L à la couche K 

compensé par (a) émission d’un photon X, ou (b) émi ssion d’un autre électron de la couche L 

appelé « électron Auger KLL » (Lefèvre 2004). 

 

 Il faut retenir que l’énergie permettant l’éjection d’un électron Auger noté (2) sur la 

Figure II-18.b, est fournie par la transition de l’électron, noté (1), vers une couche plus 

profonde de l’atome : ce processus étant intrinsèque, l’énergie cinétique de l’électron Auger 

est indépendante du rayonnement incident. 

 Il est possible de calculer un paramètre indépendant de l’énergie des photons 

incidents ainsi que des effets de charge, et très sensible à l’état chimique des éléments : le 

paramètre Auger modifié. Le concept du paramètre Auger repose sur deux principes : 

 - la différence d’énergie entre un pic de photoélectrons et un pic Auger, pour un 

élément donné dans un état chimique donné, est fixe. 

 - les corrections de charge deviennent inutiles puisque le paramètre Auger consiste à 

mesurer une différence d’énergie entre deux pics. 

 

 Le paramètre Auger α est défini comme la différence entre l’énergie cinétique d’un 

pic d’électrons Auger et celle d’un pic de photoélectrons, selon l’équation : 
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( ) ( )c cE KLL E Kα = −                                      Équation II-4  

 

 Où Ec (KLL) est l’énergie cinétique du pic Auger faisant intervenir les niveaux K, L, et 

L, et Ec (K) est l’énergie cinétique du photoélectron émis à partir de la couche K. 

 

 Le paramètre Auger modifié, noté α’, défini comme le paramètre Auger auquel on 

ajoute l’énergie des photons incidents (ou la somme de l’énergie de liaison du pic de 

photoélectrons et de l’énergie cinétique du pic Auger sur un spectre XPS), lui est souvent 

préféré car il est toujours positif : 

' hα α ν= +                                                      Équation II-5  

 Si on remplace hυ par les termes de l’équation II-3, le paramètre Auger modifié peut 

s’écrire alors comme la somme de l’énergie cinétique du pic Auger Ec (KLL) et de l’énergie 

de liaison du photoélectron El(K) : 

' ( ) ( )c lE KLL E Kα = +                                     Équation II-6  

 Le paramètre Auger permet de déterminer l’état chimique des éléments avec moins 

d’ambiguïté que ne le permettent les seuls déplacements XPS ou Auger, car ce paramètre 

est indépendant de l’énergie incidente, tout en s’affranchissant des problèmes liés aux effets 

de charge. 

 

III.2.3.4 Quantification des élements 

 

  La quantification des éléments (composition en pourcentage atomique) est 

obtenue en considérant que les éléments détectés sont distribués de manière homogène sur 

la profondeur analysée. La concentration (en % atomique) pour un élément A, notée CA, est 

donnée selon l’équation suivante (Minh Duc 1998) : 

                                                           
( )

( )

A

A A A
A

i
i

i i i

I

T E
C

I

T E

σ λ

σ λ

=
Σ

                                       Équation II-7 

 

 Où IA, σA, λA, T(EA) correspondent respectivement à l’intensité en énergie de 

l’élément A, la section efficace d’ionisation, le libre parcours moyen de l’élément A, et la 

fonction de transmission du spectromètre. 
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III.3 Caractérisation mécanique – flexion 3 points 

 

 Pour connaître leur résistance à rupture, les échantillons ont été testés en flexion 

trois points grâce à une machine d’essais mécaniques INSTRON munie d’une cellule de 

flexion trois points. Préalablement à la réalisation de ces essais, les arêtes des barrettes 

frittées ont été chanfreinées. Suite aux essais de flexion trois points, la résistance à la 

rupture σf est donnée par la formule suivante : 

22

3
)(

bW

PI
MPaf =σ                                           Équation II-8  

 Où P, l, b, et w représentent respectivement la force à rupture, l’entraxe, la largeur, et 

l’épaisseur de l’échantillon. 

 

 Des essais de module d’Young en température sur des matrices cimentaires et 

bétons ont été réalisés respectivement au centre de recherche Kerneos et au laboratoire 

GEMH (Groupe d'Etude des Matériaux Hétérogènes) de Limoges. Le principe de ces 

mesures est expliqué en Annexe II.  

 

III.4 Dilatométrie 

 

 Le dilatomètre utilisé pour ces expériences est un dilatomètre Setaram© TMA 92 

Setsys 16/18. Il se compose d’un résistor en graphite pouvant monter jusqu’à une 

température de 2400°C. Un gaz inerte (argon) est ut ilisé afin d’éviter l’oxydation du graphite. 

Le résistor étant isolé par un écran en alumine, les analyses peuvent être effectuées sous 

différentes atmosphères (dans le cas présent, on utilise l’air sec reconstitué). Le contrôle de 

la température est assuré par un thermocouple placé dans la chambre d’analyse. Grâce à 

un capteur de déplacement, le dilatomètre fournit l’évolution de l’épaisseur de l’échantillon 

en fonction du temps et de la température. 

Le cycle thermique subi est présenté sur la figure suivante (Figure II-12) et les 

courbes dilatométriques de quelques mélanges sont présentées au paragraphe II.5.2 de ce 

chapitre. 
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I. Introduction                                                                                          

Comme nous l’avons dit aux précédents chapitres, le comportement intrinsèque de la 

phase liante d’un béton peut être un facteur majeur de l’évolution de sa tenue au cours de sa 

mise en oeuvre. Les variations dimensionnelles, engendrées par le frittage et les formations 

de phase, peuvent être prédominantes devant la cohésion chimique qu’il peut exister entre 

les deux constituants. Le chapitre qui suit traite donc des propriétés intrinsèques de la phase 

liante du béton. Les matériaux modèles utilisés ici sont des matériaux simplifiés fabriqués en 

voie sèche, pour s’affranchir des phénomènes liés aux paramètres d’élaboration en voie 

humide (rhéologie, porosité, etc.) tel que nous l’avons justifié au chapitre précédent. De plus, 

comme nous l’avons montré au chapitre I, il existe peu d’informations dans la littérature sur 

l’influence des paramètres de l’alumine sur les évolutions physico-chimiques du système 

CaO-Al2O3, tant d’un point de vue de la formation des aluminates que de l’évolution 

microstructurale des matériaux. Dans la première partie de ce chapitre, il est question de 

réaliser une étude paramétrique en déterminant quels sont les paramètres de l’alumine fine 

(surface spécifique, morphologie, et impuretés) ayant une influence sur les propriétés 

physico-chimiques et microstructurales des matériaux modèles « phase liante ». On 

s’intéresse dans un deuxième temps, à une autre étude paramétrique en déterminant 

l’influence que peuvent avoir les paramètres de microstructure (taux de porosité, taille de 

grains, homogénéité, et réactivité des phases) sur les propriétés mécaniques intrinsèques 

de la phase liante. 

 

II. Relations Elaboration – Microstructure                                           

Dans cette partie, il s’agit d’étudier l’influence des paramètres d’élaboration sur le 

développement des microstructures de matériaux modèles équivalents à une phase liante. 

Nous allons voir que les évolutions de phase et de microstructure des matériaux formés sont 

liées à la réactivité de l’alumine fine ajoutée pour former la phase liante. Les paramètres de 

l’alumine étudiés dans cette partie sont la surface spécifique, la morphologie, et le taux en 

impuretés SiO2 et Na2O. 

 

II.1 Influence de la surface spécifique et morpholo gie de l’alumine 

sur les caractéristiques microstructurales de la ph ase liante 

 

II.1.1 Influence de la surface spécifique de l’alum ine sur la réactivité de 

la phase liante  
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Dans ce paragraphe, nous décrirons les phases obtenues après différents 

traitements thermiques durant des paliers de six heures, ceci pour des matériaux élaborés à 

base de clinker CA, puis C12A7 hydratés et déshydratés, dans les proportions massiques 2/3 

de clinker et 1/3 d’alumine. Les compositions initiales de ces clinkers qui sont préalablement 

hydratés puis déshydratés sont présentées au chapitre précédent (Chapitre II, II.3). 

Rappelons que les mélanges étudiés sont constitués d’un mélange de phases (CaO, Al2O3, 

aluminates de calcium, …), par le fait que les clinkers de départ sont hydratés puis 

déshydratés avant le mélange avec l’alumine alpha. Les clinkers CA et C12A7 hydratés et 

déshydratés sont nommés respectivement CAh et C12A7h. Les compositions massiques de 

départ des mélanges étudiés sont présentées au chapitre II (partie II.4).  

 

II.1.1.1 Cas des matériaux fabriqués à partir de clinker CAh  

 

La figure suivante (Figure III-1) montre l’évolution de la teneur en phase calcique CA2 

avec la température. D’une manière générale, la proportion de phase CA2 formée dépend de 

la surface spécifique de l’alumine, en effet plus l’alumine est fine plus la réactivité est 

importante, à l’exception de l’alumine PFR. Pour cette dernière, on peut supposer que la 

faible réactivité observée résulte de son mauvais état de dispersion. Nous avons en effet 

constaté au chapitre II (partie II.2), que la PFR est initialement très agglomérée, d’où la 

possibilité que le mélange soit moins homogène que les autres mélanges. 
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Figure III-1 : Evolution de la quantité molaire de la phase CA 2 formée des matériaux fabriqués à 

partir de clinker CAh en fonction de la température  de traitement thermique (en palier 6h). 

 

Les matériaux fabriqués à partir du clinker CA hydraté-déshydraté (CAh) et les 

alumines AC44, P152, et PFR ont la même teneur en phase CA2 à 1000°C au bout de six 
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heures de palier, à l’exception du mélange d’alumine PFR-boehmite dont l’ajout de boehmite 

permet une formation des phases CA et CA2 à plus basse température, comme on va le voir 

par la suite (cf. II.1.2.2). En revanche, à 1100°C,  après six heures de palier, l’alumine P152, 

qui pourtant a une surface spécifique plus faible que la PFR, est beaucoup plus réactive et la 

teneur en CA2 formée est plus importante. La réactivité des mélanges suit l’ordre des 

surfaces spécifiques des alumines, à l’exception de l’alumine PFR en relation avec le 

problème de dispersion évoqué précédemment. A 1100°C, on constate que l’ajout de poudre 

très fine de boehmite a un effet favorable sur la réactivité pour les deux alumines PFR et 

P152 testées. 

La figure suivante (Figure III-2) représente la concentration molaire de la phase CA  

formée en fonction de la température. Cette évolution de la formation de la phase CA 

confirme les hypothèses émises précédemment quant à la réactivité des alumines. On voit à 

900°C que les mélanges contenant de la boehmite (PF R-boehmite et P152-boehmite) sont 

beaucoup plus réactifs et forment la phase CA à plus basse température. A 1100°C, l’AC44 

est moins réactive car sa teneur en CA diminue peu, alors que pour les autres alumines, la 

réaction de formation de la phase CA2 à partir de CA est plus avancée. En effet, rappelons 

qu’à partir de 1000°C a lieu la réaction de formati on de la phase CA2, à partir de la phase CA 

et d’alumine (Chapitre I, Equation I-18).  
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Figure III-2 : Evolution de la quantité molaire de la phase CA  formée des matériaux fabriqués à 

partir de clinker CAh en fonction de la température  de traitement thermique (en palier 6h). 

 

Ces résultats mettent en évidence que la réactivité du système croît de manière 

générale avec la surface spécifique des alumines utilisées, ce qui est un résultat attendu, 

mais que l’écart des teneurs en CA2 formé entre les mélanges est très différent selon les 
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températures considérées. Ceci montre que le chemin réactionnel dépend des alumines, 

point qui sera repris dans le paragraphe suivant (II.1.2). 

II.1.1.2 Cas des matériaux fabriqués à partir de clinker C12A7h  

 

Les figures suivantes (Figure III-3 et Figure III-4) représentent les évolutions des 

teneurs, respectivement en phase CA2 et CA, avec la température des matériaux fabriqués à 

partir du clinker C12A7 hydraté-déshydraté (C12A7h) en fonction de la température. Ces 

observations montrent une nouvelle fois que la réactivité du système suit l’ordre des 

surfaces spécifiques des alumines. Cependant, les concentrations sont différentes par 

rapport aux matériaux fabriqués à partir du clinker CA hydraté-déshydraté. En effet, la 

première réaction observée, est celle de la formation vers 900°C de la phase CA, à partir de 

C12A7 et de l’alumine (Chapitre I, Equation I-16). A cette température, les quantités obtenues 

de phase CA, à partir des deux clinkers C12A7h ou CAh sont comparables. A partir de 

1000°C, quand le CA 2 commence à se former, les résultats pour les deux clinkers diffèrent. 

 Par rapport au clinker précédent, et étant donné que le rapport alumine/clinker est le 

même, les taux de phase CA2 “plafonnent” au-delà de 1100°C, car toute l’alumin e du 

système est consommée. 
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Figure III-3 : Evolution de la quantité molaire de la phase CA 2 formée des matériaux fabriqués à 

partir de clinker C 12A7h en fonction de la température de traitement therm ique (en palier 6h) 
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Figure III-4 : Evolution de la quantité molaire de la phase CA  formée des matériaux fabriqués à 

partir de clinker C 12A7h en fonction de la température de traitement therm ique (en palier 6h) 

 

 Un décalage en température de la formation des phases, entre les matériaux 

fabriqués à partir de C12A7 (C12A7h) et ceux fabriqués à partir de CA (CAh), est donc 

observé. En effet, le rapport alumine/clinker des mélanges est conservé quelle que soit la 

nature du clinker. Les mélanges fabriqués à partir de clinker C12A7h commencent à former 

dans un premier temps à 900°C la phase CA. Une fois  que la phase CA est formée, elle 

consomme à son tour l’alumine pour former la phase CA2. La quantité d’alumine présente 

dans le système n’est donc pas suffisante pour former la même quantité de CA2, que dans 

les mélanges élaborés à partir de clinker CAh. Dans le cas du C12A7, l’alumine est 

consommée par la réaction de formation de CA mais aussi par celle de la formation de CA2 

(Equations I-16 et I-18). 

 

II.1.2 Influence de la surface spécifique de l’alum ine sur le chemin 

réactionnel 

 

II.1.2.1 Surface spécifique variant de 1 à 10 m2/g : 

 

La surface spécifique de l’alumine fine peut avoir une influence sur le chemin 

réactionnel, et peut conditionner des teneurs en phases calciques différentes selon la 

température à laquelle est traité le système. La figure suivante (Figure III-5) représente les 

pourcentages molaires de phases calciques en fonction de la température, pour deux 

matériaux, CAh-AC44 et CAh-AR07. Les deux alumines comparées possèdent une teneur 

en impuretés semblable, et se distinguent principalement par leur surface spécifique, dont 

les valeurs sont les deux extrêmes de la série d’alumines utilisée pour cette étude. Ces 
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données sont établies à l’aide de la diffraction des rayons X en température. Cette technique 

permet d’identifier les domaines de température de formation des phases. Chaque mesure 

est réalisée après un palier de 90 minutes à chaque température dans le domaine 900°C-

1250°C, avec un pas de 50°C et une rampe de montée en température de 300°C/h. 

 

En ce qui concerne le mélange CAh-AR07, représenté par les symboles pleins sur la 

Figure III-5, la phase CA se forme brusquement (courbe rouge) entre 950°C et 1000°C, 

engendrant ainsi une consommation importante de l’alumine (courbe verte) dans la même 

gamme de température. La phase CA2 quant à elle (courbe bleue), apparaît entre 1100°C  et 

1150°C subitement, d’où la deuxième consommation im portante de l’alumine, donnant ainsi 

une allure saccadée en deux niveaux de l’alumine. 

La formation des phases calciques avec le mélange CAh-AC44 (BET< 1 m2/g), se fait 

de manière plus continue, par rapport à celle du matériau CAh-AR07 (BET = 8,9 m2/g). En 

effet, la formation du CA débute lentement à partir de 1000°C, c'est-à-dire 50°C au-dessus 

de la température de formation de la phase CA pour le matériau CAh-AR07. La phase CA2 

se forme à 1150°C lentement, on observe donc le mêm e décalage en température que pour 

la formation du CA. En fin de cycle, il reste de l’alumine dans le cas du mélange CAh-AC44 

alors qu’elle a été totalement consommée avec le mélange CAh-AR07. On voit que la 

cinétique de formation des phases est différente selon l’alumine. Une surface spécifique plus 

importante permet une formation en phase CA2 à plus basse température, ce qui confirme 

les résultats du paragraphe II.1.1. 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-5 : Graphique représentant le % molaire de phases en fonction de la température 

pour deux mélanges : CAh-AC44 et CAh-AR07 (mesure D RX à chaud) 

 

-15

5

25

45

65

85

105

800 850 900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250 1300 1350

Temperature(°C)

%
m

ol
ai

re
 p

ha
se

s

CA2 (AR07)

CA (AR07)

C12A7 (AR07)

Al2O3 (AR07)

CA2 (AC44)

CA (AC44)

C12A7 (AC44)

Al2O3 (AC44)

2 5     50 50 



Chapitre III : Etude des propriétés intrinsèques de la phase liante 

Rôle de l'alumine sur les évolutions physico-chimiques de matériaux du système CaO-Al2O3              61 

 

II.1.2.2 Ajout d’alumine ultrafine : boehmite 

 

Des mélanges ont été réalisés en ajoutant à l’alumine fine (PFR), une alumine 

hydratée de transition, la boehmite dans les proportions 50-50% massique. Cette alumine 

possède une surface spécifique très importante de l’ordre de 200 m2/g. Deux mélanges 

d’alumines ont été réalisés avec ajout de boehmite, les mélanges PFR-boehmite et P152-

boehmite. Nous allons comparer ici la teneur en phases calciques formées à partir de ces 

deux mélanges avec boehmite et leurs homologues sans boehmite. La Figure III-6 

représente respectivement les concentrations molaires des phases C12A7 (symboles pleins) 

et CA (symboles creux) des matériaux CAh-PFR (courbe rouge) et CAh-PFR-boehmite 

(courbe bleue) en fonction de la température. A 900°C, la teneur en CA formée est plus 

importante et la quantité de C12A7 plus faible pour la PFR-boehmite que pour la PFR. On 

suppose donc que la boehmite réagit préférentiellement avec la chaux libre résiduelle du 

système et la phase C12A7 pour former la phase CA (cf. composition initiales des mélanges, 

chapitre II, II.4). A 1000°C, la teneur en phase CA  est quasiment identique pour les deux 

matériaux, ce qui laisse supposer qu’à cette température, la boehmite a totalement réagi, et 

c’est l’alumine PFR qui réagit ensuite avec les phases calciques.  
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Figure III-6 : Evolution des quantités molaires des  phases C 12A7 et CA formées des matériaux 

CAh-PFR et CAh-PFRboehmite en fonction de la tempér ature (en palier 6h). 

 

 La figure suivante (Figure III-7) représente respectivement les concentrations 

molaires des phases CA (symboles pleins) et CA2 (symboles creux) des matériaux CAh-PFR 

(courbe rouge) et CAh-PFR-boehmite (courbe bleue) en fonction de la température. La 

teneur en phase CA étant plus importante à 900°C po ur le mélange PFR-boehmite, comme 

on l’a montré au paragraphe précédent, il se forme donc à 1000°C après six heures de palier 
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plus de phase CA2 pour ce mélange. Pour le mélange avec la PFR, la formation de CA se 

poursuit entre 900 et 1000°C, car la réaction est p lus lente. 
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Figure III-7 : Evolution des quantités molaires des  phases CA  et CA2 formées des matériaux 

CAh-PFR et CAh-PFR-boehmite en fonction de la tempé rature (en palier 6h). 

 

La même étude a été réalisée sur les matériaux CAh-P152 et CAh-P152-boehmite, 

les résultats sont présentés en annexe (Annexe III.1). Nous pouvons faire la même 

hypothèse que pour le mélange avec la PFR-boehmite, à savoir que les phases calciques 

réagissent d’abord avec la boehmite avant de réagir avec l’alumine alpha présente dans le 

système. La boehmite permet de former les phases à plus basse température et joue donc 

un rôle d’accélérateur de formation de phase en température.  

 

 Nous avons vu dans ce paragraphe l’influence de la surface spécifique de l’alumine 

ajoutée sur la réactivité des phases. De manière générale, une grande surface spécifique 

est associée à une meilleure réactivité. L’analyse de la formation des phases en température 

nous a permis de montrer que les chemins réactionnels dépendent des alumines ajoutées. 

De plus, nous avons mis en avant le rôle important des alumines de transition dans le 

système, telle que la boehmite, qui permet de modifier les chemins réactionnels du système 

et d’accélérer en température la formation des phases calciques. Dans le paragraphe 

suivant, nous allons montrer l’influence des températures de traitement thermique sur les 

microstructures. Les paramètres de microstructure analysés sont le taux de porosité ouverte, 

l’homogénéité, la taille de grains, et les retraits dimensionnels en lien avec les phases 

calciques formées. 
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II.1.3 Influence de la surface spécifique et morpho logie de l’alumine sur 

l’évolution microstructurale de la phase liante  

 

II.1.3.1 Influence sur le taux de porosité ouverte du système 

 

Les figures suivantes (Figure III-8 et Figure III-9) représentent les taux de porosité 

ouverte en fonction de la température pour chacun des mélanges fabriqués respectivement 

à partir du clinker CAh et du clinker C12A7h. Ces figures montrent que les taux de porosité 

ouverte sont élevés et évoluent peu dans le domaine de température 900-1100°C quelles 

que soient l’alumine et la nature du clinker contenus dans la phase liante. Après 1100°C, les 

matériaux commencent à fritter et donc le taux de porosité ouverte diminue fortement. Plus 

l’alumine est fine, plus le phénomène est amplifié. L’alumine fine influe donc sur l’évolution 

du taux de porosité de la phase liante à partir de 1100°C uniquement. On peut noter que ces 

taux de porosité ouverte se rapprochent des taux obtenus pour les phases liantes obtenues 

par gâchage (voie humide). 
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Figure III-8 : Evolution du taux de porosité ouvert e (%) en fonction de la température de 

traitement thermique des échantillons frittés (cas du CAh) 
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Figure III-9 : Evolution du taux de porosité ouvert e (%) en fonction de la température de 

traitement thermique des échantillons frittés (cas du C 12A7h) 

 

II.1.3.2 Influence sur le comportement dilatomètrique, relations avec 

les phases formées 

 

Pour les matériaux fabriqués à partir de clinker CAh, différents points se dégagent 

des analyses dilatométriques (Figure III-10). Le cycle dilatométrique utilisé est le suivant : 

cycle de 20°C à 1350°C, avec une vitesse de montée en température égale à 5°C/min et 

une vitesse de refroidissement de 20°C/min (Figure II-12). 
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Figure III-10 : Courbes dilatométriques pour les ma tériaux fabriqués à partir du clinker CAh 

 

Dans un premier temps, nous remarquons que globalement le retrait entre 950°C et 

1150°C est d’autant plus important que la surface s pécifique de l’alumine est élevée. 
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Ensuite, pour le mélange contenant l’alumine de transition boehmite, nous remarquons que 

le retrait débute à plus basse température, ceci pouvant s’expliquer par la finesse de la 

poudre qui permet une meilleure densification du système. 

Entre 1150°C et 1200°C, il existe un plateau pour l es matériaux à base de PFR et de 

PFR-boehmite, alors que pour les autres alumines, il apparaît une bosse de dilatation. Dans 

le cas de l’alumine P152, cette bosse apparaît entre 1170°C et 1260°C, alors que pour 

l’alumine AC44 le pic de dilatation est observé entre 1190°C et 1300°C. Ces bosses de 

dilatation s’expliquent par la formation de la phase calcique CA2 qui s’accompagne d’une 

expansion volumique importante. En effet, on a vu précédemment que la phase CA2 se 

forme plus rapidement avec l’alumine P152, et que la quantité formée est plus importante. 

 

Pour les deux alumines AC44 et AR07, nous avons mis en parallèle les résultats de 

DRX à chaud décrits précédemment, avec une courbe dilatométrique faite suivant le même 

cycle thermique : mesure, après un palier de 90 minutes à chaque température dans le 

domaine 900°C-1250°C, avec un pas de 50°C et une ra mpe de montée en température de 

300°C/h. Les figures suivantes (Figure III-11 et Fi gure III-12) représentent respectivement 

les évolutions des phases calciques et le retrait des matériaux CAh-AR07 et CAh-AC44 au 

cours de ce cycle thermique.  
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Figure III-11 : Evolution phases calciques et retra it en température pour le matériau CAh-AR07 

 

 

 

 

 

 



Chapitre III : Etude des propriétés intrinsèques de la phase liante 

 

66            Rôle de l'alumine sur les évolutions physico-chimiques de matériaux du système CaO-Al2O3  

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

800 850 900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250 1300

Temperature (°C)

%
 m

ol
ai

re
 p

ha
se

s

-6

-5

-4

-3

-2

-1

0

1

R
et

ra
it 

(%
)

CA2 CA C12A7 Al2O3 Retrait(%)

 
Figure III-12 : Evolution phases calciques et retra it en température pour le matériau CAh-AC44 

 

 A 1100°C, on observe une bosse de dilatation pour l’alumine AR07, qui correspond à 

la formation de la phase CA2. Pour l’alumine AC44, cette phase ne commence à se former 

qu’à partir de 1200°C, on observe pas de pic de dil atation, d’autant plus qu’à cette 

température le phénomène est opposé au retrait de frittage. 

En cours de montée en température, le retrait observé entre 900°C et 1100°C peut 

être attribué à la formation de la phase CA qui s’accompagne d’une légère diminution de 

volume. Vers 1100°C, on peut observer une certaine dilatation plus ou moins importante 

selon la teneur en phase CA2 formée. Au-delà, on observe le phénomène de densification dû 

au frittage, qui peut être contrebalancé par la formation de la phase CA2 se produisant à 

partir de clinker CA et d’alumine avec un accroissement de volume. 

L’ensemble de ces courbes permet de mettre en évidence que la densification est 

d’autant plus avancée que l’alumine a une forte surface spécifique, ce qui est un résultat 

attendu. A partir de 1100°C, nous avons vu que la p orosité ouverte diminue quelle que soit 

l’alumine, donc la densification s’opère. Elle ne correspond pas dans tous les cas à un retrait 

car celui-ci est parfois compensé par l’expansion volumique liée à la formation des phases. 

Nous reviendrons dans le chapitre suivant sur ces discussions à propos de la tenue 

mécanique du béton.  

II.1.3.3 Influence sur la microstructure en général - analyse qualitative 

 

Des observations microstructurales à 900°C, 1000°C,  1100°C et 1260°C après six 

heures de palier ont été réalisées sur tous les matériaux fabriqués à partir de chacun des 

mélanges (Annexe III.2). Les évolutions des microstructures en température de deux 

matériaux, dont les alumines possèdent des surfaces spécifiques extrêmes (AC44 : BET<1 

m2/g, et PFR boehmite : BET ~100m2/g), sont présentées sur la Figure III-13. 
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Figure III-13 : Microstructures des matériaux CAh-A C44 (colonne de gauche) et CA-PFR-

boehmite (colonne de droite) à 900, 1000, 1100, et 1260°C après 6h de palier. 
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Ces microstructures montrent que selon la surface spécifique de l’alumine choisie, la 

taille de grains et l’homogénéité des microstructures finales après traitement thermique, sont 

très différentes. En effet, une alumine de faible surface spécifique, type AC44, tend à donner 

des microstructures grossières et plutôt hétérogènes (agglomérats), alors qu’une alumine 

plus fine (PFR-boehmite) privilégie des microstructures fines et homogènes. Par contre, 

nous voyons que, quelle que soit la réactivité de l’alumine, à 1260°C la microstructure 

devient de type vermiculé avec des tailles de grains similaires. La granulométrie de l’alumine 

a donc une influence sur la taille de la microstructure et permet de former des 

microstructures plus ou moins homogènes. 

