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Dans le domaine aéronautique, un enjeu majeur est de réduire la consommation de 

carburants afin de diminuer le coût de fonctionnement des appareils et leur impact 

environnemental. Pour atteindre ces objectifs, l’allégement des structures est une solution. 

Ainsi, les pièces peu sollicitées thermiquement (< 300 °C) usuellement élaborées en alliages 

d’aluminium ont été remplacées par des composites à matrice organique. Une autre alternative 

à l’allégement des structures est d’accroitre la température de fonctionnement des moteurs 

(~1400 °C dans la chambre de combustion), augmentant ainsi leur rendement. A ces 

températures, seuls des constituants céramiques conservent leurs propriétés mécaniques mais 

ils sont pénalisés par leur faible ténacité. Par conséquent, des composites à matrice céramique 

ont été développées puisque l’ajout de renforts fibreux augmente la ténacité grâce à des 

phénomènes de déviations de fissures au sein de la matrice. Pour des températures supérieures 

à 1200 °C, seuls des composites avec des constituants de nature non-oxydes sont employés 

malgré leur cout élevé. Néanmoins, ces couts restent prohibitifs pour les pièces moins sollicitées 

thermiquement. Pour cela, des composites composés de constituants oxydes ont été développés 

pour des applications inférieures à 1000 °C, tels que les arrières corps de moteurs. Pour la 

gamme de température intermédiaire (300 à 1000 °C), aucune alternative composite à coût 

modéré n’est disponible entre les composites à matrice organique qui atteignent leurs 

températures de ramollissement ou de pyrolyse, et les composites à matrice céramique 

considérés comme trop onéreux. Des matériaux composites moins coûteux sont donc 

recherchés, sachant que le coût final de ces composites provient à la fois du cout des matières 

premières et de celui de l’élaboration (ex. élaboration par CVD, etc.). Ainsi, pour être 

concurrentiel, ces deux points devront être étudiés. 

 

Dans ce contexte, d’après la littérature, les matrices géopolymères semblent être une 

alternative potentielle grâce à des matières premières peu onéreuses (argiles, solutions basiques 

ou acides) et leur facilité de mise en œuvre proche de celles des polymères. Afin, d’améliorer 

les propriétés mécaniques de ces géopolymères, notamment en flexion, des composites ont été 

élaborés à partir de fibres courtes de différentes natures (métalliques, basalte…). Cependant, 

peu de travaux ont été menés à partir de fibres longues continus et moins encore avec des 

tissus. Pour des applications en température (300 à 1000 °C), l’emploi de fibres oxydes est plus 

intéressant économiquement. Néanmoins, la résistance des fibres oxydes en présence 

d’alcalins est faible. Par conséquent, une matrice acide serait plus appropriée. Cependant, peu 
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de travaux existent et notamment leur comportement en température. Afin d’appréhender leur 

tenue en température, en présence de renforts, l’impact de paramètres clés tels que la 

composition de la matrice ou le procédé d’élaboration sur les propriétés du composite final n’a 

jamais été caractérisé. 

C’est dans ce contexte que cette étude a été effectuée. Elle a consisté à caractériser les 

évolutions structurales d’une matrice synthétisée en voie acide afin de développer des 

composites ayant des propriétés mécaniques adaptées aux applications aéronautiques et se 

conservant entre 300 et 1000 °C. 

 

Par conséquent, ce mémoire s’articule autour de cinq chapitres. Le premier chapitre 

présente un état de l’art sur les composites à matrice céramique, avec une attention particulière 

sur les fibres oxydes et les matrices géopolymères acides ainsi que sur les verrous associés à 

l’emploi de ces matrices géopolymères. Le deuxième chapitre décrit les matières premières 

employées, les protocoles expérimentaux ainsi que les techniques de caractérisation utilisées 

lors de cette étude. Le troisième chapitre se focalise sur les évolutions structurales lors de la 

consolidation et en température d’une matrice modèle afin d’en identifier la gamme de stabilité 

thermique. Dans le quatrième chapitre, l’impact de la formulation des matrices géopolymères 

([P], charges) sur ses propriétés et celles des composites à fibres de basalte a été étudié. Le 

cinquième chapitre s’attache à identifier l’ensemble matrice-fibres-procédé conduisant aux 

meilleures propriétés mécaniques et d’en vérifier la stabilité thermique. 

 

L’ensemble de ces travaux a fait l’objet de publications citées ci-dessous. 

ACL 1 : V. Mathivet, J. Jouin, A. Gharzouni, I. Sobrados, H. Celerier, S. Rossignol, M. 

Parlier, Acid-based geopolymers: Understanding of the structural evolutions during 

consolidation and after thermal treatments, Journal of Non-Crystalline Solids, 512 (2019) 

90–97 

 

ACL 2 : V. Mathivet, J. Jouin, M. Parlier, S. Rossignol, Control of the alumino-silico- 

phosphate geopolymers properties and structures by the phosphorus concentration, Materials 

Chemistry and Physics 258 (2021) 
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 ACL 3 : H. Celerier, J. Jouin, V. Mathivet, N. Tessier-Doyen, S. Rossignol, Composition 

and properties of phosphoric acid-based geopolymers, Journal of Non-Crystalline Solids 493 

(2018) 94–98 

 

ACL 4 : H. Celerier, J. Jouin, A. Gharzouni, V. Mathivet, I. Sobrados, N. Tessier-Doyen, S. 

Rossignol, Relation between working properties and structural properties from 27Al, 29Si and 

31P NMR and XRD of acid-based geopolymers from 25 to 1000 °C, Mater. Chem. Phys. 228 

(2019) 293–302 
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 INTRODUCTION 

L’objectif de cet état de l’art est d’identifier succinctement les principaux constituants des 

composites à matrice céramique, leurs rôles au sein de ces composites ainsi que leurs impacts 

sur leurs propriétés mécaniques. Les composites à matrice faible, alternatives bas coût des 

composites oxyde-oxyde, sont notamment détaillés. Les différentes fibres oxydes potentielles, 

leurs propriétés thermomécaniques et leurs résistance chimiques sont présentées. Enfin, les 

matrices géopolymères, leurs mécanismes de formation, leurs paramètres de formulation clés 

et leurs incidences sur leurs propriétés mécanique et thermique sont décrits.  

I. COMPOSITES A MATRICE CERAMIQUE  

Pour des applications aéronautiques, l’allégement des structures est nécessaire pour 

diminuer la consommation de carburants (diminution du coût, bénéfices environnementaux) 

[1]. Cela a notamment conduit au développement de composites à matrice organique pour des 

pièces peu sollicitées thermiquement [1]. Néanmoins, pour les températures de fonctionnement 

élevées (~1400 °C dans la chambre de combustion [2]), seuls des constituants de nature 

céramique sont employables. Cependant, les céramiques massives seules sont inutilisables en 

raison de leur comportement fragile, i.e. peu tenace avec un faible allongement à la rupture (0,1 

%). L’introduction de fibres permet des mécanismes de déviations de fissures augmentant cette 

ténacité [2]. Ces matériaux nommés composites à matrice céramique conservent alors la 

résistance thermomécanique des céramiques avec une ténacité et une résistance à 

l’endommagement acceptables pour les applications visées [2].  

1. Différents types de composites à matrice céramique  

Ces composites sont usuellement composés d’une matrice et de fibres longues. La 

notation couramment employée pour décrire ces composites est : matériau des fibres/matériau 

de la matrice [3]. Ainsi, le composite C/SiC est un composite composé de fibres de carbone 

associées à une matrice de carbure de silicium.  

Les composites à matrice céramique peuvent être classés en fonction de la nature 

chimique de leurs constituants : oxydes et non-oxydes. Les composites non-oxydes sont 

principalement employés pour des applications à très hautes températures (T > 1800 °C) en 

atmosphère inerte ou pour de courtes durées (ex : réacteurs de fusées, vols hypersoniques [4]). 

Toutefois, en raison de leur sensibilité à l’oxydation, pour des temps d’utilisation plus longs 
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(5 000 h), les composites doivent être sollicitées à des températures plus basses (~1200 °C) 

(chambres de combustion de turboréacteurs [2]-composites SiC/SiC). Les composites oxydes-

oxydes sont privilégiés pour des applications en atmosphère oxydante pendant de longues 

durées (ex : 25 000 h pour Solar Turbines Centaur 50S [5]). 

2. Principaux constituants des composites 

Au sein des composites à matrice céramique, trois constituants majeurs sont présents avec 

des rôles différents : les renforts, la matrice et un élément permettant la déviation de fissures 

(Figure 1) 

 

Figure 1 : composite à matrice céramique constitué d’une matrice et de fibres de SiC ainsi 

que d’une interphase de pyrocarbone [6]. 

a. Fibres  

Dans ces composites, les fibres ont pour but principal de supporter la charge mécanique. 

Les fibres, régissant les propriétés en traction du composite, sont donc sélectionnées pour leurs 

propriétés mécaniques (module d’Young, contrainte à la rupture) élevées ainsi que pour leurs 

propriétés thermochimiques adaptées aux conditions environnementales d’utilisation [3]. Deux 

catégories de fibres sont utilisées : (1) les fibres non-oxydes et (2) les fibres oxydes. Leurs 

caractéristiques mécaniques sont récapitulées dans le Tableau 1. 

(1) Les fibres non-oxydes les plus courantes sont constituées de carbure de silicium (SiC) 

et de carbone (C). Celles-ci se caractérisent par des propriétés mécaniques qui se conservent 

à haute température grâce à leurs liaisons covalentes. De plus, ces fibres possèdent un 

allongement à la rupture plus élevé que celui des matrices permettant de reprendre la charge 

une fois la matrice multifissurée (Tableau 1), dont le mécanisme sera explicité par la suite 

(Chapitre I-I.2.b. et I.3.a.). En revanche, ces dernières sont sensibles à l’oxydation dès 
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500 °C pour les fibres de carbone [4, 7] et 800 °C pour celles de SiC [8, 9], limitant 

fortement leur durée d’utilisation en atmosphère non-inerte. 

 

(2) Les fibres oxydes sont plus adaptées pour des applications en atmosphère oxydante 

pendant de longues durées malgré leurs températures d’utilisation plus faibles (~1000 °C). 

En effet, celles-ci sont moins chères [3] que les fibres non-oxyde type SiC grâce à leurs 

modes d’élaboration à partir de sels ou sol-gels filés (ex. : sels d’aluminium pour les fibres 

d’alumine) [10].  

Tableau 1 : données mécaniques en traction des fibres oxydes et non-oxydes (σR : 

contrainte à la rupture, E : module d’Young et ε : déformation à la rupture). 

Nature des fibres σR (GPa) E (GPa) ε (%) 

Fibres non-oxydes 

Carbone [4] 1,5-7,0 200-900 0,2-2,2 

SiC [4] 3,0-5,9 200-400 0,6-1,8 

Fibres oxydes [11] 2,3-3,6 260-370 0,9-1,0 

 

Quelle que soit leur composition, les fibres sont couramment employées sous forme de tissés 

2D ou 3D [12] (Figure 2 A).  Or, l’étape de tissage peut les endommager. Pour faciliter le 

tissage, un ensimage est usuellement déposé sur les fibres. L’ondulation des mèches due au 

tissage (Figure 2 B) conduit à une diminution des propriétés mécaniques [12,13].  

 

(A) (B) 

(a) (b) 

  
 

Figure 2 : représentation schématique de tissus (A) 2D en vue (a) du dessus et (b) coupe 

[13] avec les fils de () chaîne et () de trame, (B) de tissus 3D [14].  

Fil de 

chaîne

Filaments

Fil de trame
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b. Eléments assurant la ténacité 

La propagation de fissures au sein de la matrice ne doit pas conduire à la rupture des 

renforts qui supportent majoritairement la charge mécanique.  Le mécanisme de déviation de 

fissures a lieu au niveau de l’interface soit au travers d’une interphase faible (Figure 3 A) soit 

au travers d’une matrice poreuse (Figure 3B).  

(A) (B) 

 
 

Figure 3 : phénomènes de décohésion et d’extraction des fibres dans le cas de composites 

à (a) interphase ou à (b) matrice faible [15].   

 

❖ Le mécanisme de déviation de fissures 

La fissure se propage autour de la fibre, puis dans l’axe de sollicitation (Figure 3 A-1). 

La propagation est ralentie par des phénomènes énergivores de décohésion des fibres, en arrière 

de la fissure (Figure 3 A-2). A l’échelle du composite, de nombreuses fissures matricielles se 

développent simultanément. La décohésion se poursuit au niveau de ces différentes fissures 

matricielles jusqu’à atteindre des défauts sur les fibres, entrainant leurs ruptures. Les fibres sont 

progressivement extraites, ralentissant la propagation des fissures par frottements à l’interface 

fibres-matrice (Figure 3 A-3) jusqu’à la rupture finale du matériau par délamination ou 

propagation d’une macrofissure. 

Dans le cas de composites à matrice faible, des mécanismes similaires se développent au travers 

de la rupture de la matrice poreuse à proximité de l’interface fibres-matrice (Figure 3B).  

❖ Propriétés mécaniques et nature des interphases 

L’interface ou la matrice poreuse doivent également permettre de transmettre les charges 

entre les fibres et la matrice. Dès lors, ces deux rôles « antagonistes » conduisent à une sélection 

de l’interface/matrice poreuse de manière à ce qu’elle soit suffisamment faible pour permettre 

(2)(1)(3)

Décohésion  dans 

l’interphase

Extraction 

de fibres

Fissuration 

de la matrice

Décohésion en 

front de fissure

Décohésion  dans 

la matrice poreuse

Décohésion en 

front de fissure

Extraction 

de fibres

Fissuration 

de la matrice
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les phénomènes de déviations de fissures mais pas trop faible pour maintenir les transferts de 

charges. L’introduction d’une interphase de carbone ou de nitrure de bore est effectuée pour les 

composites non-oxyde [16], alors qu’une interphase de monazite (LaPO4) est destinée aux 

composites oxydes [16].  

c. Matrice 

La matrice doit permettre mécaniquement de (1) transmettre les efforts et (2) d’assurer 

les déviations de fissures pour les composites à matrice faible. Elle doit également (3) être 

compatible avec les fibres et (4) dans certains cas (fibres non-oxyde) protéger de l’oxydation.  

(1) Transmission des efforts :  

Lors de la rupture d’une fibre, la charge supportée par celle-ci doit être transmise aux 

fibres adjacentes. Cette transmission est alors assurée par la matrice. Ce phénomène permet de 

maintenir les propriétés mécaniques du composite malgré la rupture de nombreuses fibres.  

(2) Mécanisme de déviations de fissures :   

La matrice doit permettre les mécanismes de déviations de fissures. Des matrices à taux 

de porosité contrôlé sont alors utilisées afin d’avoir une matrice de faible résistance mécanique 

mais néanmoins suffisante pour conserver des propriétés hors axe convenables.  La taille des 

pores est très fine (< 1 µm) avec un taux de porosité au sein de la matrice compris entre 25 et 

40 % [16]. Cette microstructure poreuse gouvernant les phénomènes de déviations de fissures, 

elle doit rester stable dans les conditions d’utilisation [16], i.e. pour des températures proches 

de 1000 °C sur de longues durées d’utilisation (25000 h) [2]. Ainsi, différentes matrices oxydes 

ont été employées : alumine, mullite, mixte alumine-mullite. Les compositions à base de mullite 

(température de frittage plus élevée) sont plus stables celles d’alumine car elles se densifient à 

des températures plus élevées [16].   

(3) Compatibilité avec les fibres :  

Les matrices ne doivent pas endommager les fibres lors de l’élaboration des composites 

ou en utilisation (ex. : absence de réactions entre les fibres et la matrice, coefficients de 

dilatation proches). Ainsi, les fibres oxydes se dégradant dès 1000 °C [4], les matrices doivent 

être traitées thermiquement à des températures modérées (< 1000-1200 °C) par frittage 

partiel/incomplet de poudres fines ou par pyrolyse de précurseurs précéramiques [16].  
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(4) Protection contre l’oxydation : 

Pour les fibres non-oxydes, cette matrice a également comme rôle majeur de protéger les 

fibres de l’environnement extérieur. La matrice sera alors sélectionnée et élaborée de manière 

à limiter la diffusion des éléments néfastes aux fibres (oxygène, eau…). Pour cela, la formation 

de phases passivantes sera favorisée soit par oxydation des matrices (ex : SiO2 en surface de 

SiC [17]) soit par ajout de charges passivantes (ex : HfO2 ou ZrO2 issues de l’oxydation de 

HfB2, HFB2+ Y2O3, ZrB2 [4,17]).   

3. Propriétés mécaniques des composites  

a. Propriétés en traction 

❖ Théorie d’Aveston-Cooper-Kelly [18, 19] : 

Une courbe de traction caractéristique de composites à interface faible (tissu 1D, 

composite modèle) ainsi que les différentes étapes du mécanisme de rupture sont présentées en 

Figure 4.  

(1) La charge est supportée par les fibres et la matrice (Figure 4-1). Dans ce segment, le 

module d’Young du composite répond à l’Équation 1.  

Ec = EmVm +EfVf Équation 1 

Avec Ex et Vx respectivement le module d’Young et la fraction volumique du constituant x et les indices c, m et f 

définissant respectivement le composite, les constituants matrice et fibres.  

 

(2) La déformation du composite est égale à déformation à la rupture de la matrice (εc = 

εmu), la matrice se rompt alors (Figure 4-2).  

(3) un palier peut apparaître correspondant à la poursuite de la fissuration matricielle 

jusqu’à saturation (Figure 4-3), associée au rechargement des fibres (i.e. à la reprise de la charge 

par les fibres au travers de la matrice multifissurée).  

(4) Seules les fibres reprennent la charge et la contrainte croit à nouveau avec un module 

d’Young plus faible (Figure 4-4) suivant l’Équation 2. En effet, seule la section des fibres 

contribue à supporter la charge. 

Ec = EfVf Équation 2 

Avec Ec et Ef les modules d’Young du composite et des fibres ainsi que Vf la fraction volumique de fibres.  

Lorsque la charge atteint la contrainte à la rupture des fibres, les premières fibres cèdent 

aléatoirement (théorie de Weibull [20, 21]).  
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(5) La charge est alors redistribuée aux fibres voisines au travers de la matrice (via 

l’interface). Les fibres continuent à se rompre jusqu’à ce qu’une fissure de grandes dimensions 

se développe et entraine la rupture du composite. La contrainte à la rupture du composite est 

donnée par l’Équation 3.  

σc= σfuVf Équation 3 

Avec σc la contrainte à la rupture du composite, σfu la contrainte à la rupture des fibres et Vf la fraction volumique 

de fibres.  

Cette relation correspond à un modèle théorique avec une interface idéale où plusieurs 

paramètres ne sont pas pris en compte : le désalignement potentiel des fibres, l’emploi de tissus 

(2D ou 3D), l’endommagement des fibres, etc. Malgré cela, elle permet de fixer une limite 

théorique de la contrainte à la rupture maximale.  

 

(A) (B) 

 

(1) 

 

(2) à (4) 

 

(5) 

 

Figure 4 : (A) courbe de traction caractéristique schématique en traction de composites à 

interface faible et correspondance avec (B) l’évolution schématique de la matrice.  
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❖ Cas particulier des composites oxydes-oxydes à matrice faible 

Les courbes caractéristiques de composites oxyde-oxyde (tissus 2D) sont présentées en 

Figure 5A. Elles sont constituées de trois domaines associés respectivement à (1) un domaine 

linéaire sans endommagement, puis (2) à la multifissuration de la matrice associée au 

rechargement des fibres, suivi de (3) la rupture du composite par rupture des fibres ou 

délaminages [23]. Il est à noter que le premier domaine associé à la fissuration matricielle se 

termine pour de faibles élongations. En effet, l’élongation à la rupture de la matrice est faible 

et elle est bien inférieure à celle des fibres.  

(A) (B) 

 

(a) 

 

(b) 

 

Figure 5 : (A) courbes de traction caractéristiques d’un composite oxyde-oxyde et (B) 

mécanismes de rupture associés : (a) propagation des fissurations matricielles jusqu’à 

l’interface fibres-matrice et (b) propagation des fissurations au sein des mèches [23].  

Le mécanisme de rupture en traction a été étudié par C. Ben Ramdane [23], il est 

récapitulé en Figure 5B.  

A partir de défauts (fissures, pores) préexistants au sein des zones inter-mèches riches en 

matrice, des fissures matricielles s’initient puis se propagent dans la direction perpendiculaire 

à l’axe de sollicitation jusqu’aux mèches avoisinantes (Figure 5B-a). 