De plus, une relation entre la morphologie de l’alumine et celle de la phase 

cimentaire formée a été mise en évidence. 

En comparant les observations microstructurales du compact fritté CAh-AC44 traité à 

1000°C et à 1100 °C (Figure III-14.a et Figure III- 14.b), on peut noter que la morphologie de 

la phase CA2 formée à 1100°C est voisine de la morphologie de l ’alumine de départ. En 

effet, les agrégats de CA2 formés à 1100°C ont la même morphologie et la même  taille que 

l’alumine de départ, ce qui conduit à formuler l’hypothèse que ces agrégats ont une certaine 

mémoire de la morphologie de l’alumine. 
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Figure III-14 : Observations microstructurales du c ompact fritté CAh-AC44 à 1000°C (a) et à 

1100°C (b) 

 

La même observation a été faite pour le mélange C12A7h-P152 traité à 900°C et 

1000°C (Figure III-15.a et Figure III-15.b). Entre ces deux températures, une grande quantité 

de CA s’est formée aux dépends de C12A7 et d’Al2O3. On voit que la forme et la taille des 

agrégats de CA formés sont proches de ceux de l’alumine P152SB. 
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b. 

Figure III-15 : Observations microstructurales du c ompact fritté C 12A7h-P152 à 900°C (a) et à 

1000°C (b) 

 

Comme nous l’avons décrit au chapitre I (III.1.2.3) à partir d’une étude 

bibliographique, Ali et al. (Ali, Agarwal et al. 1997) ont montré que la réaction se produit par 

diffusion de l’ion possédant l’affinité en oxygène la plus faible, à savoir ici l’ion calcium Ca2+.  

 

Si on schématise les interfaces, nous pouvons expliquer les réactions entre l’alumine 

et les aluminates de calcium, comme décrites sur la Figure III-16. A la température T, les 

ions Ca2+
 diffusent dans un aluminate riche en chaux vers l’alumine, puis quand les 

températures de stabilité des phases CA (T1) et CA2 (T2) sont atteintes, les ions calcium 

diffusent dans un aluminate plus riche en chaux que celui qui va être formé par réaction 

avec Al2O3. Les interfaces sont donc en réalité des interphases. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-16 : Schémas des réactions aux interface s alumine et phases calciques en 

température 

 

Dans notre cas, nous pouvons faire l’hypothèse que les ions Ca2+ d’un aluminate de 

calcium diffusent vers l’alumine pour former un aluminate de calcium plus riche en alumine. 
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Des petits grains vont germer à la surface de l’alumine et les agrégats de cette nouvelle 

phase vont donc garder la mémoire de la forme du grain d’alumine qui réagit avec 

l’aluminate de calcium. 

Selon nos observations, l’alumine impose donc sa morphologie aux agrégats qu’elle 

forme avec les phases cimentaires avoisinantes, comme le schématise la Figure III-17. 

Cette hypothèse confirme le fait que l’on a tout intérêt à utiliser des alumines fines pour une 

meilleure réactivité, et cela pose aussi le problème de la taille du clinker qui doit être aussi 

suffisamment fin pour mieux réagir avec les grains d’alumines à proximité, ainsi que de 

l’intimité du mélange clinker/alumine (cf. problème de réactivité de la PFR). 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-17 : Schéma explicatif de la formation d e la phase cimentaire par réaction avec 

l’alumine 

 

Nous avons vu que la surface spécifique et la morphologie de l’alumine avaient une 

influence sur la microstructure et sur la cinétique de formation des phases. On s’intéresse 

maintenant à l’influence de la surface spécifique sur l’homogénéité et la taille de grains de 

façon plus quantitative. 

 

II.1.3.4 Influence sur l’homogénéité et la taille de grains – analyse 

semi-quantitative 

 

Les tailles de grains et l’homogénéité des matériaux formés ont été notées 

qualitativement par rapport aux observations microstructurales réalisées sur ces matériaux. 

La taille de grains du système est noté de 0 à 3, les microstructures les plus 

grossières ayant la note de 3 sur 3 et les plus fines la note de 0 sur 3. Les figures suivantes 

présentent deux exemples de microstructure : grossière (Figure III-18.a) et fine (Figure 

III-18.b). Il en est de même pour les caractérisations de l’homogénéité des microtructures, 

celles-ci ont été notées de 0 à 6, les microstructures les plus hétérogènes ayant la note de 0 

sur 6 (Figure III-19.a) et les plus homogènes la note de 6 sur 6 (Figure III-19.b). L’ensemble 

des observations microstructurales des matériaux formés est présenté en Annexe III.2. 
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Figure III-18 : Microstructures des matériaux CAh-A C44 à 900°C (a.), et CAh-PFR-boehmite à 

900°C (b.) 
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b. 

Figure III-19 : Microstructures des matériaux CAh-A C44 à 900°C (a.), 1260°C (b.) 

 

Les notations de taille de grains (TDG) et d’homogénéité (Homog.) de chacune des 

microstructures des matériaux, réalisées à partir des observations au microscope 

électronique à balayage, sont présentées dans le tableau suivant (Tableau III-1) : 

 

 900°C 1000°C 1100°C 1260°C 

 TDG Homog. TDG Homog. TDG Homog. TDG Homog. 

CAh-AC44 3 0 3 0 2 1 3 6 

CAh-P152 2 1 2 1 2 2 2 5 

CAh-PFR 0 2 0 3 1 3 2 6 

CAh-PFRboehmite 0 2 0 3 0 5 2 6 

Tableau III-1 : Taille de grains et homogénéité des  microstructures des matériaux fabriqués à 

partir du CA hydraté-déshydraté 

 

 Comme nous l’avons décrite précédemment, l’évolution des microstructures, quelle 

que soit l’alumine initiale, tend à 1260°C vers une  microstructure vermiculée, ce qui explique 

la note 6/6. Pour les températures inférieures, c’est la surface spécifique de l’alumine fine 

qui va naturellement influer sur la microstructure du matériau fritté. En effet, on voit que la 

CA/AC44 

900 °C 900 °C 

CA/PFR boeh  
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microstructure du matériau fabriqué avec l’AC44 (BET<1 m2/g) est beaucoup plus grossière 

et hétérogène que celle du matériau formé avec le mélange d’alumine PFR-boehmite. En ce 

qui concerne le clinker C12A7h, les notes de taille de grains et d’homogénéité sont 

présentées dans le tableau suivant (Tableau III-2) : 

 

 900°C 1000°C 1100°C 1260°C 

 TDG Homog. TDG Homog. TDG Homog. TDG Homog. 

C12A7h-AC44 3 0 3 0 3 0 3 3 

C12A7h-P152 1 1 1 2 1 3 2 5 

C12A7h-PFR 1 2 1 0 1 3 2 5 

C12A7h-PFRboehm 1 1 1 2 1 3 3 5 

Tableau III-2 : Taille de grains et homogénéité des  microstructures des matériaux fabriqués à 

partir du C 12A7 hydraté-déshydraté 

 

 Pour les matériaux fabriqués à partir du clinker C12A7h, les microstructures sont plus 

grossières et hétérogènes que ceux fabriqués à partir du clinker CAh de manière générale. 

Cependant les mêmes observations sont faites pour les matériaux fabriqués à partir de CAh 

quant à l’augmentation de la taille de grains avec la température, et l’influence de la surface 

spécifique sur celle-ci. 

 La taille de grains a tendance à augmenter avec la température. Elle est difficile à 

estimer, car ce sont des agrégats de petits grains qui se forment par réaction des aluminates 

riches en calcium et de l’alumine, cette dernière imposant la taille des agrégats formés. Au 

sein de ces agrégats, une coalescence des grains se produit ensuite de façon plus ou moins 

prononcée.  

 

II.2 Influence des impuretés de l’alumine sur les c aractéristiques 

microstructurales de la phase liante 

 

Après avoir identifiée l’influence de la surface spécifique des alumines sur la 

réactivité du système, on s’intéresse à l’influence des impuretés de l’alumine sur la réactivité 

des phases. L’étude ici s’est appuyée sur une série d’alumines, dans la même gamme de 

surface spécifique [7-9 m2/g], mais ayant des teneurs en impuretés différentes. Les 

impuretés étudiées ici sont la silice et la soude. On trouve dans la littérature des informations 

sur l’influence de ces impuretés sur la microstructure de frittés d’alumine, mais peu 

d’informations sur l’influence de ces impuretés sur les formations des phases calciques ou 

les coefficients de diffusion du calcium. 
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II.2.1 Influence des impuretés sur la microstructur e de l’alumine – 

analogie avec le système clinker - alumine 

 

Comme nous l’avons décrit au chapitre I (II.2.3.5), l’impureté Na2O limite le 

grossissement des grains, et l’impureté SiO2 permet de limiter la taille des grains également, 

mais mène à un grossissement anormal des grains à haute température. Par contre, nous 

n’avons pas trouvé dans la littérature de travaux concernant l’influence des impuretés de 

l’alumine sur l’interaction physico-chimique avec les aluminates de calcium dans la zone de 

température qui nous intéresse, à savoir 800-1300°C , domaine de température beaucoup 

plus bas que celui du frittage de l’alumine. Les effets, dus aux impuretés, sur les frittés 

d’alumine ont lieu à des températures dépassant notre domaine d’étude, l’analogie avec le 

système clinker-alumine est donc impossible. En revanche, nous allons voir que les 

impuretés des alumines peuvent avoir une influence sur la réactivité du système à ces 

températures. 

Dans notre cas, nous avons comparé les microstructures des matériaux, CAh-C et 

CAh-AR07, traités thermiquement à 1100°C (6h), dont  les alumines C et AR07 possèdent la 

même surface spécifique et se distinguent par leur teneur en impuretés Na2O et SiO2, 

comme le rappelle le Tableau III-3 : 

 

Alumine BET (m2/g) Na2O (ppm) SiO2 (ppm) CaO (ppm) Fe2O3 (ppm) 

C 9 600 680 160 150 

AR07 8,9 3300 200 150 100 

Tableau III-3 : Caractéristiques des alumines C et AR07 

 

 Les microstructures de ces deux matériaux sont présentées sur les figures suivantes 

(Figure III-20.a et b) : 

 

a. (% molaire CA 2=91,4%) 

 

b. (% molaire CA 2=82,2%) 

Figure III-20 : Microstructures des matériaux CAh-A R07 (a.) et CAh-C (b.), à 1100°C (6h) 
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  D’après ces observations, on voit que la taille de grains de la microstructure du 

matériau CAh-C est plus fine que celle du matériau CAh-AR07. Pour une surface spécifique 

similaire, on peut faire l’hypothèse que l’impureté SiO2, plus importante pour l’alumine C, 

peut diminuer la taille de grains, comme l’ont montré Bae et al dans leur étude sur des frittés 

d’alumine. Cependant l’alumine AR07 possède une teneur en Na2O plus importante, il y a 

donc un effet de balance attendu, et ici ce serait l’effet de la silice qui prédominerait.  

 

II.2.2 Influence des impuretés sur la réactivité de  la phase liante 

 

 L’influence des impuretés silice et soude a été étudiée avec une série d’alumines, de 

surface spécifique semblable, qui se distinguent uniquement de part leur teneur en 

impuretés. Ces alumines provenant du même fournisseur ont des morphologies identiques 

(Chapitre II, II.2). 

La figure suivante (Figure III-21) représente la composition en impuretés Na2O et 

SiO2 de ces alumines.  
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Figure III-21 : Classement des alumines en fonction  de leur teneur en soude et silice 

 

 La comparaison des alumines D et E, qui ont un taux de silice semblable, permettra 

d’identifier l’influence de l’impureté soude, et la comparaison des alumines B et E permettra 

de connaître l’influence de l’impureté silice. 

La figure suivante (Figure III-22) représente la formation en phase CA2 des matériaux 

fabriqués à partir de clinker CA anhydre non broyé (CA>99%) et les alumines A, B, D,et E, à 

la température de 1100°C pendant six heures, en fon ction du taux d’impuretés en silice des 
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alumines. Ce clinker CA anhydre, du fait qu’il ne soit pas broyé, présente des agrégats de 

CA grossiers et est donc peu réactif, par rapport au clinker CA hydraté-déshydraté (CAh). 
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Figure III-22 : Formation en phase CA 2 des matériaux fabriqués à partir de CA  anhydre non 

broyé et des alumines, à 1100°C (6h) 

 

 En comparant la réactivité des matériaux fabriqués à partir des alumines D et E, on 

voit que la formation en phase CA2 est plus importante pour le mélange avec l’alumine D. La 

soude semble donc avoir un effet positif sur la réactivité des phases. Même observation pour 

la comparaison entre les alumines A, B et E, la silice semble également favoriser une 

meilleure réactivité. Quant à la comparaison quantitative, on se rend compte que pour une 

différence d’environ 2500 ppm de soude, on a une différence de réactivité environ de 10 % 

molaire de phase CA2 formée, alors que pour une différence de l’ordre de 200 ppm de silice, 

on a une différence de réactivité autour de 20 % molaire. La silice semble avoir un effet 

prépondérant, en considérant des effets linéaires, ce que nous n’avons pas vérifié sur la 

gamme testée. 

 La même démarche a été réalisée en utilisant le clinker C12A7h. La figure suivante 

(Figure III-23) représente la formation en phase CA2 des matériaux fabriqués à partir de 

clinker C12A7h et les alumines A, B, D et E. En comparant la réactivité de ces matériaux, on 

retrouve le même ordre de réactivité que pour les matériaux fabriqués à partir de clinker CA 

anhydre, à savoir B>D>E, avec des écarts moins importants. On peut donc confirmer une 

influence positive des impuretés SiO2 et Na2O, avec un effet marqué de SiO2. 
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Figure III-23 : Taux de phase CA 2 dans les matériaux fabriqués à partir de C 12A7h et des 

alumines B, D et E, en fonction de la teneur en SiO 2 des alumines, à 1100°C (6h) 

 

 Pour confirmer ces résultats et comparer le chemin réactionnel de chacun de ces 

mélanges, des couples de diffusion ont été réalisés en presse à chaud, et caractérisés en 

établissant des profils de concentrations en analyse EDX. Trois couples de diffusion ont été 

réalisés, avec les alumines B, D, et E, et le clinker anhydre CA, de phase pure supérieure à 

99 %. Dans une matrice graphite, une couche de poudre de clinker CA anhydre est 

déposée, puis tassée, suivi d’une couche d’alumine, comme l’illustre la Figure III-24.a.  Une 

pression uniaxiale de 40 MPa est exercée sur les pistons de la matrice dès le début du cycle 

de frittage. Le système est porté à une température de 1100°C, avec une vitesse de chauffe 

de 5°C/min, pendant des paliers de 2 ou 6 heures (F igure III-24.b). Une coupe polie est 

ensuite réalisée à l’interface entre les deux constituants, qui va être ensuite observée au 

microscope électronique à balayage en électrons rétrodiffusés et sur laquelle un profil de 

concentration par élément est réalisé sur l’épaisseur de l’interphase, à l’aide de la technique 

EDX.  
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b. 

Figure III-24 : Synoptique de préparation des coupl es de diffusion (a.), et cycle thermique (b). 
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 Les figures suivantes (Figure III-25.a et Figure III-25.b) représentent des images 

réalisées au microscope électronique à balayage en électrons rétrodiffusés, et à droite sont 

représentés les pourcentages atomiques des éléments calcium et aluminium en fonction de 

l’épaisseur analysée en microns, pour le couple de diffusion avec l’alumine B. 
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Figure III-25 : Couples de diffusion CA-B traités à 1100°C, 2h (a.), et 6h (b.) 

 

 Les compositions atomiques en élément Al et Ca pour chaque aluminate de calcium 

sont présentées dans le Tableau III-4 : 

 

 Al (% atomique) Ca (% atomique) 

CA2 80 20 

CA 67 33 

C12A7 54 46 

Tableau III-4 : Concentrations atomiques en élément s Al et Ca pour chaque aluminate de 

calcium 

 

 Pour les deux couples de diffusion à 1100°C, avec des paliers en température de 2 et 

6 heures, on observe à l’interface entre l’alumine et le clinker CA, une zone composée de 

CA2. 

2h 

6h 

2h 

6h 
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Pour le matériau fritté à 1100°C, pendant un palier  de 2 heures (Figure III-25.a), la 

moyenne d’épaisseur de l’interphase mesurée est de l’ordre de 6 microns, si on mesure les 

zones entre les deux points d’inflexion, et pour un palier de six heures, elle est d’environ de 

10 microns. 

La même démarche a été utilisée pour étudier les couples de diffusion fabriqués à 

partir des alumines D et E. Le tableau suivant (Tableau III-5) regroupe toutes les moyennes 

d’épaisseurs des interphases de CA2 mesurées pour chacun des matériaux, avec trois 

mesures par échantillon. 

 

Alumines B D E 

Moyenne épaisseur 

interphase (µm) 2h 
6 ± 0,8 5± 0,5 3 ± 0,2 

Moyenne épaisseur 

interphase (µm) 6h 
10 ± 0,8 9 ± 0,5 6 ± 0,2 

Tableau III-5 : Epaisseurs de zones des interphases  alumine - clinker 

 

 Ces résultats confirment ceux du paragraphe précédent, en effet les zones de 

réactions les plus importantes sont obtenues avec les alumines à haut taux d’impuretés en 

silice et en soude. Nous pouvons donc dire que la silice et la soude ont une influence 

positive sur la réactivité du système, avec un effet plus marqué pour la silice. 

Pour confirmer cet effet de la silice, plus important que celui de la soude, nous avons 

réalisé deux couples de diffusion avec l’alumine très pure SM8 et un mélange SM8 avec 

ajout de gel de silice. Ce gel a été incorporé à l’alumine SM8 en barbotine alcoolique à 

teneur de 700 ppm, et a été mélangé une nuit au mélangeur à rouleaux. Le mélange a 

ensuite subi un cycle thermique de plus de 20h à 600°C, pour faire diffuser la silice dans 

l’alumine. Le cycle thermique subi est le même que précédemment (1100°C pendant 6 

heures). Les épaisseurs de zones de réaction à l’interface ont été comparées. Les figures 

suivantes (Figure III-26.a et Figure III-26.b) représentent les observations en électrons 

rétrodiffusés de ces deux couples de diffusion avec les teneurs en pourcentage atomique 

des éléments en fonction de l’épaisseur analysée. L’épaisseur de la zone CA2 mesurée pour 

le couple sans gel de silice est de l’ordre de 5 microns, alors que celle pour le couple avec 

gel de silice est de l’ordre de 9 microns. Nous pouvons donc affirmer que la silice favorise la 

formation des phases. 
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Figure III-26 : Couples de diffusion CA-SM8 (a.), e t CA-SM8+silice (b), traités à 1100°C (6h) 

 

 Comme nous l’avons rappelé au paragraphe II.2.1, on trouve des informations sur 

l’influence des impuretés sur la microstructure d’un fritté d’alumine, mais peu d’informations 

sur l’influence de ces impuretés sur la formation des phases dans ces systèmes. Le frittage 

de nos composés ici, se fait en « phase solide », c'est-à-dire que tous les constituants 

restent solides à la température de cuisson du système. Cependant, dans certains cas, 

même en frittage dit en « phase solide », la présence d’impuretés peut conduire à la 

formation d’un film liquide confiné au niveau des joints de grains, pouvant favoriser les 

diffusions d’espèces (Bernache-Assolant 1997), (Denape 1996). Ces phases secondaires 

sont généralement caractérisées par des eutectiques à basse température.  

Nous avons recherché si, dans les systèmes CaO-Al2O3-Na2O, et CaO-Al2O3-SiO2, 

des phases liquides pouvaient se former aux températures étudiées (800-1200°C). Si oui, 

nous pourrons alors attribuer l’effet positif des impuretés à la diffusion du calcium favorisée 

par une phase liquide aux interfaces. 

Le diagramme de phases ternaire CaO-Al2O3-SiO2 révèle les présences 

d’eutectiques ternaires dont les températures sont égales à 1170°C et 1265°C pour des 

compositions relativement riches en silice (Figure III-27). 

 

CA_SM8CA_SM8

CA_SM8+silice 
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Figure III-27 : Diagramme ternaire CaO-Al 2O3-SiO2 (Levin, Robbins et al. 1969) 

 

 Dans notre cas, nous observons des influences des impuretés à 1000°C et 1100°C, 

en dessous du premier eutectique. En revanche, quand on s’intéresse au diagramme de 

phases ternaire Al2O3-SiO2-Na2O, on remarque que pour certaines compositions riches en 

soude et en silice, il peut apparaître des phases liquides à très basse température. 

 

 Dans les mélanges étudiés ici, on peut considérer que localement les teneurs en 

impuretés SiO2 et Na2O de l’alumine peuvent être très importantes. En effet, les taux de 

solubilité de Na2O et SiO2 étant faibles, ces oxydes se concentrent aux interfaces. Les 

figures suivantes (Figure III-28.a et b) présentent deux diagrammes binaires, Na2O.2SiO2 - 

Na2O.Al2O3.6SiO2 et Na2O.2SiO2 - Na2O.Al2O3.2SiO2, issus du diagramme ternaire Na2O-

Al2O3-SiO2 (Levin, Robbins et al. 1965). 

 

 

 

 

 

 

 

1 

2 

1 eutectique 1170°C 

2 eutectique 1265°C  
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Figure III-28 : Diagrammes binaires Na 2O.2SiO2-NaAlSi 3O8 (a) et Na2O.2SiO2-Na2O.Al 2O3.2SiO2 

(b) (Levin, Robbins et al. 1965) 

 

 Ces diagrammes montrent que pour des compositions comprises entre le disilicate 

de sodium (Na2O.2SiO2) et l’albite (Na2O.Al2O3.6SiO2) et entre le disilicate de sodium et la 

néphéline (Na2O.Al2O3.2SiO2), on peut avoir respectivement des points eutectiques à 767°C 

et 768°C. Ces formations de phases liquides pourrai ent donc expliquer, une meilleure 

diffusion des espèces calcium, et donc ainsi une meilleure réactivité du système. 

 

Pour compléter cette étude sur l’influence des impuretés, des analyses de diffraction 

des rayons X ont été réalisées en température, en respectant le cycle thermique vu au 

paragraphe II.1.3.2. Les résultats sont rapportés sur la Figure III-29, qui représente le 

pourcentage molaire en phase CA2 en fonction de la température. Entre 1000°C et 115 0°C, 

l’alumine D, c’est-à-dire l’alumine plus riche en soude, est plus réactive que les deux autres, 

et à partir de 1150°C, la tendance s’inverse et c’e st l’alumine B, plus riche en silice, qui 

devient plus réactive. D’après le diagramme ternaire de phases Na2O-Al2O3-SiO2 vu 

précédemment, il y a possibilité de former des phases liquides à basse température (à partir 

de 767°C), pour des compositions locales riches en SiO2 et Na2O, ce qui pourrait expliquer 

une réactivité plus importante des alumines riches en Na2O entre 1000 et 1150°C. 

D’après le diagramme ternaire de phases, Al2O3-CaO-SiO2 (Figure III-27), les phases 

liquides riches en silice sont susceptibles d’être formées vers 1170°C, et pourraient 

expliquer un effet plus important des alumines riches en silice sur la réactivité des phases à 

partir de 1150°C. 
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Figure III-29 : Evolution du % molaire en phase CA 2 en fonction de la température pour les 

matériaux CAh-B, D, et E 

 

 Les impuretés de l’alumine fine ajoutée au système, peuvent donc avoir une 

influence sur le chemin réactionnel de la formation des phases calciques dans le domaine 

de température 900-1300°C. En effet, la formation d e phases liquides, qui peut se produire à 

ces températures pour des compositions locales riches en alumine, en chaux, en silice et en 

soude, peut favoriser la diffusion des ions Ca2+ aux surfaces entre grains d’aluminates de 

calcium.  

 

II.3 Influence de la granulométrie du clinker sur l es caractéristiques 

microstructurales de la phase liante 

 

Nous avons vu précédemment que la granulométrie de l’alumine avait un effet sur la 

microstructure et la réactivité des matériaux, nous allons maintenant nous intéresser à 

l’influence de la granulométrie du clinker sur la microstructure et la réactivité. Jusqu’ici, nous 

avons travaillé avec des clinkers hydratés et déshydratés, nous allons maintenant comparer 

les résultats de ces clinkers hydratés-déshydratés avec un clinker anhydre de phase CA 

pure (CA>99%). 

 

II.3.1 Influence de la granulométrie du clinker sur  la microstructure 

 

Les figures suivantes représentent respectivement les faciès de rupture des 

matériaux CAh-AC44 et CA anhydre-AC44 cuits à 1100°C (Figure III-30.a et Figure III-30.b), 
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et les matériaux CAh-P152-boehmite et CA anhydre-P152boehmite cuits à 1100°C (Figure 

III-31.a, et Figure III-31.b).  

On observe dans ces deux cas, que pour les mélanges réalisés avec un clinker CA 

anhydre (Figure III-30.b et Figure III-31.b), les microstructures sont plus hétérogènes et plus 

grossières. On voit ici qu’il y a une influence très importante de l’état initial (morphologie) du 

clinker sur la microstructure finale. De plus, les échantillons étant plus friables, on peut 

s’attendre à des tenues mécaniques des matériaux très différentes dans les deux cas.  
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Figure III-30 : Observations microstructurales des matériaux CAh-AC44 (a.) et CA anhydre-

AC44 (b.) à 1100°C (6h) 
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Figure III-31 : Observations microstructurales des matériaux CAh-P152-boehmite (a.) et CA 

anhydre-P152-boehmite (b.) à 1100°C (6h) 

 

On retrouve dans le cas du matériau CA anhydre-AC44 à 1100°C, les mêmes 

observations concernant l’hypothèse que l’alumine impose sa morphologie aux agrégats 

qu’elle forme avec les phases cimentaires avoisinantes (diffusion de Ca2+ vers Al2O3), 

comme le montre la Figure III-30.b. En effet, les phases CA2 formées sont sous forme 

d’agrégats de taille importante. Autre point observé pour le mélange CA anhydre-P152-

boehmite : la partie du clinker CA anhydre qui réagit, correspond aux plus petits grains, les 
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plus gros restant sous forme de CA non réagi. Si le clinker est sous forme grossière, il 

réagira donc très peu, nous avons vérifié ce point pour plusieurs alumines.  

 

II.3.2 Influence de la granulométrie du clinker sur  la réactivité des 

phases 

 

La figure suivante (Figure III-32) représente la concentration molaire en phase CA2 

de matériaux fabriqués à partir de clinker hydraté et déshydraté, ainsi que leurs homologues 

fabriqués à partir d’un clinker CA anhydre en fonction de la surface spécifique des alumines. 

On voit que pour une alumine grossière (AC44), les teneurs en phase CA2 sont similaires 

pour les deux clinkers ; la morphologie du clinker de départ n’a donc pas d’influence sur la 

réactivité des phases pour une alumine grossière de type AC44. Au contraire, pour les 

alumines plus fines (P152-boehmite, B et D), on observe une grande différence, entre 20 et 

30 % molaire de CA2 formé selon l’alumine, et donc la morphologie du clinker a réellement 

une influence sur la réactivité du système. On peut supposer que ce sont les grains fins du 

clinker anhydre qui réagissent avec l’alumine, quand ces petits grains sont consommés la 

réaction est interrompue, d’où une réactivité plus faible par rapport au clinker CA hydraté-

déshydraté. Cette différence de réactivité est d’autant plus sensible que l’alumine est elle-

même fine et réactive. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-32 : Formation en phase CA 2 des matériaux fabriqués à partir de CA anhydre et d e CA 

hydraté-déshydraté et d’alumine en fonction de la B ET des alumines 

 

II.4 Conclusion Relations Elaboration - Microstruct ure 

 

Cette partie nous a permis de décrire l’interaction entre les paramètres d’élaboration 

et ceux de microstructure des matériaux modèles fabriqués en voie sèche à partir de clinker 

CA et de clinker C12A7. Elle nous a permis également de mettre en exergue les paramètres 
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de l’alumine qui ont une influence sur les paramètres de microstructure tels que le taux de 

porosité ouverte, l’évolution des phases calciques qui s’opèrent en température, la 

morphologie, la taille de grains, ainsi que l’homogénéité du système. Dans un premier 

temps, nous avons vu que la surface spécifique de l’alumine a une influence sur la réactivité 

du système. Cette dernière croît généralement avec la surface spécifique de l’alumine, à 

l’exception des alumines qui se dispersent mal, ou des mélanges avec ajout d’alumine de 

transition qui peut modifier les chemins réactionnels. En effet, selon l’alumine utilisée, les 

chemins réactionnels ne sont pas les mêmes : l’ajout d’alumine très fine, alumine de 

transition, permet de modifier les températures de réaction des phases, elle joue donc un 

rôle d’accélérateur en température de la formation de phases. De plus, nous avons montré 

que quelle que soit l’alumine contenue dans la phase liante, le taux de porosité varie peu 

dans le domaine de température 900°C-1100°C. Au-del à de 1100°C, le taux de porosité 

ouverte dépend de la surface spécifique de l’alumine. En effet, au plus la surface spécifique 

de l’alumine est importante, au plus le taux de porosité diminue ensuite. Les évolutions 

dilatométriques et l’étude de l’évolution des phases calciques en température ont permis de 

comprendre les différents comportements dilatométriques des matériaux, et d’associer aux 

retraits et dilatations observés les phases calciques formées. 

 Les alumines de surfaces spécifiques les plus élevées permettent également de 

conférer aux matériaux des microstructures finales plus fines et homogènes, ces 

microstructures étant toutes de type vermiculé à 1260°C. Le mode de formation des phases 

calciques se fait par diffusion de l’espèce Ca2+ dans des phases calciques riches en chaux 

vers l’alumine ou vers des phases calciques plus riches en alumine. De part ce mode de 

formation, c’est donc l’alumine du système qui va imposer la morphologie des agrégats de 

phases calciques formées, ceci explique qu’au plus l’alumine est fine, au plus la 

microstructure des phases formées à plus haute température sera fine.  

Outre la surface spécifique et la morphologie des alumines qui ont une influence sur 

la réactivité, on observe également une influence des impuretés de ces alumines. Les 

alumines à haut taux de soude et silice favorisent la réactivité des phases. L’étude des 

diagrammes ternaires des systèmes CaO-Al2O3-SiO2 et Al2O3-Na2O-SiO2, nous oriente vers 

l’hypothèse que des phases liquides peuvent se former à l’interface entre les réactifs et 

favoriser ainsi la diffusion de l’espèce calcium vers l’alumine. Ces phases liquides ont des 

bas points de fusion qui sont compris dans notre domaine de température d’étude (800-

1200°C).  

Dans un dernier point, nous avons vu qu’il y avait également une influence de la 

granulométrie du clinker de départ sur la réactivité, mais également sur la microstructure du 

système. 
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Cette partie a donc mis en avant les paramètres de l’alumine qui influent sur les 

paramètres de microstructure du système phase liante. La partie suivante va nous permettre 

d’identifier parmi les paramètres de microstructure évoqués, lesquels ont un effet sur les 

propriétés mécaniques de la phase liante. 

III. Relations Microstructure – Propriétés mécaniques                         

L’ensemble des essais sur des matériaux modèles, élaborés selon le protocole décrit 

au chapitre précédent, nous a conduit à un panel de matériaux. A partir de l’analyse de 

ceux-ci, nous avons dans un premier temps identifié les paramètres d’élaboration qui ont 

une influence sur les paramètres de microstructure de la phase liante. Il s’agit maintenant 

dans cette deuxième partie de déterminer quels sont les paramètres de microstructure qui 

ont une influence sur la tenue mécanique de la phase liante. Les paramètres de 

microstructure utilisés ici sont le taux de porosité ouverte, l’évolution de phases calciques, 

l’homogénéité, et la taille de grains. Ces résultats expérimentaux ont ensuite été traités à 

l’aide de matrices à coefficients de corrélation, un outil statistique dont l’intérêt est de 

« visualiser » l’ensemble des corrélations (positives ou négatives) ou de l’absence de 

corrélation de ces paramètres entre eux.  

 

III.1 Evolution générale de la tenue mécanique en f onction de la 

température 

 

Les figures suivantes (Figure III-33 et Figure III-34) représentent respectivement les 

évolutions des résistances mécaniques des matériaux fabriqués à partir des mélanges CAh 

et C12A7h avec les différentes alumines en fonction des températures d’étude 900°C, 

1000°C, 1100°C, et 1260°C. Les résistances à la rup ture ont été mésurées en flexion trois 

points selon le protocole décrit dans le chapitre II (partie III.3). 
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 Figure III-33 : Evolution de la tenue mécanique de s matériaux fabriqués à partir de CAh en 

fonction de la température 
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Figure III-34 : Evolution de la tenue mécanique des  matériaux fabriqués à partir de C 12A7h en 

fonction de la température 

 

 D’une manière générale, les tenues mécaniques de ces matériaux augmentent avec 

la température de manière plus ou moins continue selon l’alumine du mélange. Dans le 

domaine de température 900°C-1100°C, quels que soie nt l’alumine et le clinker de départ, la 

phase liante ne présente pas de chutes de propriétés mécaniques contrairement au 

matériau béton. En effet, en ce qui concerne le système béton avec des alumines fines 

identiques, on observe des chutes de propriétés mécaniques à partir de 800°C. Ce point, 

concernant les propriétés mécaniques du matériau béton, sera abordé sans le chapitre 

suivant. 
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III.2 Influence de la porosité sur la résistance à la flexion 

 

Nous avons montré dans la première partie de ce chapitre, l’influence des 

paramètres de l’alumine sur les paramètres de microstructure tels que le taux de porosité 

ouverte, l’homogénéité, la taille de grains, et la formation des phases calciques. Il s’agit 

maintenant de déterminer l’influence que peuvent avoir ces paramètres de microstructure 

sur la tenue mécanique des matériaux. L’analyse de la rupture développée par Griffith et ses 

successeurs sur le sujet ont conduit à formuler la contrainte de rupture selon l’équation 

suivante : 

                                                      
. c

f

c

E G

Y a
σ =                                         Équation III-1 

 

 Où E est le module d’Young, Gc l’énergie de propagation de la fissure 

( 1 .c cK E G= étant le facteur critique d’intensité de contrainte qui caractérise la ténacité du 

matériau), Y le paramètre de forme géométrique de la fissure (constant pour une géométrie 

de défaut donnée), et ac la taille du défaut critique conduisant à la rupture du matériau. 

 La résistance à la rupture va donc dépendre : 

 - de la nature des phases dont dépend E (donc K1C). Nous n’avons pas de données 

sur les ténacités mais les modules d’Young des phases pures sont accessibles dans la 

littérature permettant des calculs prédictifs selon des modèles présentés en annexes. 

 - de la taille du défaut critique, qui lui-même dépend de la porosité, taille de grains, et 

défauts (que l’on peut relier à la notion d’homogénéité présentée au paragraphe précédent). 

L’influence du paramètre “taux de porosité” sur les propriétés mécaniques est déjà 

connue, mais il existe peu d’informations sur le rôle de la formation des phases sur les 

propriétés mécaniques intrinsèques de la phase liante. Nous reprenons dans un premier 

temps l’influence du paramètre porosité. La porosité est un facteur microstructural important 

car elle peut avoir des effets significatifs sur certaines propriétés. En effet, quel que soit le 

clinker, la résistance mécanique augmente avec la température, nous cherchons à savoir si 

nous pouvons la mettre en relation avec la porosité. 

 Dans un premier temps, nous présenterons les modèles utilisés pour expliciter les 

relations entre σf et la porosité, ces modèles seront développés en annexe (Annexe III.3). 

Ensuite, nous présenterons les résultats expérimentaux de σf par température, pour les 

différentes alumines, que nous confronterons à ces modèles. Après avoir regardé quels 

paramètres de microstructure ont un effet sur les propriétés mécaniques, nous traiterons nos 

données de façon statistique pour une analyse semi quantitative de ces effets. 
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III.2.1  Modèles et relations résistance mécanique – porosité : 

 

Rice (Rice 1998) a étudié l’effet de la porosité sur les propriétés mécaniques, et sur 

la prévision de cet effet. Il a réalisé une classification qui permet d’identifier les types de 

dépendance propriétés-porosité (Tableau III-6). 

 

Catégorie / type de dépendance Exemple de propriété 

Pas de dépendance Coefficient de dilatation thermique 

Dépendance seulement vis à vis de la 

quantité de porosité 

Masse volumique, constante diélectrique, 

chaleur spécifique 

Dépendance vis à vis de la quantité et des 

caractéristiques de la porosité : 

 

- le flux ou la contrainte sont transmis par la 

phase solide 

Propriétés mécaniques, conductivités 
électriques et thermiques (pour une 

température modérée et une porosité fine) 

- le flux est transmis par la phase poreuse Surface spécifique et tortuosité (pour des 
applications catalytiques) 

- le flux est transmis à la fois par la phase solide 

et la phase poreuse 

Conductivité thermique (pour des 
températures élevées, des pores larges et 

ouverts) 
Tableau III-6 : Hiérarchisation  des dépendances propriété-porosité (Rice 1998) 

 

Les dépendances vis-à-vis de la porosité peuvent être classées en trois catégories. 

La première catégorie regroupe les propriétés qui sont indépendantes de la porosité. Il s’agit 

de propriétés qui dépendent de liaisons atomiques à une échelle locale. La deuxième classe 

de dépendance rassemble les propriétés qui dépendent uniquement de la quantité de 

porosité contenue dans le matériau. Et la dernière classe, qui regroupe la plupart des 

propriétés, et notamment les propriétés mécaniques, concerne une dépendance vis-à-vis de 

la quantité de porosité et des autres caractéristiques de la porosité (taille, facteur de 

forme,...). 

 On trouve dans la littérature des modèles basés sur des approches différentes. 

Certains auteurs proposent des modèles basés soit sur des considérations géométriques, 

c’est le cas de Wagh (Equation III-2) (Wagh, Singh et al. 1993) et Duckworth (Equation III-3) 

(Duckworth 1953), soit sur des approches micromécaniques, c’est le cas de Boccaccini 

(Equation III-4) (Boccaccini 1994). Ces modèles, dont les équations figurent ci-après, sont 

développés en Annexe III.3 : 

                                                              
( )m

f P−×= 10σσ
                                                       Équation III-2  

                                                                 0
b P

f e σσ σ −=                                          Équation III-3 
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( )K

f P−×= 10σσ
                                   Équation III-4 

 

III.2.2 Applications aux matériaux fabriqués à part ir de clinker CAh 

 

Les modèles de Boccaccini et Duckworth ont été appliqués aux matériaux fabriqués 

en voie sèche à partir de clinker CAh et des différentes alumines. Pour le modèle de 

Boccaccini, le facteur K a été choisi à partir de l’abaque présentée en Annexe III.3 

(Figure3.a), en faisant l’hypothèse qu’il n’y a pas d’orientations préferentielles de la direction 

des contraintes, c’est-à-dire αp = 54° (Boccaccini 1994), (Jordan, Montero et al. 2 008). De 

plus, en considérant les pores sphériques, on prendra un facteur de forme égal à 1, donc 

nous fixons la valeur du facteur de concentration de contraintes K des pores sphériques à 2 

d’après l’abaque.  

On trouve dans la littérature des considérations analogues pour des frittés d’alumine. 

Coble (Coble, Kingery 1956), dans une étude de l’influence de la porosité sur des propriétés 

physiques de frittés d’alumine, détermine une porosité de forme quasi sphérique, avec un 

facteur de forme proche de 1 (z/x =0,8), et des pores sans orientation préférentielle, donc la 

direction de contraintes est prise avec αp = 54°, ce qui donne d’après l’abaque un facteur K 

autour de 2,2. En ce qui concerne, le modèle de Duckworth, le facteur préexponentiel bσ est 

compris entre 3 et 7, nous fixons la valeur de ce facteur préexponentiel à 3, valeur pour 

laquelle nous obtenons des valeurs de σ0 des matériaux plus plausibles. 

Nous savons que la nature des phases dans les matériaux testés varie avec à la fois 

l’alumine choisie et la température de traitement, et qu’ils ne sont jamais monophasés. Nous 

avons néanmoins voulu représenter l’évolution de la résistance à la rupture due à la porosité 

des matériaux, en faisant abstraction de ces évolutions de phases, c’est-à-dire en 

considérant qu’ils gardent la composition du point de tempértaure le plus bas testé, qui est 

900°C. Pour chaque alumine choisie, le point à 900° C permettra de calculer un “σ0” du 

mélange obtenu. 

 Les courbes théoriques des modèles de Boccaccini et Duckworth, et expérimentales 

de la contrainte à rupture en fonction du taux de porosité des matériaux fabriqués à partir 

des alumines AC44, P152, PFR, et du mélange PFR-boehmite, pour les températures 900, 

1000, 1100, et 1260°C, sont présentées respectiveme nt sur les Figure III-35.a, b 
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d. 

Figure III-35 : Courbes théoriques (modèles de Bocc accini et de Duckwoth) et expérimentales 

de la tenue mécanique en fonction de la température  pour les matériaux CAh-AC44 (a.), CAh-

P152 (b.), CAh-PFR (c.), et CAh-PFR-boehmite (d.) 

 

 Pour les matériaux CAh-AC44, CAh-P152, et CAh-PFR (Figure III-35.a, b, et c), on 

observe un delta de contrainte en rupture à 1000, 1100, et 1260°C relativement important 

par rapport aux courbes théoriques. Les points à 900°C sont évidemment superposés car 

c’est à partir de ce point expérimental que la valeur de σ0 a été calculée. Les courbes 

expérimentales ne suivent donc pas les modèles polynomiaux et exponentiels, proposés 

respectivement par Boccaccini et Duckworth. Ces modèles nous renseignent toutefois sur le 

gain de résistance attendu lié à l’évolution de porosité pour les matériaux obtenus à 900°C 

(mélanges de phases CA, CA2, C12A7, Al2O3, …). L’évolution de σf avec la porosité dans ces 

systèmes est assez faible (une augmentation de porosité de 10% conduit à un gain inférieur 

à 10 MPa dans tous les cas). Pour les alumines sans boehmite, cette augmentation de 

porosité est faible face au saut de σf constaté en début de courbe, lié à un autre paramètre, 

ce que nous allons détailler dans les paragraphes suivants. Nous reviendrons également sur 

le cas du matériau CAh-PFR-boehmite. 

 

∆σf 

∆σf 

∆σf 
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III.2.3 Porosimétrie Hg 

 

 Quelques essais de mesure de porosimétrie Hg ont été effectués. Les figures 

suivantes (Figure III-36 a et b) représentent la distribution de la taille des pores pour les 

matériaux CAh-AC44 et CAh-PFR-boehmite à 900°C et 1 100°C (palier 6h). Ces distributions 

de porosimétrie ont été établies avec la technique de porosimétrie mercure détaillée au 

chapitre II. 
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b. 

Figure III-36 : Porosimétrie Hg des matériaux CAh-A C44, et CAh-PFR-boehmite à 900°C (a) et 

1100°C (b) (palier 6h) 

 

A 900°C, les deux matériaux présentent les mêmes ta illes de porosité, taille de pore égale à 

80 nm, ainsi qu’une distribution monomodale de la taille des pores. A 1100°C, on voit que la 

taille des pores augmente, et que le taux de porosité diminue. Pour le matériau CAh-PFR-

boehmite, la distribution est monomodale (taille de pores autour de 200 nm). Pour le 

matériau CAh-AC44, le taux de porosité observé est très faible, on peut supposer que la 

porosité inter-agrégat n’est pas visible car les mesures de taux de porosité ouverte par 

poussée d’Archimède nous conduisent pourtant à une porosité plus importante que le 

matériau CAh-PFR-boehmite. Ces résultats de porosimétrie nous permettent de dire que la 

répartition de la porosité mesurable peut être qualifiée de monomodale quelles que soient 

l’alumine et la température de traitement thermique. Il est donc impossible de mettre en 

évidence ici une relation entre les résistances mécaniques et la taille de la porosité.  

 

III.3 Influence de la taille de grains et de l’homo généité 

 

 Si l’on considère le Tableau III-1 présenté au paragraphe II.1.3.4, la taille de grains 

(notée TDG) des matériaux n’évolue quasiment pas entre 900°C et 1100°C quelle que soit 
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l’alumine d’ajout, mais elle augmente à 1260°C. On considèrera donc que l’on ne peut pas 

quantifier l’influence de la taille de grains en température dans ce panel de matériaux à base 

de CAh. L’homogénéité des matériaux (notée Homog.) augmente quant à elle 

progressivement avec la température de traitement, ce qui contribue à l’augmentation de σf, 

mais n’explique pas les variations brutales observées pour certaines températures. Notons 

que pour une température de traitement égale, comme par exemple 1100°C, et pour des 

matériaux élaborés à partir de différentes alumines, on peut attribuer les valeurs les plus 

élevées de σf aux tailles de grains les plus faibles et à l’homogénéité la plus grande. C’est ce 

que montre la Figure III-37, à l’exception du point correspondant à l’ajout de P152SB qui 

présente le plus haut σf. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-37 : Indices de taille de grains et d’ho mogénéité, et contrainte à rupture des 

matériaux fabriqués à partir du clinker CAh à 1100° C (palier 6h) 

 

 Les paramètres TDG et Homog ne semblent pas à l’instar de la porosité influer de 

façon importante sur les résistances mécaniques des matériaux testés à partir de CAh et 

C12A7h, nous avons cherché à relier celles-ci à l’évolution des phases calciques formées. 

 

III.4 Relations propriétés mécaniques et formation des phases 

 

III.4.1 À partir de clinker CAh 

 

Les figures suivantes (Figure III-38, Figure III-39, Figure III-40, et Figure III-41) 

représentent l’évolution de la résistance à rupture, et des paramètres de microstructure tels 

que le taux de porosité ouverte, et les compositions molaires des phases calciques formées 

en fonction de l’alumine étudiée, aux températures 900, 1000, 1100, et 1260°C avec un 

palier de six heures. A la température de 900°C, qu elle que soit l’alumine, le taux de porosité 
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ouverte varie peu et les évolutions de résistance mécanique semblent suivre les évolutions 

de la phase CA à cette température, comme le montre la Figure III-38.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-38 : Résistance à rupture, taux de poros ité ouverte, phases calciques pour chaque 

alumine à 900°C (CAh) 

 

A partir de 1000°C (Figure III-39), la phase CA 2 commence à se former, deux 

formations de phases s’opèrent en même temps : la formation de CA à partir de C12A7 et 

Al2O3 (Equation I-16), et la formation de CA2 à partir de CA et d’Al2O3 (Equation I-18). 

 Au bout de six heures de palier à cette température, la phase mayenite C12A7 est 

totalement consommée. Les résistances mécaniques semblent être toujours associées aux 

concentrations en phase CA. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-39 : Résistance à rupture, taux de poros ité ouverte, phases calciques pour chaque 

alumine à 1000°C (CAh) 

 

 

0 

10 

20 

30 

40 

50 

60 

70 

80 

90 

100 

AC44B4 P152SB PFR PFRboehmite AR07 P152boeh (ISO) 

sf(MPa) TPO(%) CA2(%mol) CA(%mol) C12A7(%mol) 

 

0 

10 

20 

30 

40 

50 

60 

70 

80 

90 

100 

AC44B4 P152SB PFR PFRboehmite 

sf(Mpa) TPO(%) CA2(%mol) CA(%mol) C12A7(%mol) 



Chapitre III : Etude des propriétés intrinsèques de la phase liante 

Rôle de l'alumine sur les évolutions physico-chimiques de matériaux du système CaO-Al2O3              95 

En revanche à 1100°C, seule la réaction de formatio n de CA2 à partir de CA a lieu. 

Les résistances mécaniques à cette température, sont associées aux teneurs en phase CA2 

(Figure III-40). En effet, quelle que soit l’alumine utilisée, à taux de porosité ouverte 

quasiment constant, la différence de résistance mécanique entre deux matériaux semble 

être liée à leur concentration en phase CA2 différente. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-40 : Résistance à rupture, taux de poros ité ouverte, et évolution des phases 

calciques pour chaque alumine à 1100°C (CAh) 

 

A la température de 1260°C, l’alumine ajoutée au sy stème est totalement 

consommée, la teneur maximale en CA2 qui peut être formée est atteinte. Les résistances 

mécaniques pour chacun des matériaux semblent être proportionnelles aux teneurs en 

phase CA2 (Figure III-41). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-41 : Résistance à rupture, taux de poros ité ouverte, et évolution des phases 

calciques pour chaque alumine à 1260°C (CAh) 
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En conclusion, les évolutions de résistances mécaniques des matériaux frittés 

observées dans presque tous les cas, ne sont pas liées uniquement à l’évolution des taux de 

porosité ouverte des matériaux, mais plutôt à la formation des phases qui s’opère pendant le 

traitement thermique. Ceci conforte ce que nous avons vu dans le paragraphe précédent. A 

partir de modèles reliant les propriétés mécaniques à la porosité : le paramètre taux de 

porosité ouverte ne suffit pas à expliquer le comportement mécanique des matériaux. En 

revanche, le matériau PFR-boehmite, pour lequel les formations des phases ont lieu à plus 

basse température, semble suivre le comportement prédit par le modèle.  

 

 Une autre représentation permet de confirmer l’effet bénéfique de la formation des 

phases CA et CA2 sur σf : la figure suivante (Figure III-42) représente le delta des propriétés 

entre les matériaux cuits à 900°C et les matériaux cuits à 1000°C. L’augmentation de la 

résistance à rupture entre 900°C et 1000°C suit l’a ccroissement de la proportion de la phase 

CA formée, alors que nous avons vu que le taux de porosité ouverte n’évolue pas entre ces 

deux températures de cuisson. Pour le mélange avec l’alumine PFR-boehmite, la tenue 

mécanique suit également la teneur en phase CA formée entre ces deux températures, on 

remarque par contre que pour ce mélange d’alumines le ∆CA2 entre 900°C et 1000°C est 

très important car contrairement aux autres alumines, l’ajout de boehmite permet de former 

les phases à plus basse température, comme nous l’avons discuté dans la partie 

précédente.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-42 : Delta de la résistance à rupture, d u taux de porosité ouverte, et de l’évolution des 

phases calciques pour chaque alumine entre 900°C et  1000°C (CAh) 

 

L’évolution des propriétés mécaniques entre 1000°C et 1100°C semble suivre 

l’évolution de la phase calcique CA2 formée, comme le montre la Figure III-43, à l’exception 

du matériau CAh-PFR-boehmite. En effet pour ce matériau, le comportement mécanique 
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peut s’expliquer par les variations de porosité ouverte du système. Pour ce matériau, les 

formations importantes de phase CA et CA2 ont déjà eu lieu à 1000°C, la phase CA 2 

continue à se former de manière progressive jusqu’à 1260°C, mais sans variation brusque. 

L’évolution de tenue mécanique pour ce matériau évolue donc à partir de 1000°C, selon 

l’évolution de porosité, comme on l’a montré précédemment avec les modèles de Boccaccini 

et Duckworth.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-43 : Delta de la résistance à rupture, d u taux de porosité ouverte, et de l’évolution des 

phases calciques pour chaque alumine entre 1000°C e t 1100°C (CAh) 

 

Les résistances mécaniques semblent donc bien liées  aux formations des 

phases et notamment à celle de la phase CA 2. En effet, la formation de la phase CA 2 

(Equation I-18) et la consommation de la phase C 12A7 (Equation I-16) sont associées à 

une évolution positive de la résistance mécanique a lors que le taux de porosité 

ouverte des matériaux frittés évolue peu. On peut d onc associer à ces réactions, une 

augmentation de la tenue mécanique des compacts fri ttés. 

 

III.4.2 A partir de clinker C 12A7h 

 

Les mêmes observations ont été réalisées pour les matériaux fabriqués à partir du 

clinker hydraté-déshydraté C12A7 (C12A7h). Les évolutions de résistances mécaniques ne 

semblent pas être liées à la variation du taux de porosité ouverte, mais à la formation de la 

phase CA. Les matériaux fabriqués à partir d’alumine de transition, boehmite, présentent 

des taux de formation de CA plus élevés (Figure III-44), car la boehmite permet d’augmenter 

la vitesse de formation des phases en température en réagissant préferentiellement avec la 

chaux libre résiduelle du système, comme on l’a vu precedemment dans la “Relation 

Elaboration-Microstructure” (partie II de ce chapitre). Ces matériaux fabriqués à partir de 
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boehmite ont des résistances mécaniques plus importantes que leurs homologues sans 

boehmite, avec des taux de porosité légèrement plus importants. Ces observations montrent 

là encore que les tenues mécaniques dépendent de la formation des phases. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-44 : Résistance à rupture, taux de poros ité ouverte, et évolution des phases 

calciques pour chaque alumine à 900°C (C 12A7h) 

 

 A la température de 1100°C (Figure III-45), l’évol ution de résistance mécanique 

semble suivre l’évolution de la formation des phases calciques, même si par rapport aux 

matériaux fabriqués avec le clinker CAh, la variation de résistance mécanique entre les 

différents matériaux est beaucoup plus faible. En effet, la formation de la phase dicalcique 

CA2 étant plus faible à cette température, par rapport aux matériaux fabriqués à partir de 

clinker CAh, les tenues mécaniques observées sont plus faibles. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-45 : Résistance à rupture, taux de poros ité ouverte, et évolution des phases 

calciques pour chaque alumine à 1100°C (C 12A7h) 
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III.4.3 Interprétation 

 

Jordan et al (Jordan, Montero et al. 2008) dans l’étude de la résistance à la flexion de 

certaines argiles en fonction de la porosité dans le domaine de température 800-1150°C, ont 

montré également que les taux de porosité ne suffisaient pas à expliquer l’évolution des 

résistances mécaniques. L’étude de la formation des phases, se produisant dans ce 

domaine de température, les a conduit à montrer que les résistances mécaniques 

dépendaient de la concentration des phases cristallines du système. En effet, ils ont montré 

que les tenues mécaniques dépendaient du pourcentage en carbonate de calcium et en 

aluminates de calcium formés entre 950°C et 1050°C.  

Nous allons essayer d’expliquer maintenant comment les formations des aluminates 

de calcium en température, et notamment la formation de la phase CA2, peuvent être à 

l’origine d’une augmentation des propriétés mécaniques. Pour celà, on va s’interesser aux 

modules d’élasticité intrinsèques de chacune des phases calciques, et aux microstructures 

associées à la formation de la phase CA2. 

 

III.4.3.1 Modules d’élasticité théoriques des matériaux étudiés (à partir 

de CAh) 

 

E. Nonnet (Nonnet 1999) a mesuré les modules d’élasticité de chacun des 

aluminates de calcium et de l’alumine alpha, ces valeurs sont repertoriées dans le tableau 

suivant (Tableau III-7) : 

 CA CA2 CA6 α-A 

E0 (GPa) 118,7 124,4 301,2 416,3 

Tableau III-7 : Modules d’élasticité des aluminates  de calcium et de l’alumine αααα (Nonnet 1999) 

 

Ces mesures de modules d’élasticité ont été effectuées par technique ultrasonore. 