Une fois les fissures matricielles arrivées sur ces mèches, elles sont déviées à l’interface mèche-

matrice et se propagent en périphérie des mèches (Figure 5B-b). La propagation se poursuit de 

mèches en mèches : par contact direct (sur l’interface mèche-matrice) ou en passant au travers 

(3)

(2)

(1)
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de la zone intermèche jusqu’à la prochaine mèche. Cette propagation conduit à une 

désolidarisation entre les fibres et la matrice. Les mèches transversales peuvent alors se 

redresser conduisant à l’écartement des plis et donc au délaminage du composite. Du fait de la 

faible résistance de ces matrices, l’extraction puis la rupture des fibres interviennent sur un très 

large volume. 

b. Propriétés hors axe 

La résistance des composites étant principalement assurée par les renforts, les propriétés 

hors-axes des composites sont gouvernées par celles de la matrice, moins résistante 

mécaniquement que les fibres.   

L’emploi de matrices denses, résistantes mécaniquement, pour les composites à interface faible 

permet de limiter la perte de propriétés hors-axes, limitant la forte anisotropie de ces 

composites [22].  

Pour les composites à matrice faible, les propriétés hors-axes sont fortement diminuées (environ 

8-12 MPa) car la matrice ne supporte pas des charges élevées [22]. Ce type de composites est 

donc très anisotrope (E0°/E45° élevée) [22]. De plus, les ruptures se produisent principalement 

par délaminage [22, 23]. Pour limiter cette perte de propriétés hors axe, la diminution du taux 

de porosité pourrait être envisagée. En revanche, cela conduit à une perte des phénomènes de 

déviations de fissures et à une rupture fragile du composite [24]. Une solution alternative est 

l’emploi d’un tissage multicouche s’accompagnant par contre d’une complexification du 

procédé d’élaboration [16]. 

 

Les composites oxyde-oxyde à matrice poreuse sont les plus économiques et restent 

stables en milieu oxydant à des températures modérées (< 1200 °C). Leurs propriétés 

mécaniques axiales dépendent principalement de celles des fibres et leurs propriétés hors-

axes de celle de la matrice.  
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II. FIBRES OXYDES  

Pour des applications longues durées en milieu oxydant, des fibres oxydes sont les plus 

adaptées. Cependant, pour conserver l’intérêt bas coût des composites visées, les fibres stables 

à haute température semblent inappropriées. Des fibres telles que celles de basalte ou de verre 

sur des gammes de température intermédiaire seraient concurrentielles. Toutefois, leurs 

résistances dans des milieux corrosifs proches de ceux des matrices géopolymères, envisagées 

dans le cadre de cette étude, restent à être évaluées.   

1. Propriétés thermomécaniques des fibres oxydes  

a. Fibres de haute résistance thermique 

Les fibres oxydes sont sélectionnées pour des applications en milieux oxydants. Afin 

d’atteindre les températures d’utilisation les plus élevées, les oxydes les plus stables 

thermiquement sont α-Al2O3, Y3Al5O12, BeAl2O4 et Al6Si2O13 [10]. L’entreprise 3M étant l’un 

des principaux fournisseurs du marché, la comparaison des fibres de composition α-Al2O3 et 

(3Al2O3, 2SiO2), les plus courantes, a été effectuée à partir de leurs fibres nommées N610 et 

N720 correspondant aux compositions précédemment citées. Leurs principales caractéristiques 

sont récapitulées en Tableau 2.  

Les fibres N610 sont privilégiées pour des applications nécessitant une rigidité et une 

contrainte à la rupture élevée. Ces fibres sont constituées de grains d’alumine de taille 

submicronique (~ 100 nm) augmentant leurs propriétés mécaniques. En revanche, cette 

microstructure limite leur température d’utilisation. En effet, la vitesse de fluage est 

inversement proportionnelle à la taille des grains. De plus, lors du maintien en température (> 

1000 °C), les grains de taille submicronique à croissance granulaire rapide conduisent à une 

forte diminution de leurs propriétés mécaniques.  

La fibre N720 permet de pallier ces problématiques de fluage. Elle se compose de grains 

d’alumine alpha et de silice qui forment en température de la mullite entourée les grains 

d’alumine. La plus grande taille de ces grains (~ 500 nm) limite le fluage. Par contre ces 

modifications conduisent à des propriétés mécaniques diminuées [11].  

b. Fibres à coût et propriétés thermomécaniques intermédiaires  

Les fibres précédentes restent coûteuses ~ 1000 euros/m² (coût de production, peu 

malléable due à un module d’Young élevé). Dès lors, pour des applications à plus basse 
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température (< 1000 °C) et/ou associées à des sollicitations mécaniques modérées, des fibres 

usuellement sélectionnées pour des applications anti-feux ou isolantes [25] pourraient être 

envisagées (prix ~ quelques centaines d’euros/m²). Les fibres les plus fréquentes sont celles de 

verre d’aluminosilicates type basalte. Les fibres aluminosilicatées N312 et N440, développées 

par 3M, sont également exploitées pour ce type d’application. Toutefois, la fibre N312 ayant 

une forte teneur en B2O3, elle perd rapidement ses propriétés en température en raison de la 

vaporisation de l’oxyde de bore dès 800 °C. Les propriétés de ces fibres sont récapitulées en 

Tableau 2.  

La contrainte à la rupture de ces fibres en grande partie vitreuse résulte majoritairement 

des défauts présents au sein de ces fibres (défauts de surface, porosité …) et de leur cristallinité. 

Ils sont liés principalement au mode d’élaboration de ces fibres et faiblement à leur 

composition. Au contraire, le module d’Young des fibres découle fortement de la composition. 

Il augmente pour des compositions riches en alumine (EAl2O3 ~400 GPa ; ESiO2 ~70 GPa) [26]. 

Les modules d’Young des fibres de verre et de basalte sont donc proches grâce à des 

compositions en silice et alumine voisines. Au contraire, le module d’Young des fibres N312 

puis N440 est plus élevé dû une composition riche en alumine et à la présence de nanocristaux 

d’alumine. La température d’utilisation est favorisée par des compositions riches en alumine et 

évolue ainsi dans le même sens que le module d’Young.  

Par comparaison aux fibres N720 et N610, ces fibres conservent néanmoins des propriétés 

modestes avec un module d’Young moindre pour des compositions riches en silice et des phases 

vitreuses qui limitent leur température d’utilisation.  
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2. Résistance chimique des fibres oxydes  

Les fibres seront en contact avec des matrices géopolymères basiques (pH~10-12) [28, 

29, 30] ou acides (pH~2-4) et donc avec leur milieu de synthèse basique (KOH ou NaOH, 

pH~13-14) [43,30] ou acides (H3PO4, pH~0-2) [31]. En conséquence, la résistance de ces fibres 

dans ces différents milieux doit être prise en compte.  

a. Résistance en milieu alcalin 

Les analyses comparatives menées par le fournisseur 3M sur les fibres N720, N610 et 

N440 mettent en avant une faible résistance de ces fibres en milieu alcalin KOH ou NaOH.   Le 

protocole d’essais est le suivant : une immersion d’une heure dans des solutions à 10 %m suivi 

d’un séchage et d’un traitement thermique à 800 °C. Après ces essais, les fibres ont une 

résistance inférieure à 40 % de leur résistance initiale [11]. Pour les fibres constituées de phases 

vitreuses, il y a dévitrification du verre avec la rupture des liaisons pontantes des atomes 

d’oxygène de Si-O-(Si, Al ou B) pour former des liaisons non pontantes (Si, Al ou B)-OH + 

(Si, Al ou B)-O-. Cette dévitrification est néfaste aux propriétés mécaniques [32]. Il est à noter 

que ces milieux alcalins ne sont pas identiques aux silicates alcalins employés au sein des 

géopolymères, mais sont ceux qui s’en rapprochent le plus dans la littérature sur ces fibres. 

b. Résistance en milieu acide 

La résistance en milieu acide des fibres N720, N610 et N440 a également été caractérisée, 

en suivant le même protocole qu’en milieu basique. Les fibres conservent environ 80 % de leur 

résistance initiale pour des attaques avec les acides HNO3, HCl, H2SO4. Néanmoins, cette 

résistance est fortement diminuée pour l’acide orthophosphorique (< 40 % résistance initiale) 

[11].  

Pour les fibres vitreuses, l’altération est induite [33] la lixiviation des oxydes basiques et 

métalliques. Les ions alcalins et métalliques diffusent alors dans le verre. Ils sont remplacés par 

des ions H+ au sein du réseau, augmentant la valeur de pH du verre, ce qui facilite la dissolution 

du réseau de silice. En conséquence, leur résistance en milieu acide diminue avec la présence 

d’oxydes alcalins tels que CaO, MgO… [33] (i.e. elle croit avec une augmentation de la quantité 

de silice).  

Le cas de l’aluminium est particulier. En effet, s’il est présent au sein du réseau, i.e. formateur 

de réseaux, alors il se comportera comme le silicium ou le bore. Au contraire, s’il est présent 
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sous forme interstitielle, i.e. modificateur de réseaux, il agira comme des ions alcalins (diffusion 

au sein du verre et remplacement par des H+) [34]. Au fur et à mesure de l’attaque acide, une 

couche corrodée, causée par la dissolution d’oxydes basiques, peut apparaître et croitre jusqu’à 

la formation de fissurations en forme de spirale ou axiales, observées sur fibres de basalte 

(Figure 6) [34, 35, 36, 37].  

L’attaque acide peut être accentuée par la formation de complexes ou de sels insolubles 

lors de la réaction entre l’acide et les ions dissous. Ainsi, la formation de complexes/sels 

insolubles avec les acides oxaliques et sulfuriques conduit à une cinétique de corrosion d’un 

ordre de grandeur supérieur par rapport aux acides citriques et nitriques [34]. 

(a) (b) (c) 

   

Figure 6 : observations MEB de fibres de basalte corrodées (a) en coupe (3 h dans HCl 

[35]) ou surface avec la formation de fissures (b) en spirale ou (c) axiales [36]. 

L’impact de l’acide orthophosphorique a été peu étudié dans la littérature. Cependant, sa 

corrosivité élevée pourrait s’expliquer par la formation de sels insolubles ou de complexes avec 

les ions dissous, comme pour les acides oxaliques et sulfuriques [34].  En effet, l’acide 

orthophosphorique réagit avec l’alumine formant différents composés aluminophosphatés en 

fonction de la nature de l’alumine (AlPO4.xH2O pour α-Al2O3, AlPO4 pour γ-Al2O3) [38]. La 

vitesse de cette réaction augmente avec une diminution de la stabilité de l’alumine (ex : 

α-Al2O3→ γ-Al2O3) [38]. Avec les fibres de basalte, l’acide orthophosphorique forme des 

précipités solides tels que FePO4.2H2O et AlPO4.2H2O [39, 40].  