Ces résultats sont issus de la régression linéaire des vitesses ultrasonores en fonction de la 

porosité. L’erreur sur la pente de la regression linéaire se situe entre 4 et 10 %, ils fixent 

donc une incertitude sur les modules inférieure à 2%. On remarque que le module 

d’élasticité croît lorsque la phase devient plus riche en alumine : ECA < ECA2 < ECA6 < EA. Les 

températures de fusion de ces différentes phases croissent en suivant le même ordre, les 

deux phénomènes étant liés à une augmentation de l’intensité des liaisons interatomiques 

quand la phase s’enrichit en alumine.  

Il existe dans la littérature, plusieurs modèles qui permettent de calculer les modules 

d’élasticité d’un matériau hétérogène à partir des modules d’élasticité de chacun de ces 

constituants. Ces méthodes sont souvent basées sur des considérations géométriques 
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simplifiées qui permettent, soit de déterminer des bornes définissant un domaine de valeurs 

possibles, soit de définir, par homogénéisation, une solution unique pour les différentes 

grandeurs effectives caractéristiques du matériau. Plusieurs géométries peuvent être 

utilisées pour la description du matériau hétérogène pour l’assemblage des particules dans 

une matrice. Dans ces modèles, on fait l’hypothèse qu’il n’y a pas d’interactions élastiques 

entre les particules et une parfaite cohésion aux interfaces. Une première catégorie (loi des 

mélanges) présente deux modèles extrêmes, les modèles de Reuss et Voigt. Dans ces 

modèles analytiques dits à bornes, les différentes phases sont considérées comme étant 

des plaques, séparées par une interphase, assemblées soit en parallèle, soit en série (Pialy 

2009). Ils sont plus connus sous le nom, respectivement, de bornes de Reuss et de Voigt. 

Ces modèles sont développés en Annexe III.4. Ces deux modèles correspondent au plus 

large encadrement possible du module d’Young expérimental. De plus, ils ne prennent pas 

en compte les paramètres de microstructure pouvant intervenir dans les propriétés des 

matériaux, comme par exemple la porosité. Ces modèles conduisent parfois à des 

prédictions assez approximatives des propriétés d’élasticité. Les propriétés d’élasticité d’un 

matériau poreux dépendent non seulement de la porosité (volume relatif des pores) mais 

aussi du nombre et des caractéristiques des pores (volume relatif, morphologie, orientation 

et distribution). Il a été montré dans la littérature que ces propriétés tendent à diminuer 

quand la porosité augmente et/ou lorsque la forme des pores s’éloigne de celle de la sphère 

(Tessier-Doyen 2003).  

Une définition des bornes plus précises doit passer par une meilleure prise en 

compte de la microstructure du matériau. Le modèle de Hashin et Shtrikman est également 

un modèle analytique à deux bornes, mais qui repose sur une distribution aléatoire 

d’inclusions ou de pores sphériques au sein d’une matrice continue et homogène. C’est un 

modèle qui permet de déterminer, à partir des propriétés et fractions volumiques de chacune 

des phases, des bornes de modules d’élasticité pour matériaux hétérogènes biphasés avec 

une distribution spatiale aléatoire de chacune des phases (Hashin, Shtrikman 1962). Les 

bornes de Hashin et Shtrikman sont beaucoup plus rapprochées que celles décrites par les 

modèles de Reuss et Voigt (Annexe III.4). 

Dans notre cas, les différents matériaux présentent, dans le domaine de température 

900°C-1100°C, des taux de porosité ouverte similair es (variation comprise entre 1% et 2% 

entre 900 et 1100°C), et de plus pour chacun de ces  matériaux la taille des pores est 

similaire quelle que soit l’alumine utilisée, comme nous l’avons vu au paragraphe III.2.3. 

Nous utiliserons donc pour la suite, les modèles de Voigt et Reuss, donc sans tenir compte 

des éléments de microstructure, telle que la porosité. 

Prenons l’exemple du matériau CAh-PFR-boehmite à la température de 900°C et 

1100°C, dans le Tableau III-8 ci-après, sont répert oriées les fractions massiques et 
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volumiques des phases en présence dans ce matériau à 900°C et 1100°C. En utilisant le 

modèle de Reuss et de Voigt et à partir des valeurs de modules d’élasticité connues 

(Tableau III-7), nous avons calculé les modules d’élasticité du matériau CAh-PFR-boehmite 

à 900°C et 1100°C, qui sont donnés dans ce tableau également, et représentées sur la 

Figure III-46. 

 900°C 1100°C 

Phase A CA2 CA C12A7 A CA2 CA C12A7 

Fraction massique (%) 40 0 47 13 17 62 20 1 

Fraction volumique (%) 33 0 51 16 13 66 21 0 

EReuss composé (GPa)  156 135 

EVoigt composé (GPa)  216 161 

Tableau III-8 : Composition massique, volumique et module d’élasticité du composé CAh-PFR-

boehmite à 900°C et 1100°C 
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Figure III-46 : Evolution du module d’élasticité (b ornes inférieure et supérieure) du matériau 

CAh-PFR-boehmite en fonction de la température 

 

 Le calcul des bornes inférieure et supérieure du module d’élasticité du matériau CAh-

PFR-boehmite à 900°C et 1100°C montre qu’en augment ant la température, le module 

d’élasticité du matériau tend à diminuer. La formation de la phase CA2  ne s’accompagne 

pas d’après ce modèle d’une augmentation du module (166 GPa à 900°C et 123 GPa à 

1100°C), puisqu’elle consomme de l’alumine dont le module d’élasticité est beaucoup plus 

élevé que les autres phases en présence. Or, nous observons une augmentation des 

propriétés mécaniques lors de la formation de la phase CA2, ce qui est contradictoire avec 

cette évolution théorique du module. Nous allons donc émettre l’hypothèse que 

l’accroissement de la résistance est dû à un effet de « consolidation » du matériau par 

frittage réactif, ce que nous expliciterons dans le paragraphe suivant. 



Chapitre III : Etude des propriétés intrinsèques de la phase liante 

 

102            Rôle de l'alumine sur les évolutions physico-chimiques de matériaux du système CaO-Al2O3  

III.4.3.2  A partir de considérations microstructurales  

 

Dans notre cas, les formations de phases caciques ont lieu entre 900°C et 1100°C 

par diffusion des ions calcium des phases riches en calcium vers l’alumine ou vers les 

aluminates de calcium moins riches en calcium. Ce phénomène se traduit par des légers 

retraits et des dilatations dus respectivement à la formation de la phase CA et de la phase 

CA2 dans ce domaine de température mais sans densification (Figure III-10). A partir de 

1100°C, le taux de porosité commence à diminuer, le  phénomène de densification dû au 

frittage apparaît alors. 

 Pour mettre en évidence l’effet de la formation des phases sur le σf, nous avons 

observé des matériaux frittés à des temps courts à différentes températures. Les 

microstructures du matériau CAh-P152 ont été étudiées à différentes températures, à 

1050°C, 1150°C et 1250°C, comme présentées respecti vement sur les Figure III-47.a, b, et 

c. 
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c. 

Figure III-47 : Observations microstructurales du m atériau CAh-P152, aux températures 1050°C 

(a.), 1150°C (b.), et 1250°C (c.), avec un palier d e 17 minutes 

 

 Cette étude de microstructure est réalisée afin de pouvoir associer une composition 

en phase CA2 à un type particulier de microstructure pouvant expliquer l’augmentation de 
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tenue mécanique. Le palier de température pour chacune des températures est de 17 

minutes pour faire la corrélation entre les compositions en phase CA2 obtenues lors des 

essais de DRX à chaud (Tableau III-9) et les microstructures associées à ces teneurs en 

phase CA2. 

 1050°C 1150°C 1250°C 

% massique CA2 0 31 84 

Taux de porosité (%) 46,5 ± 0,2 42,4 ± 0,3 39,8 ± 0,2 

Tableau III-9 : Teneur massique en phase CA 2 formée pour la matériau CAh-P152, à 1050, 1150, 

et 1250°C (palier de 17 minutes) 

 

 On voit clairement que la composition riche en CA2 correspond à une microstructure 

de type vermiculé. Les deux premières microstructures à 1050°C et 1150°C, ont des taux de 

porosité ouverte respectifs autour de 46 et 42%, la température de 1150°C correspond à la 

première étape du frittage réactif dit en « phase solide » au cours de laquelle on peut 

supposer la formation de liens entre les grains en contact, et l’apparition de cous entre les 

grains, sans densification importante. C’est lors de cette étape que les ions Ca2+ 

commencent à diffuser vers l’alumine dans les aluminates riches en chaux, d’où la formation 

de la phase CA2 à cette température. Rappelons qu’à cette étape, une faible quantité de 

liquide est formée, qui au niveau local, peut jouer aussi un rôle de « collage » entre les 

grains. En conclusion, la consolidation du matériau passe par une évolution des phases qui 

permet des pontages (solide-solide et/ou par l’intermédiaire d’une phase liquide) entre 

grains, aboutissant à haute température à une structure vermiculaire de grains enchevêtrés. 

A 1250°C, cette formation de phase s’accentue et la  microstructure devient homogène. De 

plus à cette température, le taux de porosité est plus faible, les pores restent ouverts en 

prenant une forme cylindrique (canaux). La densification, correspondant à la deuxième 

étape du frittage, a débuté. 

 

III.5 Complément : influence de la composition du c linker sur les 

propriétés mécaniques 

 

III.5.1 Comparaison CAh-C 12A7h : 

 

Les figures suivantes (Figure III-48.a et b) représentent respectivement les 

résistances à la flexion, et les concentrations molaires en phase CA2 pour chacun des 

mélanges fabriqués à partir de clinker CAh et C12A7h traités à 1100°C pendant un palier de 

six heures.  
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b. 

Figure III-48 : Résistance à la flexion (a) et conc entration molaire en CA 2 (b) en fonction de 

l’alumine ajoutée, pour les matériaux fabriqués à p artir de clinker CAh et C 12A7h cuits à 1100°C 

(6h) 

 

On remarque d’une manière générale, quelle que soit l’alumine ajoutée au système, 

les résistances mécaniques des matériaux fabriqués avec le clinker CAh sont plus 

importantes que celles des matériaux fabriqués avec le clinker C12A7h, et que l’alumine influe 

sur la résistance mécanique. 

 

 De part leur composition initiale, les matériaux fabriqués avec C12A7h ont une 

composition plus faible en phase CA2 formée. En effet, à cette température l’alumine fine 

ajoutée au système va réagir avec la phase C12A7 pour former la phase CA, la quantité 

d’alumine fine ajoutée nécessaire à la formation de la phase CA2 n’étant pas assez 

importante. En revanche, pour le clinker CAh, la formation de la phase CA2 est presque 

totale.  

 

III.5.2 Cas de l’alumine P152 avec les clinkers CAh , S71h (KRC) et S71h 

(LT) 

 

Dans cette partie, nous allons nous concentrer sur des résultats de l’étude de 

l’alumine P152 avec différents clinkers de nature différente. Le tableau suivant (Tableau 

III-10) présente les résultats de résistances mécaniques, de taux de porosité ouverte, et les 

compositions molaires en phases calciques pour les mélanges réalisés avec les clinkers 

hydratés-déshydratés CAh, S71h (KRC) (formulation pure réalisée en laboratoire) et S71h 

(LT) (formulation industrielle) et l’alumine P152. On rappelle que le clinker S71 est une 

composition industrielle de phases calciques CA et CA2, dont la phase majoritaire est la 

phase CA.  
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 σf (Mpa) T.P.O (%) CA2 (%mol.) TDG Homog. 

CAh -P152 47,3 43,5 67 2 1 

S71h(KRC)-P152 34,9 43,9 77,5 3 1 

S71h(LT)-P152 16,4 37,6 63,3 3 0 

Tableau III-10 : Propriétés mécaniques et paramètre s de microstructure des matériaux 

fabriqués à partir des clinkers CAh, S71h (KRC), et  S71h (LT) et d’alumine P152 

 

D’après les données du tableau précédent, les matériaux CAh-P152 et S71h (KRC) -

P152 ont des taux de porosité presque identiques et des compositions chimiques similaires, 

cependant on voit que la résistance mécanique du matériau CAh-P152 est quatre fois 

supérieure à celle du matériau S71h (LT)-P152. Les figures suivantes (Figure III-49.a, b, et 

c) représentent respectivement les observations microstructurales des matériaux CAh-P152, 

S71h (KRC)-P152 et S71h (LT)-P152. On voit que la microstructure du matériau S71h (LT)-

P152 (Figure III-49.c) est beaucoup plus hétérogène et grossière que la microstructure du 

matériau CAh-P152. On voit également ici que la taille de grains et l’homogénéité de la 

microstructure sont des facteurs importants qui influent sur la tenue mécanique des 

matériaux. 

 

  

 

 

 

 

 

 

a.                                                  b.                                              c.  

Figure III-49 : Observations microstructurales des matériaux CAh-P152 (a), S71h (KRC)-P152 

(b) et S71h (LT)-P152 (c) à 1100°C 

 

Ces observations montrent, que pour les clinkers qui ont mal été hydratés, comme le 

S71(LT) vu dans le paragraphe II.3 du chapitre II, le fait de former du CA2 en teneur 

importante ne suffit pas à augmenter les propriétés mécaniques. De part leur morphologie, 

conditionnée par leur état d’hydratation, ces clinkers ne permettent pas des conditions 

optimales de microstructure, car ils conduisent à des matériaux grossiers et peu 

homogènes. 

 

 

 S71KRC/P152 1100°C S71LT/P152_1100°C CA/P152_1100°C 
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 Résumé : 

 

D’une manière générale, quels que soient l’alumine et le clinker de départ constituant 

la phase liante du béton, l’évolution de la résistance mécanique de cette phase liante ne 

peut pas être reliée aux variations de taux de porosité du matériau qui sont stables dans ce 

domaine de température. De plus, la taille de grains et l’homogénéité ne semblent pas 

influer de façon importante sur les résistances mécaniques des matériaux. Les variations de 

propriétés mécaniques intrinsèques de la phase liante semblent être liées aux formations 

des phases calciques qui s’opèrent dans ce domaine de température. En effet, 

l’augmentation de la résistance mécanique entre 900 et 1000°C suit l’accroissement de la 

proportion de phase CA formée, et suit l’accroissement de la proportion de CA2 entre 1000 

et 1100°C alors que les taux de porosité ouverte n’ évoluent pas dans le domaine de 

température 900-1100°C. Les contraintes à rupture d es matériaux semblent d’autant plus 

importantes que la quantité de phase CA formée est élevée entre 900 et 1000°C, et que la 

quantité de CA2 est élevée entre 1000 et 1100°C. 

 

Comme nous l’avons évoqué plus haut, cette consolidation est due au frittage réactif 

qui permet une consolidation et une faible densification du système. 

 

Nous avons ici mis en exergue les paramètres de microstructure à prendre en 

compte pour optimiser la tenue mécanique de la phase liante. Les résultats expérimentaux 

de chacun des matériaux ont été traités statistiquement dans la partie suivante à l’aide 

matrices à coefficients de corrélation, pour confimer et présenter de manière synthétique les 

corrélations des paramètres de microstructure sur le paramètre contrainte en rupture en 

flexion 3 points. Cette analyse permet de dégager séparement les effets de chaque 

paramètre, en utilisant les données portant sur les matériaux. 

 

III.6 Etude statistique (matrices à coefficients de  corrélation) 

 

Tous les résultats expérimentaux obtenus pour chacun des matériaux, classés dans 

un tableau (Annexe III.5), ont été traités statistiquement afin d’identifier quels paramètres de 

microstructure ont un effet important sur la contrainte à rupture, et de les classer. 

A partir du tableau précédent, le tracé de σf en fonction de chacun des paramètres 

suivants a été effectué : taux de porosité ouverte, quantité de phases (CA2, CA, C12A7 et 

Al2O3), homogénéité et taille de grains (Figure III-50 à Figure III-53). Les valeurs 

d’homogénéité et de taille de grains sont des valeurs qualitatives établies selon une échelle 

de 0 à 6 pour l’homogénéité et de 0 à 3 pour la taille de grains, par rapport aux observations 
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microstructurales réalisées. La régression linéaire de chacune des courbes a également été 

tracée. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-50 : Courbes de résistance mécanique en flexion ( σσσσf) en fonction de CA 2 (% 

massique) et du taux de porosité ouverte (%) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-51 : Courbes de σσσσf en fonction de C 12A7 (% massique) et CA (% massique) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-52 : Courbes de σσσσf en fonction de Al 2O3 (% massique) et homogénéité (0-6) 
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Figure III-53 : Courbe de σσσσf en fonction de la taille de grains (0-3) 

 

Les points sont très dispersés dans certains cas, mais nous pouvons distinguer une 

tendance linéaire, ce qui permet d’utiliser les matrices à coefficients de corrélation. En effet, 

ces matrices sont utilisées dans le cas où chaque individu, ici les matériaux, possède 

plusieurs valeurs de paramètres (taux de porosité ouverte, quantités de phases en 

présence, homogénéité et taille de grains). 

 L’intêret principal du coefficient de corrélation est de visualiser l’ensemble des 

corrélations positives, négatives ou de l’absence de corrélation des différents paramètres 

entre eux, que l’on notera ici Xi. 

Le coefficient de corrélation, noté ρ, des variables X1 et X2 est noté (avec σ l’écart-type) : 

1 2

1 2

cov( , )

( ) ( )

X X

X X
ρ

σ σ
=                                          Équation III-5  

 

 La valeur de ρ est toujours comprise entre – 1 et 1. 

 0,5 < ρ < 1 : corrélation linéaire positive 

 - 1 < ρ < - 0,5 : corrélation linéaire négative 

 - 0,5 < ρ < 0,5 : absence de corrélation linéaire 

 

 Deux variables dont le coefficient de corrélation a une valeur proche de 0 sont dites 

décorrélées. En l’absence de certitude sur la linéarité de la relation entre X1 et X2, il n’est pas 

possible de tirer de conclusion d’une faible valeur du coefficient de corrélation. Le tableau 

suivant (Tableau III-11) représente la matrice à coefficients de corrélation réalisée avec les 

deux clinkers CAh et C12A7h confondus :  

 

 σσσσf T.P.O CA2 CA C12A7 Al 2O3 αααα Homog.  TDG 

σσσσf (MPa) 1 -0,69 0,73 -0,24 -0,60 -0,46 0,65 -0,06 

Tableau III-11 : Matrice à coefficients de corrélat ion (avec les deux clinkers) 

y = -0,8286x + 30,673

R2 = 0,004
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 D’après les valeurs des coefficients de corrélation, on observe que l’homogénéité et 

la teneur en phase CA2 ont un effet positif sur la tenue mécanique (ρ>0,5). La  présence de 

C12A7 et le taux de porosité ouverte ont un effet négatif sur le module de rupture (ρ<-0,5). 

 Cette analyse statistique conforte les hypothèses émises précédemment quant à 

l’effet respectivement négatif et positif du C12A7 et du CA2 sur σf. 

 La même démarche a ensuite été réalisée, mais cette fois par clinker. Les tracés de 

la résistance mécanique en flexion en fonction des différents paramètres pour les clinkers 

CAh et C12A7h sont présentés respectivement en Annexes III.6 et III.7. Les courbes 

obtenues sont à tendance linéaire, les matrices à coefficients de corrélation ont donc été 

calculées et sont présentées en Annexe III.8, les premières colonnes étant respectivement 

présentées dans les Tableau III-12.a et Tableau III-12.b pour les clinkers CAh et C12A7h. 

 

a. σσσσf (MPa) 

σσσσf (MPa) 1 

Tx porosité (%) -0,74 

CA2 0,66 

CA -0,41 

C12A7 -0,54 

Al 2O3 αααα -0,68 

Homogénéité 0,66 

Taille de grains -0,07 
 

b. σσσσf (MPa) 

σσσσf (MPa) 1 

Tx porosité (%) -0,72 

CA2 0,62 

CA 0,71 

C12A7 -0,67 

Al 2O3 αααα -0,75 

Homogénéité 0,66 

Taille de grains 0,04 
 

Tableau III-12 : Premières colonnes des matrices de  corrélation pour le clinker CAh (a) et le 

clinker C 12A7h (b) 

 

 D’une manière générale, l’homogénéité et la phase CA2 ont un effet positif sur le σf, 

alors que la présence de C12A7 et le taux de porosité ouverte semblent avoir un effet négatif 

d’après la valeur des coefficients de corrélation de la première colonne des deux matrices. 

En effet, nous avons vu précédemment que les formations des phases étaient à l’origine 

d’une consolidation du système dans ce domaine de température. Donc les mélanges 

contenant plus de C12A7, c’est–à-dire les mélanges moins réactifs, ont des tenues 

mécaniques moindres. 

 Pour le clinker CAh, la phase en présence CA a un effet négatif sur le σf car la 

formation de phase CA � CA2 provoque une augmentation de σf. Et en ce qui concerne le 

clinker C12A7h, la phase CA a cette fois un effet positif sur le σf car la formation C12A7 � CA 

provoque elle aussi une augmentation de σf ; c’est pourquoi il est plus adéquat de distinguer 

les deux clinkers dans cette étude. Dans les deux cas, la taille des grains ne semble pas 

influencer le σf, par contre l’homogénéité de la microstructure est un facteur important. 
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 Les résultats obtenus dans cette étude, quant à l’effet négatif du C12A7 et positif de 

l’homogénéité et du CA2 sur le σf, confortent les résultats. 

  

III.7 Conclusion relations Microstructure-Propriété s Mécaniques  

 

Cette deuxième partie de l’étude nous a permis de mettre en avant les paramètres de 

microstructure à prendre en compte quant à l’optimisation de la résistance mécanique de la 

phase liante. Pour cela, nous avons considéré un panel de matériaux issus de conditions 

d’élaboration différentes : clinker initial, alumines, température de cuisson. Ces matériaux 

présentent des microstructures différentes par le degré d’homogénéité, la taille de grains, la 

porosité et la composition en aluminates de calcium à chaque température. Nous avons vu 

dans un premier temps, que les résistances mécaniques augmentaient avec la température 

quelle que soit l’alumine choisie. En identifiant les paramètres de microstructure qui ont une 

influence sur les tenues mécaniques, nous avons montré que le comportement mécanique 

des matériaux ne s’expliquait pas totalement à partir de leurs taux de porosité, de leur taille 

de grains et de leur degré d’homogénéité respectifs. L’étude de la formation des phases 

calciques qui s’opère dans ce même domaine de température nous a permis de mettre en 

avant l’importance de ces formations de phase sur la tenue mécanique. En effet, ces 

matériaux en température se consolident par le phénomène de frittage réactif, c’est-à-dire 

que le traitement thermique permet, d’une part de former un nouveau composé chimique, et 

d’autre part de densifier ce nouveau matériau. Dans notre cas, les formations des phases 

ont lieu entre 900°C et 1100°C, et ce n’est que ver s 1200°C que les densifications dues au 

frittage apparaissent. Dans le domaine 900°C-1100°C , les phases se forment par diffusion 

des ions calcium vers les grains d’alumine ou vers les grains d’aluminates de calcium plus 

riches en alumine, l’augmentation des propriétés mécaniques se fait donc 

vraisemblablement par formation de cols et/ou « collage » des grains par un liquide lié aux 

impuretés des phases.  

IV. Modèles prévisionnels                                                                     

L’objectif de ce chapitre était la compréhension de l’influence des paramètres du 

système « phase liante », en particulier liée à l’alumine, de façon à orienter d’un point de vue 

industriel, le choix de celle-ci. Dans ce chapitre où le critère résistance mécanique de la 

phase liante est choisi, nous avons donné une analyse des relations « Elaboration–

Microstructures -Propriétés » en fonction des paramètres de l’alumine, du clinker, et de la 

température de traitement thermique. Dans cette dernière partie du chapitre, nous 

proposons des modèles simples (linéaires) pour relier tous les paramètres possibles au sein 
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du tryptique « Process- Microstructure- Résistance mécanique », modèles permettant  

l’extra/intrapolation de nos résultats, ce qui pourra aider d’un point de vue industriel au choix 

de nouvelles alumines dans l’optimisation des propriétés. 

Tous ces résultats expérimentaux ont été traités statistiquement, avec un logiciel 

d’analyse statistique nommé « R », en utilisant des régressions linéaires à variables 

multiples. Le langage R est un langage de programmation et un environnement 

mathématique utilisés pour le traitement de données et l'analyse statistique. Des modèles 

statistiques ont été tirés de cette étude, permettant d’identifier des relations reliant les 

paramètres d’élaboration, de microstructure, et de propriétés mécaniques, comme le montre 

la tableau suivant (Tableau III-13). L’étude a porté essentiellement sur les clinkers hydratés 

et déshydratés, CAh et C12A7h. 

 

ELABORATION MICROSTRUCTURE PROPRIETES MECANIQUES 

 

Température 

BET 

Impuretés 

Taux porosité ouverte 

Phase CA2 

Phase C12A7 

Taille des grains 

Homogénéité 

    

    

σf 

 

Tableau III-13 : Schéma Relations Elaboration – Mic rostructure - Propriétés mécaniques 

 

Plusieurs modèles ont été établis et sont divisés en deux groupes, le premier groupe 

correspond aux modèles « Microstructure – Propriétés mécaniques », et le deuxième groupe 

concerne les modèles « Elaboration – Propriétés mécaniques ». 

 

IV.1 Relations Microstructure –Propriétés mécanique s 

 

IV.1.1 Matériaux fabriqués à partir de clinker CAh 

 

Le logiciel, après analyse des résultats, nous a conduit à une relation à variables 

multiples de premier ordre, reliant les paramètres de microstructure, tels que la teneur 

molaire en phase CA2 et C12A7 et l’interaction taux de porosité ouverte et phase CA2, au 

paramètre de propriété mécanique (contrainte à rupture). Pour le clinker CAh, un modèle 

pertinent a été déterminé, reliant la résistance mécanique et les paramètres de propriétés 

mécaniques et de microstructure, mais tout en prenant en compte un paramètre 

d’élaboration, la température de traitement. La relation déterminée est la suivante : 

 

                       2 12 7 2209 0,18.[ ] 2,5.[ ] [ ] 0,05.[ : ]f T CA C A TPO CAσ = − + − −          Équation III-6  
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Où T, CA2, C12A7, TPO, sont respectivement la température (°C), la concentration 

molaire en phase CA2 (%), la concentration molaire en phase C12A7 (%), et le taux de 

porosité ouverte (%). Les valeurs des coefficients et les écarts-types sont présentés dans le 

tableau suivant (Tableau III-14), ainsi que l’indice de signification de chacun de ces 

paramètres : 

 Intercept T CA2 C12A7 TPO : CA2 

Coefficients 209 -0,18 2,5 -1,04 -0,046 

Ecart-type 36,4 0,03 0,34 0,20 0,01 

Indice 

signification 

 

*** 

 

*** 

 

*** 

 

*** 

 

*** 

Tableau III-14 : Tableau regroupant les valeurs des  coefficients du modèle, les écart-types et 

indices de signification des paramètres (Signif. Co des : 0 ‘***’ 0.001 ‘**’ 0.01 ‘*’ 0.05 ‘.’ 0.1 ‘ ’ 1) 

 

Le coefficient de détermination de cette régression est de 0,83. Ce coefficient est un 

indicateur spécifique simple de la variance du modèle, qui s’approche de 1, au plus le 

modèle est pertinent. En revanche, il ne permet pas de savoir si le modèle est 

statistiquement juste pour expliquer les valeurs de « y ». Pour déterminer si le modèle est 

pertinent, il faut étudier les résidus. Si l’hypothèse du modèle linéaire est validée, les résidus 

ne devraient pas montrer d’irrégularité, et être centrés sur la valeur 0. Pour cela, il faut donc 

tracer les résidus contre chaque prédicteur, et tracer les résidus contre la réponse estimée. 