 

Les composites à fibres oxydes devront être synthétisés en milieu acide avec une 

proportion élevée de silice, moins corrosif que le milieu alcalin. Par rapport aux contraintes 

de prix, de propriétés thermomécaniques et de résistance chimique, les fibres de basalte 

semblent être un bon compromis pour des applications bas coût sur des gammes de 

températures intermédiaires (< 800 °C).  
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III. MATRICES GEOPOLYMERES  

Les matrices géopolymères pourraient être une alternative aux matrices oxydes de type 

alumine ou mullite, pour des températures (< 800 °C) avec un coût fortement diminué 

(métakaolin < 1 €/kg et H3PO4 ~ 60 €/L) par rapport à celui des matrices d’alumine ou de 

mullite (~145 €/kg). A noter que de par la faible résistance en milieu alcalin des fibres oxydes, 

une synthèse en milieu acide semble préférable.  

1. Généralités sur les géopolymères 

a. Définition  

Un géopolymère en voie basique est un réseau tridimensionnel de tétraèdres de SiO4
4-

 et 

d’AlO4
5- + M+ avec M+ un cation alcalin compensateur de charge. Le mécanisme de 

géopolymérisation établi dans la littérature et est présenté dans la Figure 7 [41]. En premier 

lieu, il y a dissolution de la source aluminosilicatée par hydrolyse alcaline suivie de la formation 

d’oligomères. Ces oligomères se réorganisent puis polycondensent pour former d’un réseau 

tridimensionnel aluminosilicaté [42]. 

 

Figure 7 : mécanisme de formation d'un géopolymère en voie basique [41]. 

 

Contrairement, aux géopolymères synthétisés en voie basique, ceux élaborés en voie 

acide sont encore peu connus et font actuellement l’objet de nombreuses publications, 

principalement à partir de 2018.  

b. Matières premières 

❖ Sources aluminosilicatées 

Les sources aluminosilicatées peuvent provenir de différentes roches comme les argiles. 

Ces argiles, phyllosilicates, sont constituées de feuillets de tétraèdres (T) d’atomes de silicium 

en coordinence IV entourés d’atomes d’oxygène et d’octaèdres (O) de cations tels que Al3+, 

Mg2+
 en coordinence VI entourés d’atomes d’oxygène (Figure 8). La réactivité des sources 

aluminosilicatées dépend principalement de leur rapport Si/Al, de leur mouillabilité ainsi que 

Solution 

colloïdale

+ solution silicatée 

alcaline

Polycondensation

Geopolymerization
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de leur cristallinité découlant de l’origine de ces sources et de leurs modes de préparation 

(broyages, traitements thermiques) [43]. 

  

Figure 8 : structure des feuillets de tétraèdres et octaèdres [44]. 

Le métakaolin couramment employé provient de la déshydratation et amorphisation du kaolin 

(argile de type T-O) par traitement thermique. Le traitement thermique le plus pertinent du 

kaolin en métakaolin repose sur la transformation d’AlVI en AlV et AlIV, plus réactifs [45]. La 

température et le temps de calcination sont des paramètres déterminants influant sur la réactivité 

(taux d’amorphe, quantité d’AlV et AlIV). Les sources aluminosilicatées contiennent des phases 

secondaires présentes initialement dans la roche. Les phases secondaires les plus fréquentes 

sont le quartz, le gypse, l’hématite et les micas.  

❖ Précurseur acide 

Les géopolymères en milieu acide sont principalement élaborés à partir d’acide 

orthophosphorique de concentrations comprises entre 4 et 14 M, avec un optimum à 10 M [74] 

(présenté ultérieurement en partie III.3.a). Cet acide est un triacide de formule H3PO4.  En 

présence d’eau, il se dissocie suivant l’Équation 4, Équation 5 et Équation 6 [46] : 

H3PO4 + H2O = H2PO4
- + H3O+ Équation 4 

H2PO4
- + H2O = HPO4

2- + H3O+ Équation 5 

HPO4
2- + H2O = PO4

3- + H3O+ Équation 6 

Les valeurs de pKa sont respectivement 2,15 ; 7,20 et 12,42 [1]. Pour des concentrations 

supérieures à 2 M, la contribution de l’espèce majoritaire H2PO4
- diminue et celle de H3PO4 

augmente [47, 48]. Pour des concentrations plus élevées (> 5,2 M), les phosphates peuvent se 

lier avec d’autres phosphates via des liaisons hydrogène, formant différents complexes ([49]). 

 

La réactivité du métakaolin dépend principalement de sa mouillabilité, du taux 

d’amorphe et de taux d’AlIV. L’acide orthophosphorique est présent sous différentes formes 

en fonction de sa concentration. 

Al, Mg, …
Si
Oxygène 
Hydroxyle

Couche octaédrique

Couche tétraédrique

Al, Mg, …
Si
Oxygène 
Hydroxyle

Couche octaédrique

Couche tétraédrique

Al, Mg, …
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Hydroxyle

Couche octaédrique
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2. Dissolution du métakaolin en milieu acide 

Le métakaolin peut être dissous en milieu acide sévère ([HCl]=6 M à 90 °C) [50]. Lors 

de cette attaque, les atomes d’aluminium de coordinence 6, 5 et 4 passent en solution [51] 

(jusqu’à 95 % pour 24 h de traitement [50]). Ces données semblent en accord avec les études 

de dissolution menées sur des matériaux purs de silice ou d’alumine. Ainsi, pour de faibles pH, 

la solubilité de la silice reste faible (comparée aux milieux alcalins, pH > 12) et celle de 

l’alumine est élevée conduisant à une dissolution importante et la formation des ions Al3+ 

(Figure 9), en accord avec les diagrammes de Pourbaix (cf. annexe Chapitre1a p161). Une 

description de la dissolution des argiles en milieu acide est présentée en Annexe 1b (p 162). 

(A) (B) 

  

Figure 9 : diagramme de solubilité de la silice amorphe (A) [52] et d’oxyde/hydroxyle 

d’aluminium (B) [53] en fonction du pH.  

 

Lors d’une attaque acide du métakaolin, les cations d’aluminium passent en solution 

facilement. 
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3. Géopolymères acides 

a. Travaux préliminaires 

❖ Sources aluminosilicatées 

Dans la littérature, les études se sont principalement attachées à caractériser la faisabilité 

de ces géopolymères à partir de différentes sources aluminosilicatées telles que des métakaolins 

naturels (riches en gibbsite, hématite) ou synthétiques [54], des sous-produits industriels (Fly 

ash) ou naturels (Volcanic ash). D’après H Celerier et al. [55], pour les géopolymères élaborés 

à partir de métakaolins, la réactivité de ces derniers semble avoir peu d’impact sur les domaines 

d’existence de ces géopolymères, privilégiant la composition Al/Si/P. Leur réactivité semble 

dépendre en grande partie de leur composition chimique (rapport Al/P et taux d’amorphe [55]). 

Leur microstructure influe également, ainsi d’après L. Le-ping, une plus faible granulométrie 

diminue le temps de consolidation et améliore la résistance en compression finale du 

géopolymère [56]. Le comportement des différentes phases amorphes et/ou cristallines 

présentes au sein du métakaolin peuvent modifier la géopolymérisation, notamment si ces 

dernières sont dissoutes. Ainsi, lors de la géopolymérisation, le quartz et l’anatase ne sont pas 

dissous [55] alors que la gibbsite (Al(OH)3) [57] et l’hématite (Fe2O3) [58] le sont, modifiant 

la structure du géopolymère. HK. Tchakouté et al. ont également étudié l’impact de la 

proportion de gibbsite contenue dans le kaolin avant traitement thermique [57]. Une proportion 

élevée de gibbsite (devenant γ-Al2O3 post calcination) conduit à une diminution de la résistance 

mécanique associée à une microstructure plus hétérogène [57]. L’emploi de sous-produits 

industriels a également été testé en association avec l’emploi de métakaolins. En effet, ces sous-

produits seuls ne permettent pas de former des géopolymères [59]. L’intérêt principal de l’ajout 

de ces derniers est d’accélérer la consolidation (i.e. la résistance en compression) au premier 

temps de la géopolymérisation [60, 31]. Les espèces constitutives de ces cendres riches en 

oxyde de fer, aluminium, calcium et magnésium se dissolvent en milieu acide pour former des 

cations : Fe3+/Fe2+, Al3+, Mg2+ et Ca2+ [60]. Ceci conduit à la formation de phases 

supplémentaires dans le matériau tels que la brushite (CaHPO4.2H2O), la monetite (CaHPO4), 

l’hématite [31] et le phosphate de fer [60].      
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❖ Source d’acide phosphaté et proportion d’acide au sein du mélange réactionnel 

Les premiers travaux ont été menés avec de l’acide orthophosphorique et ont mis en 

évidence une augmentation de la résistance en compression avec ce milieu réactif par rapport 

au milieu alcalin [61, 62] (Figure 10). 

Le rapport Al/P est un paramètre crucial (Figure 10 A). Ainsi, l’augmentation de ce 

rapport conduit à une augmentation du temps de consolidation [63] et une diminution de la 

dissolution du métakaolin [64]. Ceci conduit à une baisse de la résistance en compression [63] 

associée à une microstructure plus poreuse et hétérogène [63, 65] modifiant également les 

propriétés thermiques [63, 67] et diélectriques [66, 67]. L’accroissement du rapport Al/P 

conduit également à une diminution du taux d’amorphe [67, 68] associée à une formation accrue 

d’AlPO4. Un optimum est obtenu pour Al/P=1 [68, 69], car un rapport Al/P trop faible limite 

également la quantité d’Al disponible et donc la formation des réseaux géopolymères diminuant 

les propriétés mécaniques du produit fini.  

(A) (B) 

  

Figure 10 : résistance en compression en fonction (A) du rapport Al/P ( [77],  [68] et 

 [69]) et (B) de la concentration en phosphore ( [ 70],  [57], [71]).  

De la même façon, l’augmentation de la concentration en acide orthophosphorique 

augmente la dissolution du métakaolin [72] et ainsi que la résistance en compression [70], ce 

qui est lié à une microstructure moins fissurée et moins poreuse [70] (Figure 10 B). Cependant, 

une augmentation de la concentration en phosphore limite la formation d’AlPO4 [73], voire 
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pour une concentration trop élevée empêche la consolidation [55]. Ainsi, la concentration 

optimale serait située entre 8 et 10 M [74,71].  

Afin d’accélérer la consolidation (i.e. la résistance en compression) au début de la 

géopolymérisation, l’emploi ou la combinaison avec d’autres précurseurs de phosphore ont 

également été envisagés [75, 76].  