Les résidus doivent également être normaux (tracé de la droite de Henry). Tous les tracés 

des résidus sont présentés en Annexe III.9, et sont tous centrés sur 0. Les figures suivantes 

(Figure III-54.a et Figure III-54.b) représentent respectivement le tracé des valeurs 

expérimentales en fonction des valeurs calculées, et le tracé de la droite de Henry. La droite 

de Henry met en relation les valeurs observées des résidus (abscisses) avec des valeurs y 

construites sous l’hypothèse que la distribution des résidus est normale. Idéalement, on doit 

avoir l’identité, c'est-à-dire tous les points du graphe situés sur la droite y=x. Ici, le résultat 

est assez satisfaisant, encore qu’un très léger biais apparaît aux valeurs extrêmes (Figure 

III-54.b). 
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b. 

Figure III-54 : Tracé des valeurs expérimentales en  fonction des valeurs calculées (a) et tracé 

de la droite de Henry (b) pour le clinker CAh 

 

 D’après l’étude des résidus, et le tracé des valeurs expérimentales en fonction des 

valeurs calculées dont la régression linéaire s’approche de l’équation « y=x », on voit que le 

modèle de régression linéaire proposé peut être validé. Ce modèle peut donc être utilisé 

pour faire des prévisions à partir de matériaux fabriqués à partir de clinker CAh, en 

connaissant les paramètres de microstructure, tels que le taux de porosité, et les teneurs en 

phase CA2 et C12A7. 

A partir de ce modèle, et en fixant un certain nombre de paramètres, nous avons 

créé des abaques (Figure III-55), permettant ainsi la lecture des propriétés en fonction des 

paramètres de microstructure influant. On voit sur ce graphique, qu’à température fixée 

(T=1100°C), le taux de porosité ouverte et la conce ntration molaire de la phase CA2 ont une 

influence sur la tenue mécanique. En effet, les microstructures conduisant à un faible taux 

de porosité ouverte privilégient une tenue mécanique importante. De plus, à taux de porosité 

fixé, il y a une influence positive de la teneur en CA2. 

Les Figure III-56.a, b, c, et d représentent les abaques reliant la contrainte à rupture 

aux concentrations molaires en phase C12A7 et CA2, pour des taux de porosité de 30% 

(Figure III-56.a), 35% (Figure III-56.b), 40% (Figure III-56.c) et de 45% (Figure III-56.d), et 

pour T = 1100°C. On voit qu’à température et taux d e porosité ouverte fixés, il existe une 

influence positive de la phase CA2, et négative de la phase C12A7. Ces résultats illustrent les 

conclusions émises précédemment, quant à l’effet positif de l’évolution des phases calciques 

sur la tenue mécanique, et négatif du taux de porosité. Ces abaques nous permettent donc 

de prédire l’évolution de la tenue mécanique de la phase liante du béton, selon la 

température à laquelle est porté le système, à partir des paramètres de microstructure, 

comme le taux de porosité ouverte et la quantité en phases C12A7 et CA2 formées.  

 

-2 -1 0 1 2

-5
0

5
10

Theoretical Quantiles

S
am

pl
e 

Q
ua

nt
ile

s



Chapitre III : Etude des propriétés intrinsèques de la phase liante 

 

114            Rôle de l'alumine sur les évolutions physico-chimiques de matériaux du système CaO-Al2O3  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-55 : Abaques, graphique représentant la contrainte à rupture, en fonction du taux de 

porosité ouverte et de la concentration molaire en CA2, pour T=1100°C  
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d. 

Figure III-56 : Abaques représentant le σσσσf, en fonction de la concentration molaire en CA 2 et 

C12A7, pour des taux de porosité de 30% (a), 35%(b), 40%  (c), et 45%(d), et pour T = 1100°C 
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IV.1.2 Matériaux fabriqués à partir de clinker C 12A7h 

 

La même démarche a été utilisée pour les matériaux fabriqués à partir de clinker 

C12A7h. Un modèle pertinent a été déterminé, reliant les paramètres de propriétés 

mécaniques et de microstructure, mais tout en prenant en compte un paramètre 

d’élaboration, la surface spécifique de l’alumine de départ. La relation déterminée est la 

suivante : 

            12 759 0,7.[ ] 0,3.[ ] 2,6.[ ] 0,06.[ : ]f TPO C A TDG TDG BETσ = − − − +          Équation III-7  

 

où TPO, C12A7, TDG, BET, sont respectivement le taux de porosité ouverte (%), la 

concentration molaire en phase C12A7 (%), la taille de grains (0-3), et la surface spécifique 

(m2.g-1) de l’alumine ajoutée. Les valeurs des coefficients et les écarts-types sont présentés 

dans le tableau suivant (Tableau III-15), ainsi que l’indice de signification de chacun de ces 

paramètres : 

 

 Intercept TPO C12A7 TDG TDG : BET 

Coefficients 59,3 -0,72 -0,31 -2,6 0,06 

Ecart-type 7,7 0,16 0,04 0,48 0,01 

Indice 

signification 

 

*** 

 

*** 

 

*** 

 

*** 

 

*** 

Tableau III-15 : Tableau regroupant les valeurs des  coefficients du modèle, écart-types et 

indices de signification des paramètres (Signif. Co des : 0 ‘***’ 0.001 ‘**’ 0.01 ‘*’ 0.05 ‘.’ 0.1 ‘ ’ 1) 

 

Le coefficient de détermination de cette régression est de 0,92. Comme 

précédemment pour déterminer si le modèle est pertinent, il est nécessaire de montrer la 

régularité et la linéarité des résidus. Les tracés des résidus contre chaque prédicteur et 

contre la réponse estimée sont présentés en Annexe III.10, et semblent réguliers et centrés 

sur la valeur 0. Les figures suivantes (Figure III-57.a et Figure III-57.b) représentent le tracé 

des valeurs expérimentales en fonction des valeurs calculées, et le tracé de la droite de 

Henry.  
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b. 

Figure III-57 : Tracé des valeurs expérimentales en  fonction des valeurs calculées (a) et tracé 

de la droite de Henry (b) pour le clinker C 12A7h 

 

D’après l’étude des résidus, on peut confirmer la pertinence du modèle établi, qui 

nous permet de prédire les valeurs de tenue mécanique des matériaux fabriqués à partir de 

clinker C12A7h. 

De la même manière que pour le clinker CAh, à partir de ce modèle, et en fixant un 

certain nombre de paramètres, nous avons créé des abaques (Figure III-58.a, b, c, et d), 

permettant ainsi la lecture des propriétés en fonction des paramètres de microstructure 

influants. Les figures suivantes représentent la contrainte à rupture des matériaux en 

fonction de la teneur molaire en C12A7 et en fonction de la surface spécifique de l’alumine 

choisie, pour une taille de grains fixée à 1, avec des taux de porosité fixés respectivement à 

35% et 45% pour les Figure III-58.a et b, et une taille de grains fixée à 3, avec des taux de 

porosité de l’ordre de 35 % et 45% respectivement pour les Figure III-58.c et d. D’après la 

Figure III-58.a, à taille de grains et taux de porosité fixés, on voit que la concentration 

molaire de la phase C12A7 et la surface spécifique de l’alumine ont une influence sur la tenue 

mécanique. En effet, les matériaux conduisant à une concentration molaire en C12A7 faible et 

composés d’une alumine de surface spécifique élevée privilégient une tenue mécanique 

importante. De plus, à taille de grains fixée (Figure III-58.a et b), on constate une influence 

négative du taux de porosité. Et, à taux de porosité fixé, on montre également une influence 

positive d’une taille de grains fine de la microstructure finale (Figure III-58.b et d). 
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d. 

Figure III-58 : Abaques représentant la contrainte à rupture, en fonction de la concentration 

molaire en phases C 12A7 et de la BET de l’alumine, pour une taille de grain  fine de l’ordre de 1 

avec des taux de porosité de 35% (a), 45%(b), et po ur une taille de grains de l’ordre de 3, avec 

des taux de porosité de 35%(c), et de 45%(d) 

 

IV.1.3 Validations expérimentales 

 

Une validation expérimentale a été effectuée pour chacun des modèles présentés 

précédemment. En effet, avec les clinkers CAh et C12A7h, nous avons réalisé de nouveaux 

mélanges avec de nouvelles alumines, pour comparer les valeurs de σf expérimentales avec 

celles calculées à partir de ces modèles. 

 

IV.1.3.1 Cas du clinker CAh 

 

Pour le clinker CAh, l’alumine utilisée pour la validation est également une alumine, 

nommée C, dont les caractéristiques sont présentées dans le Tableau III-16 : 
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 BET (m2/g) Na2O(ppm) SiO2 (ppm) CaO (ppm) Fe2O3 (ppm) 

Alumine C 9 600 680 160 150 

Tableau III-16 : Caractéristiques de l’alumine C 

 

Le mélange CAh-C a été réalisé à partir de cette alumine et du clinker CA hydraté-

déshydraté, dans les mêmes proportions que les matériaux précédents, et traité 

thermiquement à la température de 1100°C, pendant u n palier de six heures. Les 

paramètres de microstructure mesurés pour ce matériau, ainsi que la contrainte à rupture 

expérimentale et calculée à partir de l’équation III-6 sont présentés dans le tableau suivant 

(Tableau III-17) : 

 C12A7 

(%mol) 
CA2 (%mol) TPO (%) 

σf exp. 

 (MPa) 

σf calculé 

(MPa) 

CAh-C 0 82,2 41,8 42,1 ± 3,2 44,6 

Tableau III-17 : Paramètres de microstructure du ma tériau CAh-C, σσσσf expérimental et calculé à 

1100°C (6h) 

 

La valeur de σf établie avec le modèle est comprise dans l’écart type de la valeur du 

σf expérimental. Le modèle permettant de prédire la tenue mécanique des matériaux 

fabriqués à partir de clinker CAh, en fonction des paramètres de microstructure, peut donc 

être validé. 

 

IV.1.3.2 Cas du clinker C12A7h 

 

Une validation expérimentale a été réalisée également pour le modèle établi à partir 

des matériaux fabriqués avec le clinker C12A7h. Le mélange d’alumine P152-boehmite a été 

choisi pour cette validation dans les proportions massiques suivantes P152 (75%) et 

boehmite (25%). Le matériau formé à partir ce mélange d’alumine et du clinker C12A7 

hydraté-déshydraté, a été traité thermiquement à 1100°C pendant un palier de six heures. 

Ses caractéristiques de microstructure et les tenues mécaniques expérimentales et 

calculées à partir de l’équation III-7, sont présentées dans le tableau suivant (Tableau 

III-18) : 

 BET (m2/g) 
C12A7 

(%mol) 
TPO (%) 

σf exp. 

(MPa) 

σf calculé 

(MPa) 

C12A7h-P152 (75%) 

-boehmite (25%) 

 

50 

 

0 

 

47,1 

 

24,3 ± 2 

 

26,4 

Tableau III-18 : Paramètres de microstructure du ma tériau C 12A7h-P152 (75%)-boehmite (25%) 

et σσσσf expérimental et calculé à 1100°C (6h) 
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La valeur de σf établie avec le modèle est comprise dans l’écart type de la valeur du 

σf expérimental. Le modèle permettant de prédire la tenue mécanique des matériaux 

fabriqués à partir de clinker C12A7h, en fonction des paramètres de microstructure, peut donc 

être validé. 

 

 On peut noter que pour les matériaux fabriqués à partir de clinker CAh, les 

paramètres de microstructure, tels que les teneurs en phase C12A7 et CA2 et le taux de 

porosité, peuvent expliquer l’évolution de la résistance mécanique des matériaux en fonction 

de la température. Cependant, pour les matériaux fabriqués à partir de clinker C12A7h, ce 

sont plutôt les paramètres, tels que la taille de grains et la surface spécifique de l’alumine, 

qui influent sur la tenue mécanique.  

 

IV.2 Relations Elaboration – Propriétés mécaniques 

 

Il s’agit maintenant de déterminer des modèles reliant directement les paramètres 

d’élaboration au paramètre des propriétés mécaniques. Nous avons essayé au préalable de 

relier les paramètres d’élaboration aux paramètres de microstructure, mais de part le degré 

trop important de l’influence de la température, l’effet des autres paramètres est masqué. Le 

classement des données par température, ne nous permet pas de déterminer d’équation, de 

part le nombre d’échantillons pas assez important. 

 

 L’étude statistique en vue de déterminer une relation directe entre les paramètres 

d’élaboration et de propriétés mécaniques pour les matériaux, n’a pu s’appliquer qu’aux 

matériaux fabriqués à partir de clinker C12A7h, car le panel de matériaux fabriqués à partir de 

clinker CAh et d’alumine, n’est pas assez important et ne nous permet pas de déterminer un 

modèle capable de prédire les propriétés à partir des paramètres d’élaboration pour toutes 

les alumines. 

 Cette démarche a donc été effectuée avec les matériaux fabriqués à partir du clinker 

C12A7h uniquement, l’équation déterminée reliant le paramètre résistance mécanique et les 

paramètres d’élaboration est présentée ci-dessous : 

                                      1 5 24,4 1,14.10 .[ ] 2.10 .[ ]f BET Tσ − −= − + +                       Équation III-8 

 

Le paramètre de contrainte à rupture dépend uniquement de la température 

considérée, et de la surface spécifique de l’alumine. Le traitement des résidus est présenté 

en Annexe III.11. Les figures suivantes (Figure III-59.a et b) représentent le tracé des 

valeurs expérimentales en fonction des valeurs calculées, ainsi que le droite de Henry : 
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Figure III-59 : Tracé des valeurs expérimentales en  fonction des valeurs calculées (a) et tracé 

de la droite de Henry (b) pour le clinker C 12A7h 

 

Le coefficient de détermination de cette régression est de 0,80. Pour valider ce 

modèle, le mélange C12A7h-C a été réalisé, dans les mêmes proportions que les matériaux 

précédents, et traité thermiquement à la température de 1100°C, pendant un palier de six 

heures. Les paramètres de microstructure mesurés pour ce matériau, ainsi que la contrainte 

à rupture expérimentale et calculée à partir de l’équation III-8, sont présentés dans le 

tableau suivant (Tableau III-19) : 

 T (°C) BET 
σf exp. 

(MPa) 

σf calculé 

(MPa) 

C12A7h-C 1100 9 23,9 ± 2,2 21,6 

Tableau III-19 : Paramètres de microstructure du ma tériau C 12A7h-C et σσσσf expérimental et 

calculé à 1100°C (6h) 

 

La valeur de σf établie avec le modèle est comprise dans l’écart type de la valeur du 

σf expérimental. Le modèle permettant de prédire la tenue mécanique des matériaux 

fabriqués à partir de clinker C12A7h, directement en fonction des paramètres d’élaboration, 

peut donc être validé. On remarque que pour ce clinker C12A7h, l’évolution mécanique des 

matériaux peut s’expliquer uniquement à partir des paramètres de température et de surface 

spécifique de l’alumine. 

 

Si ces modélisations ont leurs limites, et ne permettent notamment pas de modéliser 

l’influence des impuretés sur la réactivité de l’alumine que nous avons démontrée plus haut, 

nous pensons qu’elles sont un outil prédictif qui peut être utilisé, et dans des études futures 

perfectionné dans le cadre du choix d’une alumine. 
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V. Conclusion                                                                                      

 Ce chapitre nous a permis de décrire les propriétés intrinsèques des matériaux 

constituant la phase liante des bétons, dans le domaine de température 900-1260°C. Pour 

cela, nous avons dans un premier temps identifié les paramètres d’élaboration des 

matériaux ayant une influence sur les paramètres de microstructure et plus précisément 

quelles sont les caractéristiques des alumines à prendre en compte, en terme de surface 

spécifique, de morphologie et d’impuretés, dans l’optimisation des microstructures. De cette 

analyse, nous avons confirmé que les surfaces spécifiques les plus importantes des 

alumines permettent une meilleure réactivité au sein du système. De plus, la morphologie de 

l’alumine est très importante, car c’est elle qui va orienter la morphologie de la 

microstructure finale, les aluminates de calcium se formant par diffusion des ions calcium 

vers l’alumine. Outre la surface spécifique et la morphologie des alumines, les impuretés de 

celles-ci ont également une influence sur la réactivité avec les aluminates de calcium et sur 

la microstructure finale des matériaux. En effet, les alumines riches en impuretés permettent 

une meilleure réactivité de ces alumines, car à ces températures des phases liquides 

peuvent se former localement et ainsi favoriser la diffusion de Ca2+. 

 Dans un deuxième temps, nous avons déterminé l’influence des paramètres de 

microstructure, tels que le taux de porosité ouverte, la taille de grains, l’homogénéité et la 

composition en phases calciques, sur l’évolution des propriétés mécaniques de la phase 

liante. Cette partie de l’étude a permis de mettre en exergue, que le taux de porosité ouverte 

des matériaux n’est pas le seul paramètre qui permet de justifier l’évolution de tenue 

mécanique dans le domaine de température 900-1260°C . En effet, la nature des phases 

présentes en température joue un rôle déterminant dans l’évolution de ces propriétés. Pour 

optimiser ces tenues mécaniques dans cette gamme de température, on a montré que les 

phases calciques ont tout intérêt à être formées à basse température. Des mélanges 

d’alumine alpha avec des alumines de transition, telle que la boehmite, permettent de former 

les aluminates de calcium à plus basse température.  

 L’influence des paramètres d’élaboration et de microstructure sur la tenue 

mécanique, a été mise en évidence et quantifiée à l’aide d’une modélisation statistique de 

tous ces résultats expérimentaux. Selon le type de clinker utilisé au départ, certains 

paramètres d’élaboration et de microstructure ont plus ou moins d’influence sur la tenue 

mécanique.  

 D’une manière générale, quels que soient le clinker et l’alumine de la phase liante 

choisis au départ, on observe dans le domaine de température 900-1260°C, une évolution 

continue positive de la contrainte à rupture des matériaux. La chute de propriétés 

mécaniques du béton n’est donc pas directement liée à une chute des propriétés 
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intrinsèques de la phase liante. Les formations de phases, qui ont lieu au sein de la phase 

liante dans ce domaine de température, s’accompagnent de variations dimensionnelles 

importantes qui peuvent être à l’origine de fissures et de décohésion entre phase liante et 

agrégats d’alumine tabulaire responsables de ces chutes de propriétés. 

 De plus, ces interfaces phase liante/agrégats d’alumine tabulaire peuvent être le lieu 

de réactions chimiques. C’est pourquoi, dans le chapitre IV, nous allons maintenant nous 

intéresser à l’interaction de la phase liante et des agrégats d’alumine tabulaire composant le 

système. 
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I. Introduction                                                                                         

 

 Après avoir étudié au chapitre précédent l’influence de l’alumine sur les propriétés en 

voie sèche des matériaux correspondants à une phase liante de béton réfractaire, en 

mettant en avant les relations entre les paramètres d’élaboration , et/ou de microstructure et 

les propriétés mécaniques, nous allons nous intéresser dans le chapitre qui suit à 

l’interaction entre cette phase liante et les agrégats d’alumine tabulaire qui constituent le 

squelette du béton. Cette étude sera menée également en voie sèche, avant de s’intéresser 

dans une dernière partie au matériau final béton gâché en voie humide. Cette partie 

s’intéresse plus précisément au rôle de l’alumine sur l’interaction phase liante – agrégat. Il 

s’agit d’élucider le rôle des alumines d’ajout sur l’accord dilatométrique et l’interaction 

chimique phase liante – agrégat.  

 Dans un premier temps, nous décrirons le comportement dilatométrique des 

matériaux de la phase liante élaborés en voie sèche, étudiés dans le chapitre précédent. En 

effet, nous savons que d’une part les granulats d’alumine tabulaire se dilatent, d’autre part 

que la phase cimentaire subit des variations dimensionnelles en lien avec l’évolution des 

phases et le retrait de frittage. On peut imaginer qu’une variation dimensionnelle trop 

importante de la matrice cimentaire peut entraîner des décohésions aux interfaces granulats 

- matrice cimentaire. Nous traiterons ensuite de l’influence de la composition de la matrice 
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cimentaire sur son interaction avec les granulats d’alumine tabulaire, ainsi que de 

l’interaction chimique possible à l’interface granulat - matrice. 

 De plus, nous verrons que les impuretés de l’alumine d’ajout peuvent jouer un rôle 

important sur cette interaction. Une étude de microstructure sera également réalisée à ces 

interphases.  

 

II. Matériaux en voie sèche                                                                 

II.1 Influence de l’alumine sur le comportement dil atométrique de la 

phase liante 

 

 Nous avons vu dans le chapitre précédent (chapitre III, II.1.3.2) que la nature de 

l’alumine réactive ajoutée au système, en termes de surface spécifique, de morphologie et 

d’impuretés, pouvait influencer le comportement dilatométrique des matériaux “phase liante”. 

La figure suivante (Figure IV-1) représente les courbes dilatométriques de plusieurs 

matériaux formés à partir de clinker CAh, et d’alumines. Le cycle thermique utilisé pour tous 

les résultats exposés dans ce chapitre est détaillé au chapitre précédent (chapitre III, II.1.2). 

 En cours de montée en température, nous avons montré que le retrait observé entre 

900°C et 1100°C est attribué à la formation de la p hase calcique CA qui s’accompagne 

d’une légère diminution de volume. Vers 1100°C, on peut observer une certaine dilatation 

plus ou moins importante selon la teneur en phase CA2 formée se produisant à partir de 

clinker CA et d’alumine avec un accroissement de volume. Au-delà, on observe le 

phénomène de densification dû au frittage, qui peut s’opposer à la formation de la phase 

CA2. 
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Figure IV-1 : Courbes dilatométriques des matériaux  phase liante (voie sèche), avec un cycle 

thermique : vitesse de montée en température 300°C/ h, palier 1h30 à chaque température. 

 

 Donc selon la réactivité de l’alumine ajoutée au système «phase liante», le 

comportement dilatométrique de celui-ci va différer au cours de la montée en température. 

Si on considère le domaine de température 900°C-120 0°C, on voit qu’une alumine peu 

réactive (exemple AC44) conduit à un retrait de la matrice (courbe verte, Figure IV-1), alors 

qu’une alumine réactive (exemple AR07) permet une stabilité dimensionnelle de part la 

dilatation provoquée par la formation de la phase CA2 qui s’oppose au retrait dû à la 

formation de CA et à la densification du système. L’utilisation d’une alumine de transition 

(boehmite) conduit à un retrait de frittage qui prédomine sur la dilatation liée à la formation 

de CA2. 

 Ce comportement dilatométrique entre 900 et 1200°C  de la matrice cimentaire, prend 

toute son importance s’il existe une liaison chimique entre les granulats d’alumine tabulaire 

et la matrice cimentaire. L’alumine tabulaire, qui est une alumine calcinée, est souvent 

caractérisée par une forte inertie chimique et une haute réfractarité, et confère au matériau 

sa résistance aux chocs thermiques et joue le rôle de squelette du béton. Malgré l’inertie 

chimique de cette phase, nous verrons dans les paragraphes suivants, qu’il peut exister des 

réactions à l’interface entre la matrice cimentaire et les granulats d’alumine tabulaire. 
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II.2 Influence des impuretés de l’alumine sur l’int eraction 

agrégat/phase liante (XPS) 

 

II.2.1 Influence de la température 

 

 Nous avons vu dans le chapitre III, au paragraphe II.2.2, que la présence d’impuretés 

dans les alumines, conduit à une meilleure réactivité. En effet, ces impuretés permettent de 

former un film liquide favorisant ainsi la diffusion de l’espèce Ca2+
, et donc la formation des 

phases calciques en température. Nous allons voir si les impuretés permettent également de 

favoriser les interactions chimiques entre granulat d’alumine tabulaire et phase cimentaire. 

 Pour cela, nous avons réalisé des faciès de rupture aux interfaces entre la matrice 

cimentaire CAh-P152 et un granulat d’alumine tabulaire, à deux températures différentes 

1000°C et 1100°C (palier 6 h). Après la fracture, n ous avons identifié et comparé les 

espèces présentes à l’interface du côté du granulat d’alumine tabulaire, avec la technique de 

spectroscopie à photons X (XPS) entre ces deux températures. Le principe de cette 

technique de caractérisation XPS est présenté au chapitre II (III.2.3). Les spectres sur les 

figures suivantes (Figure IV-2.a, b, c, d, et e) représentent les intensités des pics des 

photoélectrons en fonction de leurs énergies de liaison respectivement, pour les niveaux Si 

2s, Na 1s, Ca 2p, Al 2p, O 1s, pour le matériau CAh-P152 à 1000°C (6h). 
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a. 

 
b. 

 
c. 

 
d. 

 
e. 

Figure IV-2 : Intensités des pics des photoélectron s en fonction de leurs énergies de liaison, 

pour les niveaux Si 2s, Na 1s, Ca 2p, Al 2p, O 1s, pour le matériau CAh-P152 (1000°C-6h) 

 

 Le tableau suivant (Tableau IV-1) présente les concentrations molaires en éléments 

Ca, Al, Na, Si, et O pour les deux faciès de rupture à 1000°C, et à 1100°C (6h), ainsi que le 

rapport Na/Al et Si/Al. Le calcul des concentrations molaires en éléments est détaillé au 

chapitre II (paragraphe III.2.3.4). 
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Eléments Ca Al Na Si O Na/Al Si/Al 

λ(Al2O3) 2,77 3,27 1,34 3,13 2,42 / / 

σ 5,07 0,54 8,52 0,95 2,93 / / 

Concentrations : 

CAh-P152 

1000°C (6h) 

3,8 29,5 1,2 1,3 64,2 0,04 0,04 

CAh-P152 

1100°C (6h) 
3,2 24,2 4,7 0,9 67 0,19 0,04 

Tableau IV-1 : Concentration (% atomique) en élémen ts à la surface granulat d’alumine 

tabulaire, après interaction avec la matrice CAh-P1 52 à 1000°C (6h) et 1100°C (6h) 

 

 A 1100°C, la concentration en élément sodium, à l’ interface granulat d’alumine 

tabulaire et matrice cimentaire, est plus importante qu’à 1000°C. On peut donc imaginer que 

les ions Na+ migrent à l’interface granulat/matrice avec la température. Quant à l’élément Si, 

les concentrations sont identiques. 

 Nous avons cherché à déterminer la répartition de ces impuretés à l’interface en 

faisant des analyses angulaires XPS.   

 

II.2.2 Répartition relative des impuretés  

 

 Les mesures angulaires avec la technique de spectroscopie photons X permettent de 

déterminer la répartition relative en profondeur des espèces chimiques. 

 Une mesure XPS angulaire, aux angles de 35° et 65° , a été effectuée à l’interface 

entre une matrice cimentaire CAh-AC44, et un agrégat fritté d’alumine SM8, comme l’illustre 

la Figure IV-3.a. Ce matériau bicouche a été fabriqué en pressage à chaud, à une 

température de 1100°C avec un palier de 6 heures, s ous une contrainte de 40 MPa, et la 

fracture a été réalisée in situ pour limiter la pollution extérieure.  

 La Figure IV-3.b représente une répartition relative des espèces, cette répartition est 

estimée selon un modèle simple. 

 Si on considère le signal I  d’une espèce provenant d’une couche enfouie à une 

profondeur d. Celui-ci correspond à l’intensité 0I  (intensité pour un élément s’il était en 

extrême surface), atténuée par un facteur dont voici l’équation (Briggs, Seah 1990), (Seah, 

Qiu et al. 1994) : 

                                                          
( )

cos
0.

d

I I e λ θ
−

=                                         Équation IV-1 
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 Où d, θ, et λ sont respectivement la profondeur d’une espèce, l’angle de mesure et le 

libre parcours moyen de l’espèce considérée dans son environnement. 

 En mesurant l’intensité à deux angles différents, ici avec θ1=35° et θ2=65°, on peut 

alors calculer le rapport d’intensité : 

                                                               
1

2

( )
cos

1

( )
2 cos

d

d

I e

I
e

λ θ

λ θ

−

−=                                           Équation IV-2 

d’où                                                  

1

2

1 2

ln( )

1 1
( )

cos cos

I

I
d

λ θ λ θ

−
=

−
                               Équation IV-3 

 

 Comme le terme 
1 2

1 1
( ) ( )

cos cosλ θ λ θ
−  est constant, si on mesure toujours les deux 

mêmes angles, le logarithme népérien du rapport d’intensité entre ces deux angles donne 

une mesure directe de la valeur relative de d. La Figure IV-3.b présente la répartition relative 

des espèces chimiques à l’interface entre l’alumine SM8 et matrice cimentaire CAh-AC44, 

après une cuisson à 1100°C pendant 6 heures. Les an alyses angulaires sont réalisées côté 

matrice cimentaire. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

b. 

Figure IV-3 : Schéma de l’analyse à l’interface CAh -AC44 et granulat SM8 (a) et répartition 

relative des espèces (b) 

 

 D’après la répartition relative des espèces à l’interface agrégat/matrice, l’élément Na 

est plus concentré à l’interface que l’élément Si. Il faut préciser qu’il s’agit d’une estimation 

des positions relatives des espèces par rapport à la surface, c’est-à-dire que ces points 

représentent les zones en profondeur où les espèces sont les plus concentrées. 
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 Ces analyses angulaires confirment le fait que l’espèce Na se concentre à l’interface 

entre les deux constituants. Il s’agit maintenant de savoir quelle est l’origine de cette 

concentration en impuretés à l’interface entre matrice cimentaire et granulat d’alumine 

tabulaire sur la réactivité chimique. Pour cela, nous avons fait appel toujours grâce à la 

technique XPS, au calcul des paramètres Auger à partir des pics d’électrons Auger des 

espèces. 

 

II.2.3 Calcul des paramètres Auger de l’élément Na 

 

 Le paramètre Auger modifié permet de déterminer l’environnement des éléments 

avec moins d’ambiguïté que ne le permettent les seuls déplacements XPS ou Auger, car ce 

paramètre est indépendant de l’énergie incidente, et des effets de charge. Le principe du 

calcul du paramètre Auger modifié (α’) est présenté au chapitre II (paragraphe III.2.3.2). Les 

figures suivantes (Figure IV-4.a et b) représentent les dérivées des intensités des pics des 

photoélectrons (par rapport à l’énergie de liaison) et Auger (par rapport à l’énergie 

cinétique), pour l’élément sodium pour le matériau CAh-P152 après cuisson à 1000°C (6h). 

 

 
a. 

 
b. 

Figure IV-4 : Dérivées de l’intensité du pic des ph otoélectrons par rapport à l’énergie de liaison 

(a) et la dérivée de l’intensité du pic Auger par r apport à l’énergie cinétique (b) 

 

 Ces dérivées nous permettent de calculer le paramètre Auger modifié de l’élément 

sodium α’ (Na), qui est la somme de l’énergie de liaison du pic photoélectron (Eb) et de 

l’énergie cinétique du pic Auger EC (pour cet exemple α’ (Na)=2060,7). 

 Les analyses XPS effectuées nous ont permis de calculer le paramètre Auger modifié 

de l’élément sodium (α’ (Na)) pour chacun des essais réalisés (Tableau IV-2). Seul le pic 

Auger de l’élément Na est détectable dans le domaine d’énergie étudié ici. 
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 CAh-P152 

(1000°C-6h) 

CAh-P152 

(1100°C-6h) 

CAh-AC44 

1100°C ( θ=35°) 

CAh-AC44 

1100°C ( θ=65°) 

α’(Na) 2060,7 2060,9 2060,9 2060,8 

Tableau IV-2 : Paramètres Auger modifiés de Na  

 

 Toutes ces valeurs de paramètre Auger, quelles que soient l’alumine et la 

température, sont très proches. Dans la littérature, on trouve des tables regroupant les 

valeurs de paramètre Auger des éléments dans un environnement donné. Le Tableau IV-3 

présente les valeurs de paramètre Auger de l’espèce sodium trouvées dans la littérature. 

 

Etat chimique de l’élément Na αααα’(Na) Références 

Na2O 2062,3 (Barrie, Street 1975) 

… … … 

Albite (NaAlSi3O8) 2061,1 (Wagner, Passoja et al. 1982) 

Natrolite (Na2Al2Si3O10) 2060,9 (Wagner, Passoja et al. 1982) 

Zeolithe (NaAlSiO4) 2060,6 (Wagner, Passoja et al. 1982) 

Tableau IV-3 : Valeurs de paramètre Auger autour de  l’espèce Na de la littérature 

 

 On voit que les valeurs de paramètre Auger de Na, mesurées à l’interface des 

matériaux, CAh-P152 et CAh-AC44 (Tableau IV-2), sont toutes comprises entre les valeurs 

de paramètre Auger du sodium sous forme « natrolite » (Na2Al2Si3O10) ou sous forme 

« zéolithe » (NaAlSiO4). Il semble donc se former aux interfaces entre matrices cimentaires 

et agrégat d’alumine tabulaire, un film liquide correspondant à une forme feldspathique, 

capable d’aider à la diffusion des espèces Ca2+. Cette hypothèse rejoint les conclusions 

apportées au chapitre III (paragraphe II.2.2) quant à la formation de phase liquide 

(eutectiques à bas point de fusion) localement, favorisant la diffusion du calcium et donc la 

réactivité du système. L’étude du diagramme ternaire Al2O3-SiO2-Na2O (chapitre III) nous a 

conduit vers les phases liquides comprises entre le disilicate de sodium et l’albite 

(Na2Al2Si6O16) et la néphéline (Na2Al2Si2O8), qui fait partie de la famille des zéolithes. Les 

zéolithes sont une famille de minéral dont la formule chimique, très variable, respecte le 

squelette suivant : Nax1Cax2Mgx3Bax4Kx5Alx6[Six7Ox8], x9 H2O, où x1 à x9 sont des entiers positifs 

ou nuls. 

 Des analyses XPS ont également été réalisées à l’interface (côté matrice cimentaire) 

entre la matrice cimentaire CAh-AC44 et un agrégat d’alumine pure SM8, et à l’intérieur d’un 

échantillon référence CAh-AC44, traités tous deux à 1100°C (6h), pour comparer les 

concentrations en impuretés à l’interface phase liante/granulat et au cœur de la matrice 
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cimentaire. Les concentrations atomiques en impuretés obtenues et les paramètres Auger 

modifiés du sodium sont présentées dans le Tableau IV-4. 

 

 Na Si Al Ca O C αααα'(Na) 

Référence 

CAh-AC44 
2,6 2,2 25,3 10,4 56,3 3,1 2061,7 

Interface 

CAh-AC44/SM8 
6,5 2 23,9 9,6 54,7 3,2 2060,6 

Tableau IV-4 : Concentration (% atomique) en élémen ts à la surface granulat d’alumine 

tabulaire, après interaction avec la matrice CAh-AC 44 à 1000°C (6h) et 1100°C (6h) 

 

 Ces résultats montrent que la concentration en élément sodium est plus importante à 

l’interface agrégat/matrice qu’au cœur de la matrice même. De plus, nous remarquons que 

le paramètre Auger modifié du sodium mesuré à l’interface est proche des paramètres 

mesurés précédemment au niveau des autres interfaces et des formes feldspathiques 

évoquées précédemment dans le Tableau IV-3. De plus on remarque que le paramètre 

Auger modifié du sodium mesuré au cœur de la matrice est proche de celui de la soude 

(Tableau IV-3). 

 Le calcul des paramètres Auger modifiés de l’élément sodium confirme l’hypothèse 

qu’un film liquide peut se former localement, pour des compositions riches en silice et en 

soude et à bas point de fusion, favorisant ainsi la diffusion des ions Ca2+, et donc conduire à 

plus basse température à la formation des aluminates de calcium riches en alumine, qui 

peuvent constituer une interphase entre agrégat et phase liante. Le film liquide, conduisant 

très probablement à une phase vitreuse entre l’agrégat et les aluminates, peut contribuer lui 

aussi à l’accroche chimique phase liante/agrégat.  

. 

II.3 Microstructures (faciès de rupture entre phase  liante et granulat 

d’alumine tabulaire) 

 

II.3.1 Interface clinker- agrégat d’alumine tabulai re 

 

 Des observations microstructurales ont été réalisées sur les faciès de rupture à 

l’interface entre le clinker et un agrégat d’alumine tabulaire. Dans une matrice cimentaire, 

nous avons introduit un agrégat d’alumine tabulaire, un pressage uniaxial a ensuite été 

réalisé, suivi d’un frittage naturel sans charge appliquée. Ces essais ont été réalisés aux 

températures de 1000°C et 1100°C, en palier de six heures, avec les clinkers CAh et C12A7h. 
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Les Figure IV-5.a et c représentent les faciès de rupture pour le clinker C12A7h à 1000°C et 

1100°C, et les Figure IV-5.b et d, les mêmes observ ations pour le clinker CAh. 

 Ces observations montrent que les ruptures n’ont pas lieu au même endroit. En effet, 

on voit que pour le clinker C12A7h, quelle que soit la température à 1000°C ou 1100° C, la 

rupture a lieu à l’interface agrégat/clinker. Alors que pour le clinker CAh, à 1000°C, la rupture 

a lieu à l‘intérieur de la matrice et à 1100°C à l’ interface agrégat/clinker. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

b. 

 

 

 

 

 

 

 

 

c. 

 

 

 

 

 

 

 

 

d. 

Figure IV-5 : Observations microstructurales des fa ciès de rupture à l’interface agrégat 

d’alumine tabulaire et clinker C 12A7h (a et c) et clinker CAh (b et d) à 1000°C et 1100 °C (6h) 

  

 On observe une décohésion entre l’agrégat d’alumine tabulaire et l’interface dans 

tous les cas sauf pour le clinker CAh à 1000°C, car  l’interphase de CA2 doit être très fine. On 

peut donc supposer que les contraintes créées à l’interphase agrégat/aluminates de calcium, 

engendrées au cours du refroidissement de part les coefficients de dilatation thermique 

différents entre l’alumine et la phase dicalcique CA2, sont très faibles ; ce qui peut expliquer 

que la fracture a donc lieu à l’intérieur de la matrice cimentaire et non à l’interphase dans ce 

cas là. On reviendra sur ce point dans le paragraphe II.4 de ce chapitre. 
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II.3.2 Interphase phase liante – agrégat d’alumine tabulaire 

 

 La même étude a été réalisée aux interfaces entre matrice cimentaire et agrégat 

d’alumine tabulaire. Les deux matrices cimentaires étudiées sont CAh-AC44 et CAh-P152. 

Les figures suivantes présentent les observations des faciès de rupture aux interfaces entre 

les deux constituants après un traitement thermique à 1000°C (Figure IV-6.a et b), et à 

1100°C (Figure IV-7.a et b), pendant un palier de s ix heures. A 1000°C, et encore plus à 

1100°C, les agrégats sont recouverts de grains d’al uminates de calcium qui sont «soudés» à 

l’alumine. Dans certaines zones, l’agrégat et la phase liante semblent reliés par une phase 

vitreuse. En effet, la Figure IV-7.a représente un pont entre l’agrégat d’alumine tabulaire et la 

phase liante pouvant s’apparenter à une phase vitreuse. Quelle que soit l’alumine, on 

observe des interphases entre les granulats d’alumine tabulaire et les matrices cimentaires.  

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

b. 

Figure IV-6 : Observations microstructurales à l’in terphase CAh-AC44 (a), et CAh-P152 (b), et 

un granulat d’alumine tabulaire à 1000°C (6h) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

b. 

Figure IV-7 : Observations microstructurales à l’in terface CAh-AC44 (a), et CAh-P152 (b), et un 

granulat d’alumine tabulaire à 1100°C (6h) 
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 De plus, les analyses XPS nous ont permis de montrer que les impuretés, comme 

Na, se concentrent à l’interphase entre les deux constituants, pour former localement des 

phases liquides qui sont favorables à une diffusion des ions Ca2+ vers l’alumine, et qui 

permettent donc de faciliter une réaction chimique entre la matrice cimentaire et les agrégats 

d’alumine tabulaire. 

 

 L’ensemble de ces observations confirment la possibilité de création d’interphase 

entre les agrégats d’alumine tabulaire et la matrice cimentaire dans le domaine de 

température 1000-1100°C.  

 

II.4 Cohésion de l’interphase agrégat/matrice 

 

 Pour montrer la cohésion de l’interphase agrégat/matrice, nous allons ici identifier les 

effets des coefficients de dilatation thermique différents entre l’alumine et les aluminates de 

calcium au cours du refroidissement. En effet, l’introduction de particules dans une matrice 

de nature chimique différente, de sa température d’élaboration jusqu’au refroidissement, 

induit l’apparition de contraintes d’origine thermique. Certains auteurs (Zhuang L., Bradt 

1989) (Selsing 1961) ont étudié les contraintes mécaniques engendrées par une inclusion 

d’alumine dans une matrice composite. 

 En faisant l’hypothèse que l’inclusion est sphérique, avec des propriétés d’élasticité 

isotropes, ainsi qu’un coefficient de dilatation thermique isotrope, les contraintes radiales 

(Equation IV-4) et tangentielles ou orthoradiales (Equation IV-5) engendrées par la présence 

de cette inclusion, à l’interphase de celle-ci, se calculent de la manière suivante : 

 

                                                     
(1 ) (1 2 )

2

r r M I

M I

T

E E

ασ
υ υ

∆ ∆=
+ −+

                                Équation IV-4 

 

 Où ∆α, ∆T, υM, υI, EM, et EI sont respectivement les différences de coefficient de 

dilatation thermique entre l’inclusion et la matrice (αI
 - αM), de température (T-T0), la fraction 

volumique de la matrice, et de l’inclusion, et les modules d’élasticité de la matrice et de 

l’inclusion : 

                                                                
2
r r

θθ
σσ = −                                            Équation IV-5 

 En fonction de la différence entre les coefficients de dilatation thermique entre 

l’inclusion et la matrice ∆α (∆α = αI
 - αM), les trois configurations microstructurales, 

présentées sur la Figure IV-8 sont envisageables. 
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Figure IV-8 : Contraintes résiduelles thermiques fo rmées au cours du refroidissement d’un 

matériau à renfort particulaire (Tessier-Doyen 2003) 

 

 Un désaccord dilatométrique peut conduire à un endommagement du matériau avec 

l’apparition de microfissures, voire microcavités (Selsing 1961). Lorsque ∆α >0, la 

contraction de la matrice est inférieure à celle de l’inclusion. La matrice est sollicitée en 

traction radiale et en compression tangentielle ou orthoradiale. Selon l’intensité de cette 

contrainte en traction radiale et si l’interphase est cohésive au début du refroidissement, on 

peut assister à une décohésion à l’interphase inclusion/matrice partielle ou totale. D’autre 

part, si ∆α <0, la matrice est sollicitée en compression radiale et en traction tangentielle, et 

l’inclusion en compression. La contrainte orthoradiale peut atteindre une valeur critique, à 

partir de laquelle des microfissures radiales peuvent apparaître à l’interphase 

inclusion/matrice. En revanche, dans le cas d’un accord dilatométrique parfait, ∆α=0, la 

matrice et l’inclusion se contractent de la même manière, aucune contrainte n’apparaît au 

cours du refroidissement.  

 Les coefficients de dilatation thermique de chacun des composants de notre étude 

sont présentés au chapitre I (Tableau I-5). Bien que l’alumine tabulaire ait des grains en 

forme de tablettes avec des angles saillants, nous faisons l’hypothèse que cette inclusion est 

sphérique pour le calcul des contraintes thermiques exercées à l’interphase agrégat 

d’alumine tabulaire/matrice cimentaire au cours du refroidissement. De plus, dans notre cas, 

le coefficient de dilatation thermique de l’inclusion d’alumine tabulaire est toujours supérieur 

à celui des aluminates de calcium présents dans la matrice et ce quelle que soit la 

température de traitement thermique. Le ∆α est donc toujours positif, ce qui signifie que les 

∆α >0 ∆α <0 ∆α =0 
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contraintes radiales et les contraintes dans l’inclusion sont en traction et les contraintes 

tangentielles en compression, comme l’illustre la figure suivante (Figure IV-9.a) : 

 

 

 

 

 

a. 

 

 

 

 

b. 

Figure IV-9 : Illustrations des contraintes radiale s et tangentielles causées par une inclusion 

d’alumine dans une matrice (a) et des fissures enge ndrées avec un ∆∆∆∆αααα>0 (b) 

 

 La matrice cimentaire est donc sollicitée en traction radiale et en compression 

orthoradiale. Or, nous avons vu dans les paragraphes précédents qu’il se forme des 

interphases cohésives entre les granulats d’alumine tabulaire et la matrice cimentaire, plus 

ou moins épaisses selon la teneur en chaux de la matrice cimentaire et selon la température 

à laquelle est porté le système. La contrainte en traction peut conduire à des fissures se 

produisant soit à l’intérieur de l’agrégat, soit à l’interphase agrégat/matrice au cours du 

refroidissement, et donc causer une décohésion interfaciale partielle ou totale (Figure 

IV-9.b). 

 Pour identifier quel type de fissure nous pouvons observer dans notre cas, nous 

avons réalisé des couples de diffusion en presse à chaud entre une matrice cimentaire et un 

agrégat d’alumine tabulaire (protocole détaillé au chapitre II, paragraphe I.5.3). Les 

observations de la coupe polie en électrons rétrodiffusés d’un agrégat d’alumine tabulaire 

noyé dans une matrice de CAh-AC44, et traité thermiquement à 1100°C pendant un palier 

de 6 heures, sont présentées sur la figure suivante (Figure IV-10.a et b). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

b. 

Figure IV-10 : Observations (en électrons rétrodiff usés des coupes polies) des couples de 

diffusion agrégat d’alumine tabulaire / matrice cim entaire CAh-AC44, à 1100°C (6h) 
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 Des fissures apparaissent à l’intérieur de l’agrégat (Figure IV-10.a) et à l’intérieur de 

la matrice cimentaire parallèlement à l’interphase agrégat/matrice (Figure IV-10.b). Ces 

fissures observées correspondent bien au type de fissures attendues dans l’agrégat. Par 

contre, on remarque que des fissures sont parallèles à l’interphase, mais dans la matrice 

cimentaire, ce qui montre que l’interphase agrégat/matrice est cohésive, et que les 

contraintes de traction ne sont pas assez intenses pour provoquer une décohésion à cette 

interphase. Ces essais ont été réalisés avec d’autres alumines (B, D, et E), et on constate 

que la propagation des fissures est la même quelle que soit l’alumine choisie. 

 

II.5 Synthèse sur l’influence de l’alumine 

 

 Nous avons dans cette première partie du chapitre IV étudié l’influence de l’alumine 

sur l’interaction entre la matrice cimentaire et les agrégats d’alumine tabulaire en voie sèche. 

Dans un premier temps, nous avons vu que la surface spécifique de l’alumine a une 

influence sur les variations dimensionnelles de la phase liante. On peut donc supposer que 

ces variations dimensionnelles de la matrice cimentaire ont un effet sur la cohésion avec les 

granulats d’alumine tabulaire qui ont tendance à se dilater légèrement avec un 

accroissement de la température. Cette étude oriente le choix de l’alumine vers une alumine 

réactive qui permet une stabilité dimensionnelle de part la dilatation provoquée par la 

formation de la phase CA2 qui s’oppose au retrait dû à la formation de CA et à la 

densification du système. Cependant les alumines de transition (type boehmite), qui 

permettent une meilleure réactivité à plus basse température, conduisent à un retrait de 

frittage prédominant sur la dilatation liée à la formation de CA2. 

 Nous avons montré également que des interactions chimiques peuvent exister à 

l’interface entre la phase liante et les granulats d’alumine tabulaire. Les aluminates de 

calcium riches en alumine se forment à l’interphase entre le granulat d’alumine tabulaire et la 

matrice cimentaire par diffusion de l’espèce Ca2+ qui est favorisée par la présence d’un film 

liquide à l’interphase. Nous avons montré que les impuretés Na et Si permettent de former à 

ces températures des phases liquides pouvant favoriser ces réactions, de plus le sodium est 

une espèce qui diffuse à l’interphase entre le granulat d’alumine tabulaire et la matrice 

cimentaire. La présence d’impuretés, apportées par l’alumine ajoutée au système, permet 

donc de favoriser les interactions chimiques entre le granulat d’alumine tabulaire et la 

matrice cimentaire. Il est donc préférable de choisir dans la composition du ciment une 

alumine impure. De plus, nous avons vu également que ces interphases agrégat/matrice 

sont très cohésives. En effet, au cours du refroidissement, les contraintes formées à 

l’interphase inclusion d’alumine tabulaire et matrice cimentaire, de part les coefficients de 

dilatation thermique très différents, peuvent engendrer la formation de microfissures à 
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l’intérieur de cette inclusion même ou une décohésion à l’interphase. Dans notre cas, nous 

observons des fissures à l’intérieur même du granulat d’alumine tabulaire mais aussi à 

l’intérieur de la matrice cimentaire parallèlement à l’interphase granulat/matrice. Cette 

observation confirme le fait que les interphases formées sont cohésives et que la tenue 

mécanique de la matrice cimentaire a son importance dans la résistance mécanique du 

béton. Il s’agit donc de choisir une alumine dans ce cas qui permette une bonne tenue 

mécanique de la matrice cimentaire pour résister à la propagation de ces fissures. Le 

chapitre III, pour optimiser les tenues mécaniques de la phase liante, oriente le choix de 

l’alumine vers une alumine réactive. 

 Il s’agit dans la deuxième partie de ce chapitre d’étudier l’influence de la composition 

chimique de la phase liante sur son interaction avec les agrégats d’alumine tabulaire. Nous 

allons donc regarder si la teneur en chaux du clinker a une influence sur l’interaction 

agrégat/matrice et étudier l’influence de matrices cimentaires enrichies en chaux sur cette 

interaction. 

 

II.6 Influence de la teneur en chaux de la phase li ante : 

II.6.1 Influence de la teneur en chaux du clinker s ur l’interaction 

clinker/agrégat  

 

 Pour savoir s’il existe des interphases formées par réaction chimique entre la matrice 

cimentaire et les granulats d’alumine tabulaire, des couples de diffusion en presse à chaud 

ont été réalisés entre un clinker et un granulat d’alumine tabulaire. Le mode d’élaboration de 

ces couples de diffusion est détaillé au chapitre II (II.5.3). Ces essais ont été réalisés pour 

les clinkers hydratés-déshydratés CAh et C12A7h, aux températures de 900, 1000, et 

1100°C, avec un palier de six heures. 

 Les figures suivantes (Figure IV-11.a et b, Figure IV-12.a et b, et Figure IV-13.a et b) 

représentent respectivement les couples de diffusion aux interfaces entre CAh et C12A7h et 

un granulat d’alumine tabulaire, aux températures de 900°C, 1000°C, et 1100°C, avec un 

palier de 6 heures. Les courbes à droite des couples de diffusion représentent les 

pourcentages atomiques en éléments Ca et Al correspondant à la zone analysée. Pour le 

matériau avec le clinker C12A7h à 900°C, nous n’avons pu faire de couple de diffu sion, car le 

matériau a subi des arrachements de grains pendant le polissage, ce qui donne des 

porosités trop importantes empêchant de faire des profils de concentration.  

 Le Tableau IV-5 donne les pourcentages atomiques en élément Ca et Al pour chacun 

des aluminates de calcium : 
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% atomique C12A7 CA CA2 

Ca 44 33 20 

Al 56 67 80 

Tableau IV-5 : Pourcentages atomiques en éléments C a et Al pour les aluminates de calcium 

C12A7, CA, et CA 2 
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Figure IV-11 : Couples de diffusion (électrons rétr odiffusés) entre les clinkers hydratés-

déshydratés CAh (a) et C 12A7h (b), avec un granulat d’alumine tabulaire, à 900° C (6h)  

 

 Les profils à 900°C, montrent qu’il n’existe pas d ’interphase entre CAh et l’alumine 

tabulaire, alors qu’il existe une interphase composée de phase CA entre C12A7h et l’alumine 

tabulaire, comme le montre les pointés EDX sur la Figure IV-11.b. Donc à 900°C, la 

présence de C 12A7 dans la matrice cimentaire permet de former une in terphase entre 

matrice et granulat d’alumine tabulaire. 
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Figure IV-12 : Couples de diffusion (électrons rétr odiffusés) entre les clinkers hydratés-

déshydratés CAh (a) et C 12A7h (b), avec un granulat d’alumine tabulaire, à 1000 °C (6h) 
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Figure IV-13 : Couples de diffusion (électrons rétr odiffusés) entre les clinkers hydratés-

déshydratés CAh (a) et C 12A7h (b), avec un granulat d’alumine tabulaire, à 1100 °C (6h) 
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 A la température de 1000°C, il existe une interpha se pour les deux clinkers, une 

interphase CA2 pour le clinker CAh d’une épaisseur autour de 3 µm, et une interphase de CA 

autour de 5 µm pour le clinker C12A7h (Figure IV-12.a et b). L’interphase est plus importante 

pour le clinker C12A7h. 

 

 A 1100°C, les épaisseurs des interphases entre cli nker et granulat d’alumine 

tabulaire augmentent, ce qui confère pour le clinker CAh une interphase de CA2 d’épaisseur 

environ 10 µm. Pour le clinker C12A7h, on voit apparaître une double interphase composée 

de CA et de CA2, d’épaisseur totale autour de 15 µm.  

 

 On peut représenter les différentes interphases présentes entre clinker et granulat 

d’alumine tabulaire, selon la teneur en chaux du clinker et la température de traitement 

thermique selon les schémas suivants (Figure IV-14).  

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV-14 : Interphases entre les clinkers CAh e t C12A7h, et les granulats d’alumine tabulaire 

à 900°C, 1000°C, et 1100°C (palier 6h) 

 

 On peut donc affirmer que la teneur en chaux de la matrice cimentaire a une 

influence sur la réactivité du système et sur les interphases formées entre phase liante et 

granulats d’alumine tabulaire. En effet, la présence de C12A7 dans la phase liante permet de 

former des interphases plus importantes et surtout à plus basse température. En conclusion, 

dans le domaine de température 900-1200°C, une matr ice cimentaire composée en partie 

de C12A7 est favorable à une cohésion chimique entre les deux constituants du béton. Nous 

avons conscience que ces manipulations menées sous pression favorisent les interactions 

observées, mais nous avons mis en évidence précédemment dans ce chapitre (paragraphes 

II.3.1 et II.3.2) que ces interactions entre agrégat et matrice sont possibles sans exercer de 

pression sur l’échantillon.  
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II.6.2 Influence de la teneur en chaux du clinker s ur les propriétés 

physico-chimiques de la phase liante 

 

 De nouveaux essais de réactivité de la matrice cimentaire ont été réalisés en 

enrichissant celle-ci en chaux, tout en respectant le même rapport chaux alumine que les 

mélanges précédents. Un ajout de C12A7h a été réalisé sur ces mélanges à hauteur de 9% 

massique. Pour respecter le rapport alumine sur chaux (A/C), de l’alumine est ajoutée au 

système. Les nouvelles compositions massiques des matrices cimentaires sont présentées 

dans le tableau suivant (Tableau IV-6) : 

 

 C12A7h CAh Al2O3 Rapport A/C 

Matrice cimentaire 

précédente 
 66,7% 33,3% 3,23 

Matrice cimentaire 

enrichie en chaux 
9% 54,4% 36,6% 3,23 

Tableau IV-6 : Compositions massiques des matrices cimentaires enrichies en chaux 

 

 Deux mélanges ont été réalisés à partir de cette composition, les matériaux C12A7-

CAh-P152, et C12A7-CAh-AC44. Des essais de DRX en température et de dilatomètrie ont 

été effectués pour faire le parallèle entre les variations dimensionnelles de la matrice 

cimentaire et les phases formées. 