❖ Procédé de consolidation 

L’impact de la température de consolidation varie selon les auteurs. Ainsi, pour CN Bewa 

et al., l’augmentation de la température de consolidation (de 25 à 60 °C) est délétère à la 

résistance en compression [58]. Au contraire pour H Celerier et al., cette augmentation (de 25 

à 70 °C) conduirait à un accroissement de la résistance en compression associé à un temps de 

consolidation plus court [63].   

Le taux d’humidité lors de la consolidation impacterait également la structure du 

géopolymère, l’influence sur les propriétés mécaniques n’ayant pas été caractérisé [77]. 

L’augmentation du taux d’humidité (de 3 à 98 % HR) favoriserait en effet la formation d’AlPO4 

en plus des réseaux géopolymères présents à 3 % HR [77]. 

Enfin, la porosité du produit fini peut être adaptée par l’action d’agents porogènes. L’ajout 

de Triton X [78] et H2O2 [79] augmente le taux de porosité, conduisant à une diminution de la 

résistance en compression. Cet accroissement de la porosité est privilégié pour des applications 

d’isolants thermiques (diminution de la conductivité thermique). L’ajout d’α-Al2O3 a aussi été 

testé [56]. Contrairement aux auteurs précédents, les charges seraient alors dissoutes favorisant 

la formation de porosité associée à une augmentation de la résistance en compression [56].  

b. Structures proposées  

Contrairement à la voie basique, le mécanisme de géopolymérisation en voie acide ne fait 

pas consensus actuellement. Pour l’ensemble des auteurs cités, la géopolymérisation 

commencerait par une dissolution des atomes d’aluminium de la source aluminosilicatée 

conduisant à la libération des ions Al3+, en accord avec les études sur l’attaque acide des argiles 

précédemment exposées [ 80]. Pour certains auteurs, ces ions Al3+ dissous seraient remplacés 

directement par des ions P5+ formant des réseaux Si-O-P-O-Al. Pour d’autres auteurs, le 

métakaolin serait totalement déaluminé avec remplacement des ions Al3+ par P5+ et réactions 

entre les Al3+ en solution avec l’acide phosphorique formant un géopolymère composé de [Si-
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O-P-O-Si] (+ AlPO4). Enfin, certains auteurs considèrent qu’il n’y a pas/peu de remplacement 

des ions Al3+ par P5+ et réactions entre les Al3+ dissous et l’acide développant principalement 

des réseaux [Al-O-P] + [Si-O-Si] au sein du géopolymère. Les différents réseaux proposés ainsi 

que les auteurs soutenant ces propositions de réseaux sont résumés en Tableau 3. 

Tableau 3 : réseaux géopolymères principaux. *(+Si-O-P quand H3PO4 est en excès). 

Réseaux 

proposés 

[Si-O-P-O-Al] [Si-O-P-O-Si] (+ AlPO4) [Al-O-P] + [Si-O-Si] *  

Auteurs Bai [78], Ndjock [60], Le-ping 

[81], Wang [31,59], Louati (+ 

AlPO4) [68], Zribi (+Al-O-P) [82] 

Tchakouté [74] (-Si-O-Si-

O-Al-O-Si-O-P-O- [83]), 

Bewa [58,84], Louati [85] 

Celerier [64], Djobo 

(AlPO4-SiO2-FePO4 

[72]) 

 

Or, les réseaux [Si-O-P-O-Al] et ([Si-O-P-O-Si] + AlPO4) ne semblent pas a priori 

corroborés aux évolutions structurales de ces géopolymères en température dont les résultats 

sont synthétisés en Figure 11. En effet, celles-ci ont mis en évidence la formation dès 250 °C 

de différents polymorphes d’AlPO4 et de silice cristalline [81, 84]. Pour des rapports Si/P (i.e. 

Al/P pour une même source aluminosilicaté) élevés, des phosphosilicates se forment [86]. 

Ainsi, ces premiers résultats semblent indiquer la présence de zones riches en 

aluminophosphates et de zones riches en silicate à l’issue de la géopolymérisation (pour des 

rapports Al/P ≤ 1) ce qui semble être en contradiction avec les réseaux [Si-O-P-O-Al] et [Si-O-

P-O-Si] précédemment cités. Une étude approfondie reste donc à être menée.  

 

Figure 11 : phases cristallines formées lors du traitement thermique de géopolymères. 1 

[66], 2 [75], 3 [81], 4 [64], 5 [59], 6 [84], 7 [31] et 8 [86]. 

Les études menées sur l’élaboration de géopolymère en voie acide ont permis de mettre 

en évidence l’intérêt d’utiliser un rapport Al/P proche de 1. Mais des travaux restent à mener 

pour déterminer ce mécanisme réactionnel et les paramètres influant sur celui-ci.   

Formation dès 150 °C : 
AlPO4 hydraté*1 et d’AlPO4 berlinite*1,2

Formation pour T > 200 °C :
AlPO4 cristobalite et tridymite*3,4,5,6

Silice *3,4,5 et mullite (métakaolin rémanent)*3,7

Formation d’Al(PO3)3 + Si5(PO4)6 (T < 1000 °C)*8

Transformation en AlSi(PO4)3 à T < 1000 °C*8

Géopolymère 
amorphe

%P modéré

%P élevé
(≥ 48 %mol)
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4. Analogie avec des matériaux proches   

Afin de mieux appréhender la structure de ces matériaux géopolymères, il est possible de 

faire une analogie avec les verres silico-alumino-phosphatés et étudier plus en détails le 

composé AlPO4 qui d’après la littérature se forme lors du traitement thermique de ces 

géopolymères. 

a. Verres constitués d’oxydes Al2O3-SiO2-P2O5 

Dans le système binaire SiO2-Al2O3, les tétraèdres d’AlO4
5- s’insèrent au sein du réseau 

de la silice et forment à haute température de la mullite [87]. Pour le système binaire SiO2-P2O5, 

les réseaux de silices et de phosphates se développent séparément [88, 89, 90] sauf pour des 

concentrations élevées en silice conduisant à la formation de structures silicophosphatées tel 

que SiP2O7 [91].  

 

Figure 12 : évolution de la structure d'un verre phosphaté avec l'ajout de SiO2 et Al2O3. 

Références * :  1 [91], 2 [91], 3 [93, 94], 4 [93, 94], 5 [87, 88, 92] et 6 [87, 88, 92].  

 

Au sein du système binaire P2O5-Al2O3, l’ajout d’Al2O3 favorise la dépolymérisation du 

réseau phosphaté, rompant les liaisons P-O-P au profit des liaisons P-O-Al, plus stables 

chimiquement [91]. Pour de faibles concentrations en aluminium, l’aluminium est présent sous 

forme octaédrique (AlVI) comme pour Al(PO3)3. Au contraire, pour des concentrations en 

aluminium plus élevées, l’aluminium passe de la forme octaédrique (modificateur de réseaux) 

à la forme tétraédrique (AlIV – formateur de réseaux) comme pour le composé AlPO4 [88, 91, 

92]. Finalement, au sein du ternaire SiO2-Al2O3-P2O5, les liaisons Al-O-P sont formées 

SiO2

Al2O3

SiP2O7
*2

Réseau Si-O-P*1
SiO2 + AlPO4

*4

Zones riches en 
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préférentiellement aux liaisons Si-O-P (moins stables) [93, 94]. Ceci conduit à la formation en 

température d’AlPO4 et de silice, comme observé pour les géopolymères traités thermiquement.  

Les verres Al2O3-SiO2-P2O5 ayant été très étudiés, leurs spectres IRTF [95, 96] et RMN 

[97] sont connus et permettent de caractériser notamment la polymérisation des entités 

phosphatées.  

Pour l’étude des verres de silice, la notation définie par G. Engelhardt ([21]) est usuellement 

employée, permettant de caractériser l’interconnexion entre les tétraèdres de silice. Cette 

notation se définit pour un verre aluminosilicaté comme Qn(xAl) avec n le nombre d’atomes 

(Si ou Al) entourant l’atome de Si étudié et x le nombre d’atomes d’Al entourant ce même 

atome de Si. Par exemple (Figure 13A), la configuration présentée en Figure 13A s’écrit 

Q4(2Al).  

(A) (B) 

 
 

Figure 13 : exemple de notations d’Engelhardt pour les atomes (A) 29Si - Q4(2Al) et (B) 

31P. 

Cette notation a été étendue aux verres aluminophosphatés, constitués de tétraèdres de 

[PO4]
3-. Ces derniers ne peuvent être liés au maximum qu’à trois autres tétraèdres (contre 4 

pour Si) par des liaisons covalentes dues à l’hybridation sp3 du tétraèdre (double liaison avec 

un des atomes d’oxygène du tétraèdre). Cette notation s’écrit alors Qn(xAl) avec n le nombre 

d’atomes de phosphore P entourant l’atome de P étudié et x le nombre d’atomes d’Al entourant 

ce même atome de P. Par exemple (Figure 13B), la configuration présentée en s’écrit Q1(2Al). 

Une notation plus exhaustive, indiquant la coordinence des atomes d’aluminium, peut être 

employée 𝑄𝑦𝐴𝑙𝑂𝑧
𝑥   avec x le nombre d’atomes de phosphore voisins et y le nombre d’atomes 

d’aluminium voisins en coordinence z (avec z = 4, 5 ou 6). Enfin, pour les verres phosphatés, 

la notation simplifiée Qn est couramment utilisée avec n le nombre d’atomes de phosphore P 

entourant l’atome de P. Des informations supplémentaires sont fournies en annexe 2b. 

Q4(2Al)

P

O

O

O

O

P

Al

Al

Q1(2Al)

31 P

https://pubs.acs.org/author/Engelhardt%2C+G.
https://pubs.acs.org/author/Engelhardt%2C+G.
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Les analyses par spectroscopies IRTF et RAMAN permettent également d’étudier les 

évolutions structurales (liaisons) au sein d’un verre en identifiant les différentes contributions 

présentes en son sein. Par exemple pour la vibration νas P-O, les contributions des différents Qn 

sont présentes à des nombres d’onde différents. L’attribution des différents pics liés aux 

phosphates et silicates sont regroupés en Figure 14. 

 

Figure 14 : les différentes positions déduites des attributions IRTF (●) et RAMAN (▪) des 

espèces phosphatés et silicatés (● [98] ; ● [99] ; ● [100] ; ● [101] ; ● [102] ; ● [103] ; ● [104]).    

 

Ces évolutions de structure et de degré de polymérisation peuvent être suivies par RMN. 

Le déplacement chimique pour 31P correspondant à chacune des structures des verres 

aluminophosphatés est présenté en Figure 15 a. Le déplacement chimique des atomes 

d’aluminium permet de compléter les données précédentes avec la signature des coordinences 

de 4,5 et 6 à environ + 45-60, +10-20 et -20-0 ppm respectivement (cf. Figure 15 b).  
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(a) 

 

(b) 

 

Figure 15 : déplacement chimique pour (a) 31P correspondant aux différentes structures 

𝑸𝒚𝑨𝒍𝑶𝒁
𝒙  (■ [88] ; ● [105] ;▲ [91])  et pour (b) 27Al correspondant aux différentes coordinences 

de l’atome d’aluminium (● [106] ; ● [107] ; ● [108] ; ● [8888] ; ● [109] ; ● [110]).  

b. AlPO4 

Le composé AlPO4 peut être synthétisé par traitement thermique d’aluminophosphates 

hydratés naturels tels que la variscite (AlPO4, 2H2O) et son dimorphe la métavariscite [111, 

116], ou synthétiques tel qu’AlPO4-H5 par voie sol-gel [112, 113]. La déshydratation menant 

à la formation AlPO4 est une réaction irréversible ayant lieu vers 150 °C [114, 115]. De 
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nombreux composés aluminophosphatés hydratés existent et leurs formations dépendent de 

nombreux paramètres comme la valeur de pH, la concentration en H3PO4 et la température 

[116]. Ainsi, la métavariscite se forme préférentiellement dans des solutions concentrées en 

H3PO4 alors que la formation de variscite est favorisée par des solutions diluées [116]. En 

conséquence, de faibles variations dans la composition du matériau peuvent conduire à des 

changements majeurs des phases formées [116]. Ceux-ci ont notamment été caractérisés par 

spectroscopie IRTF [117, 118] et diffraction des rayons X [ 118, 119].  

En température, AlPO4 présente les mêmes transitions de phases cristallines que le composé 

SiO2 avec les polymorphes suivants : berlinite (hexagonal), cristobalite (triclinique, hexagonal) 

et tridymite (orthorhombique, cubique) [120]. Son paramètre de maille selon l’axe c est doublé 

par rapport à celui de la silice, ce qui est induit par l’alternance de tétraèdres de PO4
3- et AlO4

5- 

dans les polymorphes. La phase berlinite est la phase stable à basses températures. Elle se 

transforme en tridymite à 700 °C puis en cristobalite à 1050 °C [121]. Ces différentes phases 

cristallographiques sont identifiables par diffraction des rayons X [122, 123, 124] et par 

spectroscopie IRTF.  Leurs bandes caractéristiques sont récapitulées dans le Tableau 4. Quel 

que soit le polymorphe d’AlPO4, les bandes IRTF entre 1100 et 1300 cm-1 sont attribuées aux 

vibrations υ P-O et celles entre 400 et 800 cm-1 aux vibrations υ Al-O. Pour chaque polymorphe, 

AlPO4 présente les mêmes transitions de phases α-β que la silice avec α la phase basse 

température et β la phase haute température. Ces transitions α-β sont réversibles et rapides et 

ont lieu au travers de légères distorsions du réseau [125]. Ces différentes transformations de 

phases sont récapitulées en Figure 16. 

Tableau 4 : bandes IRTF caractéristiques des phases berlinite (B), tridymite (T) et 

cristobalite (C) d’AlPO4 et SiO2.  

Composés Bandes caractéristiques en spectroscopie IRTF (cm-1) 

AlPO4 B [121] 1263, 1171, 1130, 1114, 750, 705, 698, 648 

AlPO4 C [126] ([127]) 1231 (1223), 1171 (1180), 1127 (1127), 735 (733), 714 (712), 623, 565 

(563) 
AlPO4 T [127] 1240, 1128, 725, 625, 475 

SiO2 C [126] 1200, 1160, 1094, 795, 621 
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Figure 16 : transitions entre les différents polymorphes (―) d’AlPO4 et (…)  SiO2 [121].  

 

Aucune étude approfondie du mécanisme de formation et des évolutions structurales en 

température des matrices géopolymères n’a été menée jusqu’à présent. Par conséquent, des 

travaux seront à réaliser sur ce sujet.  

 

IV. COMPOSITES A MATRICE GEOPOLYMERE  

Dans ce dernier chapitre, les avantages des matrices géopolymères et les travaux déjà 

menés sur ce type de matrices seront présentés. L’accent sera mis sur les contraintes induites 

par l’utilisation de ces matrices lors de l’élaboration et l’utilisation des composites.   

1. Intérêt économique et procédés   

En plus du coût faible des matières premières, la matrice géopolymère peut être élaborée 

selon les mêmes procédés que ceux utilisés pour les matrices thermodurcissables facilitant leur 

potentielle industrialisation. En effet, la matrice géopolymère se rapproche des matrices 

thermodurcissables, car une fois les réactifs mélangés (argile + milieu alcalin/acide), il y a une 

durée pendant laquelle la matrice restera malléable (viscosité constante ou décroissante) 

jusqu’au « durcissement » de cette dernière. D’après la littérature, la mise en forme des 

composites à matrices géopolymères à fibres longues peut être effectuée par imprégnation de 

tissus [128], pultrusion [129], infiltration [130, 131] ou RTM-LRI [132]. Les travaux de thèse 

de A. Furragia [132] présente une étude rhéologique exhaustive de ces matrices adaptées aux 
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procédés RTM et LRI. Une fois ces mises en œuvre effectuées, les composites sont consolidés 

totalement [128, 131] ou partiellement [129] sous pression.  

2. Composites à matrice géopolymère  

Dans la plupart des travaux synthétisés par R.A. Sa Ribeiro [133], les matrices 

géopolymères sont renforcées avec des charges (poudres, whiskers) ou des fibres courtes afin 

d’améliorer les propriétés du matériau en flexion. Pour les matrices renforcées avec des fibres 

courtes (jusqu’à 15 mm), les fractions massiques de fibres restent faibles (1 à 10 %m) 

conduisant à des contraintes à la rupture en flexion modérées (inférieures à 30 MPa) [133]. La 

plupart des fibres employées sont organiques voir biosourcées (laine, chanvre, bambou ...) 

[133]. Cependant, ces fibres sont peu résistantes en température et ne peuvent donc être 

envisagées pour nos applications (Figure 17). Pour des emplois en température, des composites 

à fibres courtes de basalte (plus résistantes thermiquement) ont été testés mais conservent des 

propriétés en flexion modérés (3-27 MPa [133]).  

 

Figure 17 : résistance en flexion de composites en fonction de la fraction volumique de 

fibres de () SiC tissées [131] et de carbone () non tissées [128] et () tissées [130]. Les 

« autres fibres » désignent les composites élaborés à partir de fibres organiques et de fibres 

minérales (basaltes) dont les propriétés restent inférieures à 20 MPa [133].  

Pour des utilisations à plus hautes températures (> 300 °C), des travaux ont été réalisés 

sur des fibres longues de carbone et de carbure de silicium conduisant à des résistances en 

flexion élevées entre 160 [131] et 570 [129] MPa, dépendant de la fraction volumique de fibres 

(Figure 17). Néanmoins, d’autres auteurs rapportent une perte de propriétés en température 

entre 25 et 300 °C, avec une matrice non stabilisée thermiquement [134]. L’oxydation en 
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température des fibres non oxyde reste une limitation bien qu’elle puisse être diminuée avec 

par exemple l’imprégnation avec un sol de silice du composite poreux [130]. Un optimum de 

fraction volumique de fibres est montré en Figure 17. Celui-ci dépend du type de fibres 

(whiskers, fibres courtes ou longues), du tissage (fibres non tissés, tissés) et de la nature des 

fibres.  

3. Problématiques induites par l’usage de matrices géopolymères  

Dans cette littérature, très peu de travaux ont été effectués sur des composites à matrice 

géopolymère et fibres longues et aucun avec une matrice synthétisée en milieu acide. Dans les 

travaux menés sur des composites à matrice géopolymère alcaline et à fibres longues, l’impact 

de la formulation de la matrice et l’influence du procédé sur les propriétés finales des 

composites n’a pas été caractérisé. Ces composites se rapprocheraient des composites à matrice 

organique d’un point de vue du procédé de synthèse et de ceux à matrice céramique pour leur 

comportement mécanique. Ainsi, les travaux déjà menés sur ces matériaux proches permettent 

d’identifier les difficultés potentielles à surmonter lors de la réalisation de composites à matrice 

géopolymère à fibres longues, qui seront détaillées dans les prochains paragraphes.   

a. L’impact de la mouillabilité des fibres par la matrice et de sa 

viscosité  

De nombreuses études ont été menées sur l’élaboration des composites à matrice 

organique afin d’optimiser l’imprégnation intermèches et intramèches. Il en ressort que deux 

flux opèrent simultanément au sein du composite. Le macroflux (Figure 18a) qui conditionne 

l’imprégnation intermèche (mésopores) dépend principalement de la viscosité de la matrice.  

 

Figure 18 : représentation schématique du (a) macroflux et (b) microflux induisant la 

formation de méso- et micro-pores respectivement [135].  
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Le microflux (Figure 18b) qui détermine l’imprégnation intramèche (micropores) est lié 

principalement à la pression capillaire (i.e. de la mouillabilité des fibres) et à la viscosité [135, 

136, 137]. Ainsi, la mouillabilité des fibres par la matrice ainsi que sa viscosité seront des 

paramètres déterminants à contrôler pour permettre l’imprégnation intermèches et intramèches. 

b. La gestion de l’eau  

La viscosité du mélange réactionnel dépend principalement de la proportion de phase 

liquide au sein de ce mélange. Par conséquent, afin de faciliter sa mise en œuvre, de l’eau est 

parfois ajoutée au sein du mélange. Cependant, cette eau n’est pas un simple solvant. Elle 

participe directement à la réaction. Lors de l’étape dissolution du métakaolin, l’eau prend part 

à la réaction en réagissant avec les espèces dissoutes (hydratation) et en agissant sur la 

concentration de la solution d’attaque. Lors de l’étape de polycondensation, l’eau devient un 

produit de réaction [41]. Il a été montré en milieu basique que cette eau peut modifier les 

réactions de géopolymérisation [138, 139] et les propriétés d’usage de la matrice (résistance en 

compression et taux de porosité) [140, 141, 142]. 