 

II.6.2.1 Influence de la teneur en chaux du clinker sur la réactivité de la 

phase liante 

 

 Nous avons comparé dans ce paragraphe les compositions en phases calciques des 

matériaux C12A7-CAh-P152 et C12A7-CAh-AC44, avec leurs homologues sans ajout de 

C12A7h. Les diffractogrammes des matériaux CAh-P152 et C12A7-CAh-P152 sont présentés 

en Annexe IV.1. Le cycle thermique utilisé pour ces essais est détaillé au chapitre III 

(paragraphe II.1.2).  

 

 Les figures suivantes (Figure IV-15.a et b) représentent les compositions en phases 

calciques des matériaux C12A7-CAh-P152 et CAh-P152 en fonction de la température. Elles 

montrent que la phase dicalcique CA2 se forme à plus basse température, 1050°C (Figure 

IV-15.b), pour le matériau C12A7-CAh-P152, alors que cette phase n’apparaît qu’à 1100°C 

pour le matériau CAh-P152 (Figure IV-15.a). 
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b. 

Figure IV-15 : Compositions massiques en phases cal ciques des matériaux CAh-P152 (a) et 

C12A7-CAh-P152 (b) en fonction de la température 

 

 Pour le matériau CAh-P152 (Figure IV-15.a), à 900°C, la concentration en phase CA 

est faible, et les concentrations en C12A7, α-Al2O3, et Al2O3 de transition sont importantes. A 

cette température, la réaction de formation de la phase CA à partir de C12A7 et d’alumine n’a 

pas encore eu lieu. Alors que pour le matériau C12A7-CAh-P152 (Figure IV-15.b), à cette 

température, la concentration en phase CA est importante et les alumines de transition ont 

été consommées. On peut expliquer cette réactivité prédominante par le fait que la phase 

CA se forme directement à partir de chaux libre, présente ici sous forme de calcite et de 

monocarbonate de calcium, comme on l'a vu au chapitre I (équation I-17) (Rivas Mercury, 

De Aza et al. 2004). A 1100°C, pour le matériau CAh -P152, la concentration en phase CA 

est maximale, et c’est à cette température que la phase CA2 commence à se former. De 

même pour le matériau C12A7-CAh-P152, la concentration en phase CA est maximale entre 

1000°C et 1050°C, où l’on voit se former la phase d icalcique CA2. 

 

 La présence de C 12A7, à rapport A/C équivalent, permet de former la pha se CA2 

à plus basse température, 50°C en dessous de la tem pérature à laquelle cette phase 

se forme pour le mélange sans addition de C 12A7.  

   

 Nous avons effectué la même étude avec une alumine grossière AC44. Les résultats 

sont présentés en Annexe IV.2 : malgré une pollution accidentelle par la silice, la même 

conclusion semble pouvoir être faite. 

   CA2           CA     C12A7   X C3A    X    Al2O3 α      Al2O3 transition     Monocarbo          Calcite 

50 50 
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 Nous allons dans le paragraphe suivant identifier le comportement dilatométrique de 

ces matériaux en température et le comparer aux mélanges sans ajout de C12A7, et faire la 

corrélation avec les phases formées.  

 

II.6.2.2 Influence de la teneur en chaux du clinker sur le comportement 

dilatométrique de la phase liante 

 

 Les Figure IV-16 et Figure IV-17 représentent les teneurs en phases CA et CA2, et 

les courbes dilatométriques en fonction de la température respectivement pour les matériaux 

CAh-P152 et C12A7-CAh-P152. 
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Figure IV-16 : Composition massique en phases CA et  CA2 et courbe dilatométrique du 

matériau CAh-P152 en fonction de la température 
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Figure IV-17 : Composition massique en phase CA et CA2 et courbe dilatométrique du matériau 

C12A7-CAh-P152 en fonction de la température 
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 Pour le matériau CAh-P152 (Figure IV-16), entre 900 et 1100°C, la phase CA se 

forme, accompagnée d’un retrait dimensionnel, (cf. chapitre I, paragraphe III.1.2.1). Entre 

1100°C et 1300°C, les phases CA et CA 2 se forment simultanément, donc le retrait dû à la 

formation de CA et la dilatation due à la formation de CA2 s’opposent, ces deux phénomènes 

sont contrebalancés ne procurant ainsi aucune variation dimensionnelle, d’où le palier 

observé dans ce domaine de température.  

 Le matériau C12A7-CAh-P152 (Figure IV-17), entre 900 et 1000°C, subi t un retrait dû 

à la seule formation de CA. Le delta de formation de CA entre 900°C et 1000°C est plus 

faible que pour le matériau CAh-P152, car la phase CA se forme à plus basse température 

directement à partir de chaux libre. Entre 1000°C e t 1150°C, les formations simultanées de 

CA et CA2 permettent d’atténuer voire d’annuler les variations dimensionnelles. Entre 

1150°C et 1300°C, une bosse de dilatation apparaît due à la formation de CA2 et la phase 

CA est totalement consommée.  

 Les figures suivantes (Figure IV-18.a et b) présentent les résultats des mélanges 

contenant l’alumine AC44 : 
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b. 

Figure IV-18 : Composition massique en phase CA et CA2 et courbe dilatométrique des 

matériaux CAh-AC44 (a) et C 12A7-CAh-AC44 (b) en fonction de la température 

 

 De même que précédemment, pour le matériau sans ajout de C12A7, CAh-AC44, 

entre 900 et 1050°C, la formation de CA s’accompagn e d’un retrait dimensionnel plus 

important que son homologue avec ajout de C12A7, car le delta de formation de CA est plus 

grand. Entre 1100°C et 1300°C, ce retrait est attén ué par la formation de la phase CA2. Pour 

le matériau C12A7-CAh-AC44, entre 1000°C et 1150°C, le retrait dû à la formation de CA et la 

dilatation due à la formation de CA2 sont contrebalancés, donc on n’observe pas de variation 

dimensionnelle dans ce domaine de température. De plus, entre 1150°C et 1300°C, on 

                        CA2       CA     Retrait (%) 
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observe une bosse de dilatation importante due à la seule formation de CA2, CA ne se 

formant plus. 

 L’ajout de C 12A7 dans la matrice cimentaire, à rapport A/C équivale nt, permet de 

former la phase dicalcique CA 2 à plus faible température, et ainsi de présenter d ans le 

domaine de température 900-1150°C, un palier dilato métrique .  

 On sait que dans une phase cimentaire CA/CA2, c’est la phase CA qui évolue par 

hydratation et au cours du traitement thermique. On peut donc penser, et ce point sera 

prouvé plus loin dans le chapitre, que l’ajout de C12A7 dans un ciment CA/CA2 peut 

provoquer les mêmes phénomènes.  

 

II.6.2.3 Influence de la teneur en chaux du clinker sur les microstructures 

associées 

 

 Nous allons dans ce paragraphe présenter les observations des microstructures des 

matériaux avec et sans ajout de C12A7. Les observations du matériau CAh-P152 traité aux 

températures 1050, 1150, et 1250°C (palier 17 minut es) sont présentés respectivement sur 

les Figure IV-19.a, c, et e, et leurs homologues avec ajout de C12A7h, C12A7-CAh-P152, aux 

mêmes températures sont présentés sur les Figure IV-19.b, d, et f. 
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c. (wt% CA 2=31, TPO =42, 3 ±±±±0,1%) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

d. (wt% CA 2=55, TPO =42, 5 ±±±±0,2%) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

e. (wt% CA 2=66, TPO =40 ±±±±0,5%) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

f. (wt% CA 2=84, TPO =41±±±±0,2%) 

Figure IV-19 : Observations microstructurales des m atériaux CAh-P152 (a, c, e), et C 12A7-CAh-

P152 (b, d, f) à 1050°C (a et b), 1150°C (c et d), et 1250°C (e et f), palier de 17 minutes 

 

 Ces observations nous montrent que la microstructure vermiculée apparaît dès 

1150°C pour le matériau C 12A7-CAh-P152, et ce type de microstructure est associé à la 

formation de la phase CA2 comme on l’a vu au chapitre III, au paragraphe « A partir de 

considérations microstructurales  » (III.4.3.2). A 1250°C, le matériau C 12A7-CAh-P152 est 
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plus riche en CA2, sa microstructure est en grande partie vermiculaire. Ce type de 

microstructure à 1250°C (palier 17minutes) pour le matériau avec ajout de C12A7 correspond 

aux microstructures des matériaux sans ajout de C12A7 que l’on obtient après un traitement 

thermique à la même température mais avec un palier de 6 heures. Or, ce type de 

microstructure est associé, comme on l’a vu au chapitre III, aux meilleures tenues 

mécaniques des matériaux « phase liante ». De plus, on remarque que ces matériaux 

présentent des taux de porosité ouverte semblables. On peut donc s’attendre à avoir de 

meilleures tenues mécaniques avec cet ajout de C12A7, de part la réactivité du système 

amplifiée. 

  

II.7 Synthèse sur l’influence de la teneur en chaux  du clinker 

 

 L’ajout de C12A7, permet dans un premier de temps d’accélérer la formation des 

phases en température, ce qui permet de former à plus basse température la phase 

dicalcique CA2. Cette formation de phase, accompagnée d’une dilatation volumique, 

s’oppose au retrait dû à la formation de CA, ce qui permet dans le domaine de température 

900-1100°C, de limiter les variations dimensionnell es. De plus, la microstructure vermiculaire 

associée à CA2 apparaît à plus basse température, ce qui est favorable à la tenue 

mécanique de la phase liante (chapitre III). Transposé au cas d’une phase liante d’un béton 

réfractaire, ces réactions mettant en jeu la phase la plus réactive, CA précurseur de CA2, 

laissent prévoir une meilleure tenue du béton par un bon accord dilatométrique entre phase 

liante et granulats d’alumine tabulaire. De plus, un enrichissement en chaux de la matrice 

cimentaire, à rapport A/C équivalent, permet également localement de former des 

interphases entre matrice cimentaire et granulat d’alumine tabulaire dès 900°C. 

  

III. Conclusion                                                                                      

 Ce chapitre a été consacré au rôle de l’alumine ajoutée au clinker pour constituer le 

ciment sur, d’une part les variations dilatométriques de cette phase liante, et d‘autre part sur 

l’interaction chimique phase liante/agrégat. Rappelons que ces deux points influent sur la 

tenue mécanique des bétons. Le comportement dilatométrique du ciment résulte d’un 

compromis entre la formation de CA2 produisant une dilatation du produit et les retraits liés à 

la formation de CA et à haute température à la densification. Le fait d’utiliser une alumine 

assez réactive (surface spécifique autour de 10 m2/g) permet d’annuler quasiment les 

variations dimensionnelles du produit en montée de température. 



Chapitre IV : Interaction phase liante/granulats d’alumine tabulaire 
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 De plus, les impuretés de l’alumine de la phase liante jouent également un rôle dans 

la formation des interphases entre alumine tabulaire et matrice cimentaire. En effet, les 

impuretés semblent se concentrer à l’interphase, comme le sodium, pour former localement 

des phases feldspathiques à bas point de fusion, favorisant ainsi la diffusion des ions Ca2+ 

vers les granulats d’alumine tabulaire, et la formation d’aluminates de calcium entre ces 

deux constituants. Sur les observations des faciès de rupture au niveau des interphases, on 

observe des « ponts » confirmant l’existence de ces interphases. Nous avons montré 

indirectement que ces interphases sont cohésives car les fissures éventuelles liées à des 

contraintes thermiques apparaissent à l’intérieur de la matrice cimentaire et non à 

l’interphase agrégat/matrice.  

 D’autre part, une composition chimique de la matrice cimentaire plus riche en chaux 

libre, à rapport alumine/chaux égal à 4, permet de former des interphases à plus basse 

température. Cet enrichissement en C12A7 de la phase liante permet également de former 

les aluminates de calcium riches en alumine à plus basse température, la microstructure de 

type vermiculaire associée à la formation de la phase CA2 confère donc à la phase liante 

une tenue mécanique plus importante et à plus basse température. De plus, la dilatation 

volumique due à la formation de la phase CA2 s’oppose au retrait dimensionnel provoqué 

par la formation de CA dans le domaine de température 900-1100°C. Cette stabilité 

dimensionnelle dans le domaine de température 900°C -1100°C pour les matrices 

cimentaires plus riches en C12A7 permet de favoriser le développement des ponts chimiques 

entre cette matrice et l’alumine tabulaire, gamme de température dans laquelle peuvent se 

produire des réactions chimiques interfaciales entre l’alumine tabulaire et les aluminates de 

calcium constituant la phase liante. Tout porte à croire que la teneur en chaux libre de la 

matrice cimentaire, respectant les mêmes rapports alumine/chaux que les autres 

compositions moins riches en chaux libre, est bénéfique à une meilleure interaction entre 

granulats d’alumine tabulaire et matrice cimentaire. 
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CONCLUSION GENERALE 

 

 L’objectif de cette étude était d’identifier le rôle de l’alumine sur les évolutions 

physico-chimiques des matériaux du système CaO-Al2O3 à haute température, qui reste un 

point peu développé dans la littérature. Un autre objectif de ces travaux de recherche était 

d’apporter les éléments nécessaires à la compréhension du comportement mécanique de 

matériaux du système CaO-Al2O3, tels que les bétons réfractaires conventionnels, en vue de 

l’optimisation des propriétés mécaniques de ces derniers, observée dans le domaine de 

température 800°C-1200°C au cours de leur mise en œ uvre. Lorsqu’un béton est soumis à 

un traitement thermique, sa microstructure subit des modifications physico-chimiques 

entraînant déshydratation et formation de phases calciques au sein des matrices 

cimentaires. Ces changements de phase engendrent des évolutions microstructurales du 

matériau, et par conséquent des évolutions de tenue mécanique. De plus, les modifications 

subies simultanément par la matrice cimentaire, jouant le rôle de phase liante, et les 

granulats d’alumine tabulaire, conférant au béton son squelette, induisent une évolution 

importante de la microstructure du béton. Les propriétés du béton découlent des interactions 

intrinsèques de chacun des constituants, mais aussi de l’interaction entre ses constituants 

qu’il convient de maîtriser.  

 La présente étude a consisté dans un premier temps à identifier l’influence de 

l’alumine, ajoutée au clinker, sur les propriétés intrinsèques de la matrice cimentaire. Pour 

cela, nous avons choisi d’étudier des matériaux de microstructure simplifiée et maîtrisée, 

que l’on a qualifié de matériaux modèles, et de relier les paramètres d’élaboration, de 

microstructure, et de propriétés mécaniques de ces matériaux. Ces derniers ont été élaborés 

en voie sèche pour s’affranchir des paramètres liés à l’élaboration en voie humide, comme 

par exemple la demande en eau influant sur la porosité du système.  

 Cette première partie de l’étude a permis de montrer que la surface spécifique de 

l’alumine a une influence sur la réactivité du système. L’ajout d’alumine très fine (type 

boehmite) peut jouer le rôle d’accélérateur de formation des phases calciques en 

température. De plus, les alumines de surface spécifique élevée permettent également de 

conférer aux matériaux des microstructures finales plus fines et homogènes. L’explication 

qui peut être donnée (appuyée par la littérature) est que de part le mode de formation des 

phases calciques riches en alumine, qui se fait par diffusion des ions Ca2+ à travers les 

aluminates de calcium riches en chaux vers l’alumine et/ou les aluminates de calcium riches 

en alumine, l’alumine impose sa morphologie aux agrégats des phases calciques formées. 

Outre la surface spécifique et la morphologie, les impuretés de l’alumine peuvent jouer un 
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rôle sur la réactivité du système. En effet, la présence d’impuretés, telles que la soude et la 

silice, dans le système CaO-Al2O3 peuvent former des phases liquides type zéolithes dans le 

domaine de température 800-1200°C, dont on peut sup poser l’effet favorable sur la diffusion 

de Ca2+ vers l’alumine.  

 De plus, en identifiant les paramètres de microstructure qui ont une influence sur la 

tenue mécanique des matériaux, nous avons montré que celle-ci ne s’expliquait pas 

totalement à partir de leur taux de porosité, de leur taille de grains, ou de leur degré 

d’homogénéité. En effet, nos résultats montrent que la formation des phases calciques 

s’opérant dans ce domaine de température a un rôle primordial sur cette tenue mécanique. 

La formation des aluminates de calcium mettant en jeu des processus de diffusion 

(notamment de Ca2+), on peut faire l’hypothèse que l’augmentation des propriétés 

mécaniques se fait vraisemblablement par formation de cols entre les grains, amplifiée par la 

présence d’un film liquide lié aux impuretés de l’alumine. Ce processus de consolidation 

semble donc s’apparenter à un frittage réactif dans le système CaO-Al2O3. 

 L’influence des paramètres d’élaboration et de microstructure sur la tenue mécanique 

d’une phase liante a été mise en évidence et quantifiée à l’aide de modélisations 

statistiques. Ces dernières ont des limites, cependant elles pourraient permettre de prédire 

le comportement mécanique des matrices cimentaires dans le cadre du choix de l’alumine. 

 D’une manière générale, quels que soient le clinker et l’alumine de la phase liante, on 

observe dans le domaine de température 900-1260°C, une évolution de la résistance 

mécanique de la phase liante différente de celle du béton. Le comportement mécanique du 

béton n’est donc pas directement lié à l’évolution des propriétés mécaniques intrinsèques de 

la phase liante dans ce domaine de température. C’est pourquoi la deuxième partie de 

l’étude a été consacrée à l’interaction phase liante/granulats d’alumine tabulaire. Les 

formations de phases, qui ont lieu au sein de la matrice cimentaire, s’accompagnent de 

variations dimensionnelles importantes qui peuvent être à l’origine de décohésion à 

l’interphase granulats/phase liante. Nos résultats montrent que pour pallier ces variations 

dimensionnelles de la phase liante, le choix de l’alumine peut être orienté vers une alumine 

réactive, qui permet une stabilité dimensionnelle par un effet de balance, au cours de la 

montée en température, de la dilatation provoquée par la formation de CA2 et du retrait dû à 

la formation de la phase CA. Nous avons montré également que des interactions chimiques 

existent entre la phase liante et les granulats d’alumine tabulaire. Ces interphases se 

forment aussi par diffusion de l’espèce Ca2+ favorisée par la présence d’un film liquide à 

l’interphase, grâce notamment aux impuretés apportées par l’alumine de la phase liante. De 

plus, ces interphases sont très cohésives, car elles résistent aux contraintes thermiques 

liées aux différences de dilatation thermique entre granulat et phase liante. 
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 A la question « quelles sont les caractéristiques de l’alumine que nous devons 

privilégier pour l’optimisation de la tenue mécanique du béton dans le domaine de 

température 800-1200°C», l’étude des propriétés int rinsèques des matériaux modèles de la 

phase liante (chapitre III) et l’étude de l’interaction entre la matrice cimentaire et les 

granulats d’alumine tabulaire (chapitre IV) nous mènent à la conclusion que des alumines 

réactives et contenant des impuretés (SiO2, Na2O) favorisant la formation des liquides 

feldspathiques, sont favorables à une meilleure tenue mécanique du béton. Les alumines de 

transition (type boehmite), qui permettent une meilleure réactivité à plus basse température, 

conduisent à un retrait de frittage de la matrice cimentaire prédominant sur la dilatation liée à 

la formation de CA2, et donc sont défavorables à une bonne tenue mécanique du béton. 

 De plus, nous avons montré dans cette étude que la teneur en chaux de la matrice 

cimentaire du béton a une influence sur la température de formation des aluminates de 

calcium et de ce fait, une influence sur les variations dimensionnelles de celle-ci. Nous 

avons vu également que les interphases granulats d’alumine tabulaire/phase liante sont 

d’autant plus importantes et se forment à plus basse température que le clinker est riche en 

chaux. 

 Le fait d’enrichir la matrice cimentaire du béton en chaux libre (par exemple en 

ajoutant du C12A7 dans le ciment initial), en respectant les mêmes rapports alumine/ciment, 

est une solution pour favoriser une interaction entre les granulats d’alumine tabulaire et la 

matrice cimentaire, et semble donc être une solution pour l’optimisation de la résistance 

mécanique du béton dans le domaine de température 800-1200°C. 

 En terme de perspectives, il serait judicieux d’effectuer des analyses chimiques de 

surface (XPS) aux interphases entre matrices cimentaires enrichies en chaux et granulats 

d’alumine tabulaire pour vérifier si les impuretés (type sodium), à l’origine de phases 

visqueuses favorisant la diffusion des ions calcium, se concentrent plus facilement. 

 De plus, il serait utile de perfectionner les modèles prévisionnels « Elaboration – 

Propriétés mécaniques », à partir de clinker CA/CA2, dans le but de choisir l’alumine 

adéquate, en terme de surface spécifique, morphologie, et impuretés, pour l’optimisation des 

propriétés mécaniques de la phase liante. 
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ANNEXE II  

Mesure de Module d’Young en température 

 

 Les mesures de module d’Young à chaud permettent de connaître les évolutions de 

propriétés mécaniques des matériaux en fonction de la température. Cette technique a été 

utilisée dans plusieurs études, dont celle de Nonnet qui a consisté à étudié le comportement 

des réfractaires monolithiques par technique ultrasonore (Nonnet 1999). 

 Les mesures de Module d’Young à haute température ont été réalisées au centre de 

recherche Kerneos. Cette technique utilise un mode de propagation d’onde longitudinale dit 

« barre longue », qui implique que les dimensions latérales d, du milieu de propagation 

soient faibles devant la longueur d’onde ultrasonore λ (Soro 2005) : 

0,2
d

λ
≤                                                               Équation 1 

 Pour la mesure du module d’Young à haute température, la propagation de l’onde 

ultrasonore à travers l’échantillon placé dans le four et assuré par un guide d’onde en 

alumine (Figure 1). Les différents éléments de la ligne ultrasonore sont assemblés par 

collage. La partie active du transducteur est un barreau ferromagnétique, collé sur le guide 

d’ondes (diamètre 5 mm). Le couplage entre le guide d’alumine et l’échantillon est assuré 

par un ciment réfractaire à base d’alumine. Les sections du guide en alumine et de 

l’échantillon sont optimisées pour ajuster au mieux les coefficients de réflexion et de 

transmission, et donc d’optimiser l’amplitude des différents échos entre lesquels s’effectue la 

mesure (adaptation des impédances) (Auvray 2003). 

Figure 1 : Ligne ultrasonore du dispositif de mesur e de module d’Young en mode « barre 

longue » à haute température. 
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 Après un premier écho de l’interface alumine/échantillon, chaque aller-retour dans 

l’échantillon se traduit par de échos de fonds (F1, F2, F3,…). La mesure du temps τ 

séparant deux échos successifs, conduit à la détermination de la vitesse de propagation de 

l’onde ultrasonore dans l’échantillon, VL, en mode barre longue selon la relation suivante : 

2
L

l
V

τ
=                                                    Équation 2 

 

 Où l représente la longueur de l’échantillon. 

 Le module d’Young du matériau constituant l’échantillon est alors exprimé par la 

relation : 

2
LE Vρ=                                                       Équation 3 

 

 Un logiciel de traitement de signal, mis au point, permet la détermination du temps τ 

(Huger 1992). 

 Les équations précédentes montrent que la variation du module d’Young en fonction 

de la température doit prendre en compte d’éventuelles variations dimensionnelles ou 

massiques suivant la relation : 

0

0 0 0

( ) ( ) ( )
. 1 . 1

E T l T m T

E l m

τ
τ

   ∆ ∆ = − +    
     

                       Équation 4 

 

 Où ∆l(T) et ∆m(T) sont respectivement déduits d’expériences de dilatomètrie et 

d’analyse thermogravimétrique effectuées dans des conditions semblables à celles des 

essais d’échographie ultrasonore. Les indices zéro correspondent à l’éprouvette dans son 

état initial, à température ambiante. 