Dès lors, une quantité d’eau minimale doit être conservée pour de dissolution du 

métakaolin. Ainsi, les étapes de mise en forme sous vide ou de dégazage, couramment 

employées pour les résines organiques ou pour les matrices de poudres céramiques, ne pourront 

être employées avec les matrices géopolymères ou devront faire l’objet d’une étude 

approfondie.  

c. Impact des renforts sur la matrice 

Dans la littérature, il a été montré que l’ajout de charges [143] ou de fibres courtes [144, 

145, 146] permet de limiter le retrait de la matrice géopolymère en température, qui intervient 

lors de sa déshydratation [147], ainsi que la formation/propagation de fissures. De plus, pour 

les composites à matrice organique, il a été montré que le solvant/les gaz (air) peuvent être 

évacués au travers de mèches partiellement imprégnées [135]. Ainsi, l’impact des renforts sur 

la matrice (structure, porosité…) sera à caractériser.   

d. Attaque des fibres 

Ce point a déjà été discuté en Chapitre I-II.2. p 20.   
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e. Evolution de la matrice et de sa microstructure poreuse en 

température 

Dans la littérature, les composites à matrice géopolymère sont envisagés comme des 

composites à interface faible nécessitant l’utilisation d’interphases adaptées. Aucun travail n’a 

cherché à tirer profit de la microstructure poreuse de ces matrices pour élaborer des composites 

de type matrice faible. Ceci permettrait pourtant d’éviter l’emploi d’une interphase faible, 

souvent onéreuse, et de supprimer la perte de ténacité induite par le développement d’une 

interface forte en température. Ainsi, la capacité des matrices géopolymères à dévier les fissures 

sera à caractériser ainsi que la stabilité de leurs microstructures poreuses en température.  

Ces matrices synthétisées en milieu acide seraient d’après la littérature constituées de 

différents polymorphes d’AlPO4. Les transformations polymorphiques s’accompagnant de 

variations dilatométriques, souvent délétères aux propriétés du composite, seront donc elles 

aussi à étudier.  

4. Résumé  

Pour rappel, dans ce chapitre, il a été montré que les propriétés axiales des composites 

dépendent principalement du transfert de charges fibres-matrice et des phénomènes de 

déviations de fissures. Ainsi, dans le cas théorique idéalisé de fibres unidirectionnelles, la 

contrainte à la rupture théorique serait égale à la contrainte théorique des fibres multipliée par 

la fraction volumique de fibres.  

Le transfert de charges à l’interface fibres-matrice provient du contact fibres-matrice 

(interphase, frottements, etc.) et est donc lié la surface de contact développée entre les fibres et 

la matrice, i.e. de la qualité d’imprégnation des mèches (comme visible sur  Figure 19). Ainsi, 

lorsque la qualité d’imprégnation est améliorée (passant de partielle à totale), la fraction de 

fibres sollicitées mécaniquement augmente.  

 

Figure 19 : schéma explicatif des différents types de sollicitation et de l’imprégnation des 

mèches. 
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Lors de sollicitations hors axes, la rupture peut intervenir soit à l’interface fibres-matrice (1), 

soit au sein de la matrice (2). La rupture advient quand la résistance mécanique de l’élément le 

plus « faible » est atteinte.  

(1) La résistance de l’interface dépend du contact fibres-matrice (transfert de 

charges via l’interphase ou des frottements fibres-matrice) et donc aussi de la 

surface de contact. Elle est fortement limitée par les défauts tels que les 

délaminages qui facilitent la propagation des fissures (concentrateurs de 

contrainte).  

(2) La résistance de la matrice poreuse dépend du taux de porosité.  

La relation entre les paramètres influant sur les propriétés mécaniques du composite ainsi que 

leur lien avec les caractéristiques morphologiques et microstructurales de ce composite sont 

présentées en Tableau 5 et Tableau 6. 

 

Tableau 5 : paramètres influant sur les propriétés mécaniques axiales en traction et hors-

axes en cisaillement. Rméca : résistance mécanique. 

 

Propriétés mécaniques 

Axiales Hors-axes 

Paramètres 

influents 

 Résistance des fibres  Rméca de la matrice ( porosité) 

 Fraction volumique de fibres 

 Rméca de l’interface fibres-matrices 

( la présence de défauts/délaminages) 
Taux de porosités matricielles 

minimum 

 Qualité d’imprégnation des mèches (Faux pour les sollicitations hors-axes si la 

rupture advient au sein de la matrice) 
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Tableau 6 : lien entre ces paramètres influents mécaniquement et les caractéristiques 

morphologiques et microstructurales du composite. 

 Caractéristiques du composite 

Paramètres 

influents 

Résistance des fibres  

Choix des fibres (i.e. résistance initiale des fibres) 

Endommagement des fibres lors de l’élaboration ou en utilisation 

Fraction volumique 

de fibres sollicitées 

ou de contacts fibres-

matrice 

Fraction volumique initiale (épaisseur des cales, nombre de plis) 

Qualité d’imprégnation des mèches (viscosité et mouillabilité) 

Présence de défauts (gestion de l’évacuation de gaz/vapeurs) 

Taux de porosité 

matricielle optimal  

Formulation (taux d’eau initial) 

Contact avec les fibres : diffusion de l’eau au travers des fibres 

Stabilité thermique de la microstructure poreuse 

 

L’utilisation prometteuse de matrices géopolymères obtenues en milieu acide pour 

l’élaboration de composites à matrice céramique induit de nombreuses problématiques, non 

traitées dans la littérature, tels que le contrôle de la matrice (mouillabilité, viscosité, stabilité 

thermique), la gestion de l’eau et le comportement des renforts (impact sur la matrice, attaque 

chimique des renforts). 
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CONCLUSION 

 

Les composites oxyde-oxyde à matrice poreuse, i.e. évitant l’emploi d’interphases 

onéreuses, sont les plus économiques et restent stables en milieu oxydant à des températures 

modérées (< 1200 °C). Leurs propriétés mécaniques axiales dépendent principalement de celles 

des fibres et leurs propriétés hors-axes de celle de la matrice.  

 

Le choix des fibres sera conditionné par trois paramètres : leurs propriétés 

thermomécaniques, leur résistance chimique et leur prix. Au sein de ce triptyque, les fibres de 

basalte semblent être un bon compromis pour des applications bas coût sur des gammes de 

températures intermédiaires (< 800 °C).  

 

Aucune étude approfondie du mécanisme de formation et des évolutions structurales en 

température des matrices géopolymères synthétisées en voie acide n’a été menée. Par 

conséquent, des travaux ont été engagés dans le cadre de cette thèse. Les études sur des 

matériaux proches (dissolution acide d’argiles, verres phosphatés, aluminophosphates) servent 

de bases de données pour les techniques de caractérisation usuellement employées (IRTF, 

RMN, DRX) et comme bases de compréhension des différents phénomènes.  

 

Enfin, bien que l’emploi de matrices géopolymères acides pour l’élaboration de 

composites à matrice céramique semble prometteuse, de nombreuses interrogations, dues au 

manque de travaux sur de ce type de matériaux, restent en suspens : le contrôle de la matrice 

(mouillabilité, viscosité, stabilité thermique), la gestion de l’eau et le comportement des renforts 

(impact sur la matrice, attaque chimique des renforts). 
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V. PLAN DE LA THESE  

 

L’objectif de cette thèse est de développer des composites à matrice géopolymère en voie 

acide. Afin d’atteindre cet objectif, plusieurs moyens ont été mis en œuvre :  

 

(i) L’identification du mécanisme de formation de la matrice géopolymère et de ces 

évolutions structurales en température sur une matrice modèle. 

(ii) L’adaptation de la formulation de cette matrice modèle à l’élaboration des 

composites (température de consolidation, concentration en phosphore de la matrice). L’impact 

de la concentration en phosphore sur les propriétés de la matrice et du composite ont alors été 

analysées.  

(iii) La sélection des fibres oxydes permettant le meilleur compromis coût-propriétés 

mécaniques ainsi que la détermination des paramètres procédés adaptée pour le couple fibres-

matrice sélectionné.  

 

Tout ceci afin d’identifier les paramètres matrice-fibres-procédé optimaux pour 

l’élaboration de composites à matrice géopolymère. A l’issue de ces optimisations, le 

comportement thermomécanique du composite optimisé a été évalué.  
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INTRODUCTION  

Ce chapitre présente les différentes matières premières utilisées pour l’élaboration des 

matrices et des composites. Le protocole de synthèse de ces matériaux est ensuite explicité avec 

les différents paramètres de formulation et de procédés testés. Enfin, les techniques de 

caractérisation physico-chimiques, thermiques, structurales, morphologiques et mécaniques 

utilisées pour caractériser ces matériaux sont présentées.  

 

I. MATIERES PREMIERES  

Les matières premières utilisées sont regroupées au sein du Tableau 7. Le kaolin KI est 

calciné en four statique à 750 °C pendant 4 h (rampe à 5 °C/min) pour obtenir le métakaolin 

MI. Les solutions d’acide orthophosphorique sont obtenues par dilution d’une solution 

commerciale (Tableau 7 A).   

Des fibres cristallisées à base d’alumine sont fournies par 3M : N610 et N440 (Tableau 7 B). 

Ces fibres sont employées sous forme de tissus bidimensionnels. La fibre N610 est constituée 

d’alumine quasiment pure (< 99 %m) de type α alors que la fibre N440 est constituée à 70 %m 

d’alumine de type γ (moins stable thermiquement) et de 28 %m de silice stabilisée avec 2 %m 

de B2O3. Lors de leur élaboration, ces fibres sont recouvertes d’un ensimage d’alcool 

polyvinylique (PVA) avec des additifs pour faciliter les opérations de tissage et les 

manipulations des tissus. Les fibres de basalte sont produites par Isomatex. Ce sont des fibres 

aluminosilicatées amorphes livrées sous forme de tissus bidimensionnels. Quelle que soit la 

nature de la fibre (N440, N610 ou basalte), l’ensimage d’origine des tissus est conservé (i.e. 

sans traitement de désensimage), afin de faciliter leurs manipulations lors de l’étape 

d’imprégnation et pour protéger les fibres de l’environnement agressif de la matrice.    
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Tableau 7 : données relatives aux matières premières - (A) métakaolin, acide 

orthophosphorique et charges d’alumine, (B) fibres.  