Les échantillons sont en forme de parallélépipèdes d’autour 120 mm de longueur. La largeur 

et l’épaisseur de l’échantillon sont imposées par les dimensions du guide d’ondes d’alumine 

disponible et par l’épaisseur de la bande réalisée.  
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ANNEXES III 

Annexe III.1 

Influence de la surface spécifique sur le chemin ré actionnel (cas du matériau 

CAh-P152+boehmite 

 

 Les figures suivantes (Figure 1 et Figure 2) représentent les concentrations molaires 

en phases C12A7, CA et CA2 en fonction de la température pour les matériaux CA-P152 et 

CAh-P152boehmite. De la même manière que pour le mélange PFR boehmite, on voit ici 

qu’à 900°C il se forme plus de CA pour la P152boehm ite par rapport à son homoloque sans 

boehmite.  
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Figure 1 : Evolution des quantités molaires des pha se C12A7 et CA des matériaux formés CAh-

P152 et CAh-P152-boehmite en fonction de la tempéra ture (en palier 6h). 
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Figure 2 : Evolution des quantités molaires des pha se CA  et CA2 des matériaux CAh-P152 et 

CAh-P152-boehmite en fonction de la température (en  palier 6h). 
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Annexe III.2 

 

Observations microstructurales à 900°C, 1000°C, 110 0°C et 1260°C (6h 

de palier) des matériaux modèles 

CAh-AC44  

 
900°C 

 
1000°C 

σ rupture ≈ 15,3 ±  0,5 Mpa 

Tx porosité ≈ 46,6 ± 1 % 

Phases : Al 2O3 α = 48,4 ± 5 % 

C12A7 = 28,2 ± 1 % 

CA = 22,3 ± 2 % 

CA2 = 0,9 ± 1 % 

σ rupture ≈ 26 ± 1,4 Mpa 

Tx porosité ≈ 45 ± 0,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 32,7,1 ± 5 % 

C12A7 = 1,8 ± 1% 

CA = 46 ± 2% 

CA2 = 19,5 ± 1% 

 
1100°C 

 
1260°C 

σ rupture ≈ 20,3 ± 1,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 45 ± 2 % 

Phases : Al 2O3 α = 16 ± 5 % 

C12A7 = 0,9 ± 1 % 

CA = 36,6 ± 2 % 

CA2 = 47,5 ± 1 % 

σ rupture ≈ 29,5 ± 1,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 37,5 ± 2% 

Phases : Al 2O3 α = 3,45 ±  5% 

C12A7 = 0,15 ± 1 % 

CA = 17,8 ± 2% 

CA2 = 78,6 ± 1% 
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CAh-P152  

 

900°C 

 

1000°C 

σ rupture ≈ 28,45 ±  2,8 Mpa 

Tx porosité ≈ 45,4 ± 0,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 49,1 ± 5 % 

C12A7 = 15,25 ± 1 % 

CA = 35,05 ± 2 % 

 

σ rupture ≈ 35,31 ± 6 Mpa 

Tx porosité ≈ 43,9 ± 0,2 % 

Phases : Al 2O3 α = 36,25 ± 5 % 

C12A7 = 0,85 ± 1% 

CA = 46,7 ± 2% 

CA2 = 14,2 ± 1% 

 

1100°C 

 

1260°C 

σ rupture ≈ 47,27 ± 4,2 Mpa 

Tx porosité ≈ 43,5 ± 0,3 % 

Phases : Al 2O3 α = 5,5 ± 5 % 

C12A7 = 0,15 ± 1 % 

CA = 15,5 ± 2 % 

CA2 = 78,75 ± 1 % 

 

σ rupture ≈ 71,7 ± 2,6 Mpa 

Tx porosité ≈ 29,9 ± 1% 

Phases : Al 2O3 α = 1,3 ±  5% 

C12A7 = 0,2 ± 1 % 

CA = 10,1 ± 2% 

CA2 = 88,4 ± 1% 
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CAh-PFR 

 

900°C 

 

1000°C 

σ rupture ≈ 17,55 ±  1,6 Mpa 

Tx porosité ≈ 48,6 ± 1 % 

Phases : Al 2O3 α = 50 ± 5 % 

C12A7 = 22,7 ± 1 % 

CA = 26,9 ± 2 % 

 

σ rupture ≈ 36,84 ± 3 Mpa 

Tx porosité ≈ 47 ± 1,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 33,3 ± 5 % 

C12A7 = 1 ± 1% 

CA = 46,3 ± 2% 

CA2 = 19,4 ± 1% 

 

1100°C 

 

1260°C 

σ rupture ≈ 36,3 ± 5,4 Mpa 

Tx porosité ≈ 46 ± 2 % 

Phases : Al 2O3 α = 17,25 ± 5 % 

C12A7 = 0,45 ± 1 % 

CA = 21,15 ± 2 % 

CA2 = 61,15 ± 1 % 

σ rupture ≈ 42 ± 4,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 33,9 ± 1 % 

Phases : Al 2O3 α = 9 ±  5% 

C12A7 = 0,25 ± 1 % 

CA = 12,2 ± 2% 

CA2 = 78,55 ± 1% 
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CAh-PFR-boehmite 

 

900°C 

 

1000°C 

σ rupture ≈ 39,28 ±  3,8 Mpa 

Tx porosité ≈ 49 ± 0,8 % 

Phases : Al 2O3 α = 39,3 ± 5 % 

C12A7 = 13,15 ± 1 % 

CA = 47,3 ± 2 % 

 

σ rupture ≈ 39,52 ± 3,8 Mpa 

Tx porosité ≈ 46,9 ± 0,8 % 

Phases : Al 2O3 α = 18,4 ± 5 % 

C12A7 = 0,65 ± 1% 

CA = 38,1 ± 2% 

CA2 = 42,85 ± 1% 

 

1100°C 

 

1260°C 

σ rupture ≈ 44,91 ± 4,35 Mpa 

Tx porosité ≈ 43,3 ± 1 % 

Phases : Al 2O3 α = 16,85 ± 5 % 

C12A7 = 0,3± 1 % 

CA = 20,95 ± 2 % 

CA2 = 61,9 ± 1 % 

σ rupture ≈ 71,79 ± 2,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 31 ± 0,7 % 

Phases : Al 2O3 α = 0,9 ±  5% 

C12A7 = 0,3 ± 1 % 

CA = 17,7 ± 2% 

CA2 = 81,1 ± 1% 
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CAh-P152-boehmite (non ISO et ISO) 

 

 

 

 

 

 

 

 

900°C 

 

 

 

 

 

 

 

1100°C (non ISO) 

σ rupture ≈ 38,38 ±  6,8 Mpa 

Tx porosité ≈ 47,5 ± 0,3 % 

Phases : Al 2O3 α = 38,5 ± 5 % 

C12A7 = 1,72 ± 1 % 

CA = 59,9 ± 2 % 

 

σ rupture ≈ 30,12 ± 2 Mpa 

Tx porosité ≈ 40,3 ± 0,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 1,34 ± 5 % 

CA = 15,61 ± 2% 

CA2 = 83,05 ± 1% 

 

  

 

 

 

 

 

 

1100°C (ISO) 

 σ rupture ≈ 41,82 ± 4 Mpa 

Tx porosité ≈ 42 ± 1,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 0,9 ±  5% 

CA = 15,3 ± 2% 

CA2 = 83,8 ± 1% 
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CAh-AR07 (non ISO) 

 

900°C 

 

1100°C 

σ rupture ≈ 33,8 ±  5,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 46,5 ± 0,4 % 

Phases : Al 2O3 α = 44 ± 5 % 

C12A7 = 7 ± 1 % 

CA = 48,6 ± 2 % 

σ rupture ≈ 38,6 ± 5,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 42,6 ± 0,6 % 

Phases : Al 2O3 α = 0,73 ± 5 % 

CA = 7,83 ± 2% 

CA2 = 91,44 ± 1% 
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CAh-AR07 (ISO) 

800°C 900°C 

σ rupture ≈ 41,6 ±  5 Mpa 

Tx porosité ≈ 45,7 ± 0,3 % 

Phases : Al 2O3 α =  ± 5 % 

C12A7 =  ± 1 % 

CA =  ± 2 % 

σ rupture ≈ 47,2 ± 5,1 Mpa 

Tx porosité ≈ 46,3 ± 0,05 % 

Phases : Al 2O3 α =  ± 5 % 

C12A7 =  ± 1% 

CA =  ± 2% 

CA2 =  ± 1% 

1000°C 
 

1100°C 

σ rupture ≈ 50,1 ± 2,3 Mpa 

Tx porosité ≈ 44,5 ± 0,2 % 

Phases : Al 2O3 α =  ± 5 % 

C12A7 = ± 1 % 

CA =  ± 2 % 

CA2 =  ± 1 % 

σ rupture ≈ 50,8 ± 2 Mpa 

Tx porosité ≈ 41,5 ± 0,04 % 

Phases : Al 2O3 α =  ±  5% 

C12A7 =  ± 1 % 

CA =  ± 2% 

CA2 =  ± 1% 
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1260°C 

 σ rupture ≈  ±   Mpa 

Tx porosité ≈ 32,1 ± 0,05 % 

Phases : Al 2O3 α =  ± 5 % 

C12A7 =  ± 1 % 

CA =  ± 2 % 
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C12A7h-AC44 

 

 

900°C 

 

1000°C 

σ rupture ≈ 8,53 ± 0,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 44.3 ± 0,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 44,5 ± 5 % 

C12A7 = 39,2± 1 % 

CA = 15,2 ± 2 % 

σ rupture ≈ 10,25 ± 0,85 

Tx porosité ≈ 47,25 ± 2% 

Phases :  Al 2O3 α = 31,8 ± 5 % 

C12A7 = 26,3 ± 1 % 

CA = 40 ± 2 % 

CA2 = 1,9 ± 1 % 

 

1100°C 

 

1260°C 

σ rupture ≈ 14,25 ± 0,5 Mpa 

Tx porosité ≈ 46,4 ± 0,4 % 

Phases : Al 2O3 α = 10,2 ± 5 % 

C12A7 = 4,8 ± 1 % 

CA = 63,2 ± 2 % 

CA2 = 21,8 ± 1 % 

σ rupture ≈ 18,97 ± 0,7 Mpa 

Tx porosité ≈ 41,6 ± 0,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 0,2 ± 5 %        

C12A7 = 0,6 ± 1 % 

CA = 59,6 ± 2 % 

CA2 = 39,6 ± 1 % 
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C12A7h-P152 

 

 

900°C 

 

1000°C 

σ rupture ≈ 11,55 ± 0,7 Mpa 

Tx porosité ≈ 44± 1 % 

Phases : Al 2O3 α = 42,3 ± 5 % 

C12A7 = 38,5 ± 1 % 

CA = 18.2 ± 2 % 

 

σ rupture ≈ 17,35 ± 1,05 Mpa 

Tx porosité ≈ 47 ± 0,3 % 

Phases : Al 2O3 α = 22,90 ± 5 % 

C12A7 = 12,5 ± 1 % 

CA = 60,85 ± 2 % 

CA2 = 3,75 ± 1 % 

 

1100°C 

 

1260°C 

σ rupture ≈ 22,83 ± 1,8 Mpa 

Tx porosité ≈ 44,8 ± 0,2 % 

Phases : Al 2O3 α = 0,3 ± 5 % 

C12A7 = 0,2 ± 1 % 

CA = 65 ± 2 % 

CA2 = 34,6 ± 1 % 

σ rupture ≈ 31,18 ± 2,5 Mpa 

Tx porosité ≈ 38,8 ± 0,2 % 

Phases : Al 2O3 α = 0,2 ± 5 % 

CA = 63,3 ± 2 % 

CA2 = 36,5 ± 1 % 
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C12A7h-PFR 

 

900°C 

 

1000°C 

σ rupture ≈ 13,48 ± 0,7 Mpa 

Tx porosité ≈ 45,8 ± 0,4 % 

Phases : Al 2O3 α = 40 ± 5 % 

C12A7 = 37 ± 1 % 

CA = 23 ± 2 % 

 

σ rupture ≈ 16,95 ± 3,2 Mpa 

Tx porosité ≈ 47,1 ± 2 % 

Phases : Al 2O3 α = 19,85 ± 5 % 

C12A7 = 12,25 ± 1 % 

CA = 63,6 ± 2 % 

CA2 = 4,3 ± 1 % 

 

1100°C 

 

1260°C 

σ rupture ≈ 23,05 ± 2,7 Mpa 

Tx porosité ≈ 45.8 ± 0,6 % 

Phases : Al 2O3 α = 5,6 ± 5 % 

C12A7 = 3,5 ± 1 % 

CA = 65,2 ± 2 % 

CA2 = 25,7 ± 1 % 

σ rupture ≈ 27,86 ± 1,3 Mpa 

Tx porosité ≈ 34,1 ± 0,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 2,1 ± 5 %        

C12A7 = 0,7 ± 1 % 

CA = 64,3 ± 2 % 

CA2 = 32,9 ± 1 % 
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C12A7h-PFRboehmite 

 

 

900°C 

 

1000°C 

σ rupture ≈ 19,38 ± 1,6 Mpa 

Tx porosité ≈ 48 ± 0,3 % 

Phases : Al 2O3 α = 29,8 ± 5 % 

C12A7 = 38,1 ± 1 % 

CA = 31,3 ± 2 % 

 

σ rupture ≈ 25,4 ± 1,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 47,9 ± 1 % 

Phases : Al 2O3 α = 7,65 ± 5 % 

C12A7 = 8,75 ± 1 % 

CA = 66,5 ± 2 % 

CA2 = 17,10 ± 1 % 

 

1100°C 

 

1260°C 

σ rupture ≈ 32,43 ± 3 Mpa 

Tx porosité ≈ 45,8 ± 0,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 0,95 ± 5 % 

C12A7 = 1,1 ± 1 % 

CA = 72,6 ± 2 % 

CA2 = 25,4 ± 1 % 

σ rupture ≈ 46,31 ± 1,4 Mpa 

Tx porosité ≈ 34,6 ± 0,5 % 

Phases : Al 2O3 α = 0,4 ± 5 %    

C12A7 = 0,3 ± 1 % 

CA = 73,6 ± 2 % 

CA2 = 25,7 ± 1 % 
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C12A7h-P152boehmite 
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1100°C 

σ rupture ≈ 26,76 ± 3,7 Mpa 

Tx porosité ≈ 47,2 ± 0,2 % 

Phases : Al 2O3 α = 33,79 ± 5 % 

C12A7 = 23,4 ± 1 % 

CA = 50,2 ± 2 % 

CaO = 1.8 % 

σ rupture ≈ 29,1 ± 2,3 Mpa 

Tx porosité ≈ 44,8 ± 0,03 % 

Phases : Al 2O3 α = 25,7 ± 5 % 

C12A7 = 34,46 ± 1 % 

CA = 29,95 ± 2 % 

CaO = 0,7 % 

 

C12A7h-AR07 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

900°C 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

1100°C 

σ rupture ≈ 21,8 ± 2,9 Mpa 

Tx porosité ≈ 50,2 ± 0,9 % 

Phases : Al 2O3 α = 33,79 ± 5 % 

C12A7 = 34,46 ± 1 % 

CA = 29,95 ± 2 % 

CaO = 1.8 % 

σ rupture ≈ 27,4 ± 4,1 Mpa 

Tx porosité ≈ 46,8 ± 0,9 % 

Phases : Al 2O3 α = 1 ± 5 %    

CA = 60 ± 2 % 

    CA2 = 39,2 ± 1 % 
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Annexe III.3 

Modèles σσσσf – Porosité 

 

On trouve dans la littérature des modèles basés sur des approches différentes. 

Certains auteurs proposent des modèles basés sur des considérations géométriques. C’est 

le cas de Wagh (Wagh, Singh et al. 1993) qui a proposé un modèle pour étudier la 

dépendance de la résistance à la flexion des céramiques sur la porosité, dont la 

microstructure du matériau céramique est représentée par un réseau continu de cylindres 

solides contenant de la porosité. L’équation résultant de ce modèle est la suivante : 

 

( )m
f P−×= 10σσ

                                                                     Équation 1  

 

οù σf, σ0, P, et m représentent respectivement la contrainte à la rupture du matériau 

poreux, la contrainte à la rupture de la matrice sans porosité, la porosité du système, et 

l’exposant fonction des caractéristiques de la géométrie des cylindres représentant la 

microstructure.  

Duckworth (Duckworth 1953)(Reynaud 2002) a lui proposé une loi de type 

exponentielle, cette relation a été reprise ensuite par Rice dans le cadre du modèle de l’aire 

minimale : 

 

0
b P

f e σσ σ −=                                                    Équation 2 

 

Duckworth a observé experimentalement une variation du facteur préexponentiel (bσ) 

comprise entre 3 et 7. 

D’autres modèles sont basés sur des approches micromécaniques, c’est le cas de 

Boccaccini (Boccaccini 1994) qui a proposé une loi similaire à celle de Wagh, mais dont 

l’exposant tient compte cette fois-ci de la concentration de contrainte : 

 

( )K
f P−×= 10σσ

                                                                  Équation 3 

 

K correspond au facteur de concentration de contraintes causées par les pores. Il 

dépend de la forme, de l’orientation des pores et de la valeur du coefficient de Poisson du 

matériau. Sur la figure suivante (Figure 1.a), le facteur K est représenté comme une fonction 

de l’orientation des pores sphéroïdales pour différents rapports christallographiques, pour un 
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matériau ayant un coefficient de Poisson égal à 0,2, proche de celui de notre matériau. S’il 

n’y a pas d’orientations préférentielles, on prendra αp = 54°. Les pores sont définies comme 

un réseau de sphères ayant un facteur de forme z/x (Figure1.b) et une orientation de la 

direction de contrainte (αp), qui sont des valeurs moyennes représentatives du système. 

Connaissant l’orientation de la direction des contraintes et le facteur de forme, on peut 

déterminer grâce aux abaques (Figure 1.a), la valeur du facteur de concentration de 

contraintes. 

 

a. 
 

b. 

Figure1 : Facteur de concentration de contrainte K des pores sphériques avec un facteur de 

forme (z/x) = 0,3(a) ;0,4(b) ;0,5(c) ;0,6(d) ;0,7(e ) ;0,8(f) ;0,9(g) ;1(h) par rapport à l’ orientatio n de 

la direction des contraintes ( σσσσp) pour un matériau avec un coefficient de poisson é gal à 0,2 (a.) 

et représentation d’une demi sphère selon les axes x,y,z (b.) 
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Annexe III.4 

Modèles pour la détermination des modules d’élastic ité de matériaux 

hétérogènes 

 

Il existe dans la littérature, plusieurs modèles qui permettent de calculer les modules 

d’élasticité d’un matériau hétérogène à partir des modules d’élasticité de chacun de ces 

constituants. Ces méthodes sont souvent basées sur des considérations géométriques 

simplifiées qui permettent, soit de déterminer des bornes définissant un domaine de valeurs 

possibles, soit de définir, par homogénéisation, une solution unique pour les différentes 

grandeurs effectives caractéristiques du matériau. 

Plusieurs géométries peuvent être utilisées pour la description du matériau 

hétérogène pour l’assemblage des particules dans une matrice. Dans ces modèles, on fait 

l’hypothèse qu’il n’y a pas d’interactions élastiques entre les particules et une parfaite 

cohésion aux interfaces. Une première catégorie (loi des mélanges) présente deux modèles 

extrêmes, les modèles de Reuss et Voigt. Dans ces modèles analytiques dits à bornes, les 

différentes phases sont considérées comme étant des plaques, séparées par une interface, 

assemblées soit en parallèle, soit en série (Pialy 2009). Ils sont plus connus sous le nom, 

respectivement, de bornes de Reuss et de Voigt. 

Reuss propose de calculer le module d’élasticité d’un matériau hétérogène à n 

phases de la manière suivante : 

                                                             
1Re

1 n
i

iuss i

v

E E=

=∑                                               Équation 1 

 Voigt, quant à lui, propose une simple loi des mélanges : 

                                                   
1

.
n

Voigt i i
i

E v E
=

=∑                                                   Équation 2  

Où EReuss et EVoigt sont, respectivement, les bornes inférieure et supérieure du module 

d’Young effectif d’un matériau. Ei  est le module d’Young de la phase i et vi la fraction 

volumique de cette phase dans le matériau.  

 

 Ces deux modèles correspondent au plus large encadrement possible du module 

d’Young expérimental. De plus, ces deux modèles ne  prennent pas en compte les 

paramètres de microstructure pouvant intervenir dans les propriétés des matériaux, comme 

par exemple la porosité. Ces modèles conduisent parfois à des prédictions assez 

approximatives des propriétés d’élasticité. Les propriétés d’élasticité d’un matériau poreux 

dépendent non seulement de la porosité (volume relatif des pores) mais aussi du nombre et 
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des caractéristiques des pores (volume relatif, morphologie, orientation et distribution).il a 

été montré dans la littérature que ces propriétés tendent à diminuer quand la porosité 

augmente et/ou lorsque la forme des pores s’éloigne de celle de la sphère (Tessier-Doyen 

2003).  

Une définition des bornes plus précises doit passer par une meilleure prise en 

compte de la microstructure du matériau. Le modèle de Hashin et Shtrikman est également 

un modèle analytique à deux bornes, mais qui repose sur une distribution aléatoire 

d’inclusions ou de pores sphériques au sein d’une matrice continue et homogène. C’est un 

modèle qui permet de déterminer, à partir des propriétés et fractions volumiques de chacune 

des phases, des bornes de modules d’élasticité pour matériaux hétérogènes biphasés avec 

une distribution spatiale aléatoire de chacune des phases. Le système est composé d’un 

assemblage de particules sphériques p de rayon a, entourées par d’autres sphères m de 

rayon b (distribution isotrope) (Figure 1) (Hashin, Shtrikman 1962). 

 

 

 

 

 

 

 

Figure1 : Schéma de la modélisation géométrique de l’assemblage des sphères composites 

(Hashin, Shtrikman 1962) 

 

A partir de cette géométrie, le modèle définit les bornes inférieures (G-, K-) et 

supérieures (G+,K+) des modules de cisaillement G, et de compressibilité K par les 

relations suivantes : 

31
3 4

p
m

m

p m m m

V
K K

V

K K K G

− = +
+

− +

                                 Équation 3  

31
3 4

m
p

p

m p p p

V
K K

V

K K K G

+ = +
+

− +

                                  Équation 4  

6( 2 ).1
5 (3 4 )

p
m

m m m

p m m m m

V
G G

K G V

G G G K G

− = + ++
− +

                           Équation 5  
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6( 2 ).1
5 (3 4 )

m
p

p p p

m p p p p

V
G G

K G V

G G G K G

+ = + +
+

− +

                           Équation 6 

Où m et p désignent respectivement, la matrice et la phase inclusionnaire, V 

correspondant à la fraction volumique des phases. 

La borne inférieure du modèle (E-) correspond à des inclusions rigides isolées et 

noyées dans une matrice plus souple (Ep>Em). Et la borne supérieure du modèle est 

représentative d’un matériau dont les inclusions ont un module d’Young inférieur à celui de 

la matrice (Ep<Em). Ces bornes sont respectivement calculées à partir des équations 

suivantes : 

9. .

3

K G
E

K G

− −
−

− −=
+

                                                  Équation 7  

9. .

3

K G
E

K G

+ +
+

+ +=
+

                                                  Équation 8  

La figure suivante (Figure 2) compare les variations du module d’Young prévues par 

les approches de Voigt et Reuss, et de Hashin et Shtrikman dans le cas d’un composite 

formé d’un verre et de particules sphériques d’alumine.  

 
Figure 2 : Estimation du module d’Young d’un matéri au composite constitué de verre et de 

particules sphériques d’alumine à partir de Reuss, de Voigt, et de Hashin et Shtrikman (Yeugo-

Fogaing 2006) 

Les bornes de Hashin et Shtrikman sont beaucoup plus rapprochées que celles 

décrites par les modèles de Reuss et Voigt. 
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Annexe III.5 

Résultats expérimentaux des matériaux fabriqués ave c les clinkers hydratés - déshydratés CA et C 12A7 
  σσσσf (MPa) Tx porosité  (%) CA2 (%) CA (%) C12A7 (%) Al 2O3 αααα(%)    Homogénéité  Taille des grains  

C12A7-AC44_900°C 8,5 45 0 15,22 39,2 44,5 0 3  
C12A7-P152_900°C 11,6 50 0 18,2 38,5 42,3 1 0  
C12A7-PFR_900°C 13,5 46 0 23,1 37 39,1 2 0  

CA-PFR_900°C 17,6 49 0 26,9 22,7 50 2 0  
C12A7/PFRboehmite_900°C 19,4 48 0 31,3 38,1 29,8 1 2  

CA-P152_900°C 28,5 47 0 35,1 15,3 49,1 1 2  
CA-PFRboehmite_900°C 39,3 49 0 47,3 13,2 39,3 2 0  

CA-AC44_900°C 15,3 46 0,9 22,3 28,2 48,4 0 3  
C12A7-AC44_1000°C 10,3 47 1,9 40 26,3 31,8 0 3  
C12A7-P152_1000°C 17,4 47 3,8 60,9 12,5 22,9 2 0  
C12A7-PFR_1000°C 17 47 4,3 63,6 12,3 19,9 0 3  

CA-P152_1000°C 35,3 44 14,2 48,7 0,9 36,3 1 2  
C12A7/PFRboehmite_1000°C  25,4 48 17,1 66,5 8,8 7,7 2 0  

CA-PFR_1000°C 36,8 49 19,4 46,3 1 33,4 3 0  
CA-AC44_1000°C 26 45 19,5 46 1,8 32,7 0 3  

C12A7-AC44_1100°C 14,3 46 21,8 63,3 4,8 10,2 0 3  
C12A7/PFRboehmite_1100°C  32,4 45 25,4 72,6 1,1 1 3 1  

C12A7-PFR_1100°C 23,1 44 25,7 65,2 3,4 5,8 4 1  
C12A7/PFRboehmite_1260°C  46,3 35 25,7 73,6 0,3 0,4 4 3  

C12A7-PFR_1260°C 27,9 34 32,9 64,3 0,7 2,1 6 2  
C12A7-P152_1100°C 22,8 45 34,5 65 0,2 0,3 3 1  
C12A7-P152_1260°C 31,2 39 36,5 63,3 0 0,3 5 2  
C12A7-AC44_1260°C 19 42 39,6 59,6 0,7 0,25 3 3  

CA-PFRboehmite_1000°C 39,5 46 42,9 38,1 0,7 18,4 3 0  
CA-AC44_1100°C 20,3 45 47,5 35,6 0,9 16,1 1 2  
CA-PFR_1100°C 33,8 44 61,2 21,2 0,5 17,3 3 1  

CA-PFRboehmite_1100°C 44,9 43 61,9 21 0,3 16,9 5 0  
CA-PFR_1260°C 42 34 78,6 12,2 0,3 9 6 2  
CA-AC44_1260°C 29,5 38 78,6 17,8 0,2 3,5 6 3  
CA-P152_1100°C 47,3 43 78,8 15,6 0,2 5,5 2 2  

CA-PFRboehmite_1260°C 71,8 31 81,1 17,8 0,3 0,9 6 2  
CA-P152_1260°C 71,7 30 88,4 10,1 0,2 1,4 5 2  
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Annexe III.6 

Courbes σσσσf =f(paramètres) des matériaux fabriqués avec le cl inker hyd-deshyd CA 
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Annexe III.7 

Courbes σσσσf =f(paramètres) des matériaux fabriqués avec le cl inker hyd-deshyd C 12A7 
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Annexe III.8 

 

Matrice des coefficients de corrélation pour leclin ker hyd-deshyd CA  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Matrice des coefficients de corrélation pour le cli nker hyd-deshyd C 12A7 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

PHASES (%massique)
σσσσf (MPa) Tx porosité  (%) CA2 CA C12A7 Al2O3 αααα Homogénéité Taille des grains

σσσσf (MPa) 1 -0,74 0,66 -0,41 -0,54 -0,68 0,66 -0,07

Tx porosité  (%) -0,74 1,00 -0,81 0,71 0,45 0,77 -0,75 -0,43

CA2 0,66 -0,81 1,00 -0,74 -0,72 -0,98 0,77 0,21

CA -0,41 0,71 -0,74 1,00 0,09 0,61 -0,63 -0,27

C12A7 -0,54 0,45 -0,72 0,09 1,00 0,78 -0,50 -0,02

Al2O3 αααα -0,68 0,77 -0,98 0,61 0,78 1,00 -0,74 -0,20

Homogénéité 0,66 -0,75 0,77 -0,63 -0,50 -0,74 1,00 -0,11

Taille des grains -0,07 -0,43 0,21 -0,27 -0,02 -0,20 -0,11 1

 

σσσσf (MPa) Tx porosité  (%) CA2 CA C12A7 Al2O3 αααα Homogénéité Taille des grains

σσσσf (MPa) 1 -0,72 0,62 0,71 -0,67 -0,75 0,73 0,04

Tx porosité  (%) -0,72 1 -0,67 -0,47 0,58 0,61 -0,80 -0,37

CA2 0,62 -0,67 1 0,7299 -0,88 -0,92 0,75 0,18

CA 0,71 -0,47 0,73 1 -0,96 -0,92 0,53 0,10

C12A7 -0,67 0,58 -0,88 -0,96 1 0,97 -0,63 -0,15

Al2O3 αααα -0,75 0,61 -0,92 -0,92 0,97 1 -0,70 -0,14

Homogénéité 0,73 -0,80 0,75 0,53 -0,63 -0,70 1 -0,16

Taille des grains 0,04 -0,37 0,18 0,10 -0,15 -0,14 -0,16 1
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Annexe III.9 

 

Relations Microstructure – Propriétés mécaniques : 

Tracé des résidus contre chaque prédicteur et la réponse estimée pour les matériaux 

fabriqués à partir de clinker CA hyd-deshyd 
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Annexe III.10 

 

Relations Microstructure – Propriétés mécaniques : 

Tracé des résidus contre chaque prédicteur et la réponse estimée pour les matériaux 

fabriqués à partir de clinker C12A7 hyd-deshyd 
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Annexe III.11 

 

Relations Elaboration – Propriétés mécaniques : 

Tracé des résidus contre chaque prédicteur et la réponse estimée pour les matériaux 

fabriqués à partir de clinker C12A7 hyd-deshyd 
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ANNEXES IV 

 

Annexe IV.1 : Diffractogrammes en température des m atériaux CAh-P152 et 

C12A7-CAh-P152 

 

 

a. 

 

b. 

Figure 1 : Diffractogrammes superposés pour chaque température de 900°C à 1300°C pour les 

matériaux CAh-P152 (a.) et C 12A7-CAh-P152 
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Annexe IV.2 : Evolution de la formation des phases calciques en température 

pour les matériaux CAh-AC44 et C 12A7-CAh-AC44 
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b. 

Figure 1: Compositions massiques en phases calcique s des matériaux CAh-AC44 (a) et C 12A7-

CAh-AC44 (b) en fonction de la température 

 

 Les résultats du mélange C12A7-CAh-AC44 sont faussés par une pollution à la silice 

qui ne nous permet pas de voir, avec cette alumine, l’effet accélérateur de formation des 

phases avec l’ajout de C12A7. En effet, cette pollution de silice utilise une part de la chaux et 

de l’alumine du système qui sont piégées, ce qui est un effet inhibiteur de la formation de la 

phase CA2 à plus basse température. Cependant, pour le mélange C12A7-CAh-AC44, nous 

constatons que la formation de CA2 est plus importante à partir de 1200°C, de part la  

concentration initiale en alumine alpha plus importante. 
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