(A) 

Nom Fournisseur 
Composition / pureté 

(%m) 

Masse 

volumique 

(g.cm-3) 

D50 

(µm) 
Si/Al 

KI IMERYS SiO2 : 54 ; Al2O3 : 46 2,557 6,0 1,00 

H3PO4 VWR H3PO4 : 85-90 ; H2O : 10-15 1,689   

Al2O3 Baikowski Al2O3 : 100 3,97 0,12  

(B) 

Nom Fournisseur 

Composition 

Phase 

cristalline 
Tissage Ensimage 

Diamètre 

des 

filaments 

(µm) 

SiO2 

(%)m 

Al2O3 

(%)m 

Fibres 

N610 
NEXTEL  99 α Al2O3 Satin 

PVA + 

Additifs 
11-13 

Fibres 

N440 
NEXTEL 28 70 

γ Al2O3 + 

silice 

amorphe 

Satin 

PVA + 

Additifs 10-12 

Fibres 

basalte 
ISOMATEX   Amorphe Satin  9-11 

 

II. PROTOCOLES EXPERIMENTAUX  

1. Préparation des liants 

Les différentes étapes et paramètres de la synthèse de la matrice sont décrits en Figure 

20. Différentes variables sont étudiées afin d’optimiser la formulation des matrices 

géopolymères : concentration en phosphore, ajout de charges et mode de dispersion. Certains 

paramètres du procédé d’élaboration des composites sont également étudiés : conditions de 

consolidation et de pressage. L’acide orthophosphorique (14,7 M) est dilué dans une proportion 

variable d’eau déminéralisée pendant 5 min sous agitation magnétique (~ 250 rpm) afin 
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d’obtenir une solution d’acide diluée de concentration variable. La solution d’acide diluée et le 

métakaolin sont ensuite malaxés pendant 5 min à vitesse constante (~ 400 rpm). 

 

Figure 20 : protocole de synthèse des matrices géopolymères.  

Des charges d’alumine peuvent être ajoutées à ce mélange correspondant à 6 %vol, i.e. 19 %m 

(cf. chapitre IV-II3a p115). Deux protocoles sont alors testés (Tableau 8). Pour le protocole MC, 

les charges sont introduites progressivement dans le mélange réactionnel qui continue à être 

malaxé à la vitesse de ~ 400 rpm. L’ensemble est malaxé 5 min à l’air (MC). Dans le cadre d’un 

malaxage long (ML), le mélange réactionnel initial est transféré dans un bécher hermétique afin 

de limiter les pertes d’eau lors de cette élaboration (~ 24 h). Les charges sont ajoutées, puis 

l’ensemble est mélangé une heure à ~ 250 rpm. Le mélange est alors laissé au repos pendant 

23 h, puis ré-agité 15 minutes avant utilisation (Tableau 8).  

Tableau 8 : protocoles de mélanges étudiés et notation associée.  

Nomenclature Protocole de mélange 

MC Introduction des charges, suivi de 5 min de malaxage 

ML Introduction des charges et mélange pendant 1 h, puis 23 h de repos et 15 

min d’agitation avant utilisation.  

La nomenclature utilisée pour désigner la formulation de la matrice sera : X/P_Y avec X 

le rapport Al/P, P la concentration de la solution d’acide dilué et Y la charge employée et son 

mode de mélange, le cas échéant. Par exemple la notation suivante 1/4,2_Al2O3/MC signifie que 

H3PO4 H2O MI Al2O3

Acide dilué ChargesMétakaolin

≠ [P]

MC ML

Incorporation 

des charges

94 %vol

Matrice 

Malaxage 

≠ Al/P

Consolidation

≠ température de consolidation

6 %vol
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la matrice a été élaborée avec un rapport Al/P = 1, à partir d’une solution d’acide diluée à 4,2 M 

et où des charges d’Al2O3 ont été ajoutées selon le protocole de mélange MC. 

L’ensemble des formulations de matrices sont récapitulées en annexe 2a (p 163).  

2. Préparation des composites 

a. Imprégnation des tissus 

Une fois le mélange réactionnel malaxé, l’imprégnation est effectuée. Avant 

l’imprégnation, les éléments nécessaires au pressage sont mis en place. Ceux-ci se composent 

d’une plaque métallique sur laquelle est disposée des protections en téflon, afin de limiter les 

contacts entre le milieu corrosif et la plaque métallique (Figure 21). Sur ces protections, un tissu 

d’arrachage est placé, facilitant le démoulage.   

 

Figure 21 : mise en place avant la première imprégnation avec (a) la représentation des 

différents constituants nécessaires et (b) une visualisation de ces éléments sur une 

photographie. 

 

Pour effectuer l’imprégnation des tissus, un pli de tissu est déposé sur le tissu d’arrachage 

(Figure 22 A). La matrice est alors répartie sur l’ensemble de sa surface avec un pinceau. Ce 

premier pli est ensuite retourné et plaqué sur le tissu d’arrachage. Un rouleau est alors appliqué 

sur toute la surface pour faciliter l’imprégnation.  

Un pli de tissu, i.e. 2e pli, est ensuite placé sur ce 1er pli imprégné. Puis, de la matrice est déposée 

au pinceau (Figure 22 B.a.). Un pli de tissu, i.e. 3e pli, est alors placé sur ce pli imprégné (Figure 

22 B.b.). Plusieurs passages au rouleau sont alors exercés sur toute la surface (Figure 22 B.c.). 

Les opérations (a, b et c) sont ensuite répétées jusqu’à l’imprégnation de l’ensemble des plis. 

La masse de matrice déposée est contrôlée (i.e. mesurée et comparée à une valeur théorique) 

pour chaque pli de tissu imprégné (après l’état d’imprégnation de chaque tissu (a)).   

Pli de tissu Pinceau

Tissu 
d’arrachage

Plaque
métallique

Protections

(a) (b)
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(A) 

 

(B) 

 

Figure 22 : imprégnation (A) du premier pli de tissu, puis (B) des plis suivants. 

 

Une fois l’ensemble des plis imprégnés, une cale est mise en place autour du composite (Figure 

23). Cette cale sert à fixer la fraction volumique de fibres maximale du composite, celle-ci étant 

corrélée à l’épaisseur du composite. L’épaisseur de cette cale correspond à l’épaisseur que le 

composite final devra avoir après pressage pour atteindre la fraction volumique de fibres 

souhaitée de 50 %vol. Une fois l’épaisseur des cales atteinte, tout phénomène (ex. : perte de 

solvant, retrait volumique...) permettant d’accroitre ce taux volumique (i.e. diminuer l’épaisseur 

du composite) sera rendu inefficace. Ainsi, lors du pressage, le composite passe de l’épaisseur 

h1 à l’épaisseur de la cale h2 (Figure 23). Les éléments nécessaires au pressage (tissu 

d’arrachage, protections, plaque métallique) sont placés délicatement sur le pli supérieur. 

L’ensemble est alors placé dans une protection (i.e. sac) hermétique (Figure 23 A et B).    

Dépôt de la
matrice au pinceau

Retourne le pli 
de tissu

Passage du 
rouleau

Tissu non imprégné

Tissu partiellement imprégné
Matrice

Retournement 
du pli de tissu 

Dépôt de la
matrice au pinceau

Passage du rouleauAjout d’un tissu

(a) (b) (c)



  CHAPITRE II 

58 

 

(A) (B) 

  

Figure 23 :  mise en place finale de la cale, des éléments nécessaires au pressage et de la 

protection hermétique.  

 

b. Consolidation 

Le composite est consolidé. Le protocole de consolidation usuel (nommé « C6/44 ») se 

déroule selon le cycle suivant : pressage sous presse à 25 bars au manomètre pendant 6 h à 70 

°C. Puis, le composite est placé à l’étuve à 70 °C jusqu’à consolidation (44 h). Le pressage et 

la consolidation sont effectués en conditions endogènes, i.e. sans quitter la protection 

hermétique (Figure 23). La nomenclature employée est Ctemps de consolidation sous presse (h) / temps de 

consolidation à l’étuve (h).  Par exemple, la désignation C50/0 correspond à une consolidation uniquement 

effectuée sous presse (0 h d’étuve).  

 

c.  Stabilisation thermique du composite 

Un traitement thermique de stabilisation est effectué. Le traitement thermique usuel 

consiste en une montée à 5 °C/min jusqu’à 250 °C suivie d’un palier de deux heures. Les raisons 

de ce cycle de stabilisation sont explicitées en chapitre III.  

Le traitement thermique est réalisé soit en étuve (usuel), soit sous presse afin de diminuer le 

taux de porosité des composites et d’accroitre la fraction volumique de fibres. La nomenclature 

employée est Tx avec x = « ét » pour un traitement thermique à 250 °C effectué à l’étuve et x = 

« pr » pour un traitement thermique à 250 °C effectué sous presse.  

L’ensemble des étapes d’élaboration des composites est résumé en Figure 24.  

Cale

Protection hermétique

h1

h2
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Figure 24 : protocole de synthèse des composites à matrice géopolymère.  

L’ensemble des formulations de composites et leurs conditions d’élaboration associées 

est récapitulé en annexe 2a (p 163).  

 

3. Nomenclature 

La nomenclature générale employée pour désigner les composites sera la suivante :  

Fz/(X/P_Y)/(Cb/c_Te)  

Avec Fz : le type de fibres ; (X-[P]_Y- Ma) : les données concernant la matrice (cf. Chapitre II- II1 p54) ; (Cb/c_Te) : 

les données concernant le procédé d’élaboration du composite avec Cb/c : les conditions de consolidation et Te : 

les conditions de traitement thermique.  

L’ensemble des protocoles d’élaboration et leurs nomenclatures sont récapitulés dans le 

Tableau 9. L’ensemble des protocoles de mélange, de consolidation et de traitement thermique 

usuels seront repérés par un soulignage de la première lettre de la nomenclature employée. 

 

Pour une meilleure lisibilité, dans les chapitres III, IV et V, au début de chaque 

paragraphe, les paramètres communs de formulations et de protocoles d’élaboration 

seront indiqués. Les notations matériaux feront alors uniquement référence aux 

paramètres qui varient au sein du paragraphe.  

N440 N610 FB

Fibres

~60 %v ~40 %v

C6/44 C50/0 Consolidation

TprTét Traitement thermique

Composite

Imprégnation 

Matrice
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Tableau 9: protocoles de (A) consolidation et (B) traitement thermique ainsi que leur 

nomenclature associée.  

 Nomenclature Protocole de traitement thermique 

(A) 

C6/44 
Consolidation usuelle : 6 h de pressage, suivi de 44 h de 

consolidation à l’étuve à 70 °C.  

C50/0 
Le composite est uniquement consolidé sous presse pendant 

50 h (70 °C). 

(B) 

Tét 
Traitement thermique usuel : le composite est traité 

thermiquement à l’étuve à 250 °C.   

Tpr Le composite est traité thermiquement sous presse à 250 °C.   

 

4. Traitements thermiques  

Différents traitements thermiques sont effectués sur les matrices (monolithes) ou sur les 

composites. Ces traitements consistent en une rampe à 5 °C/min jusqu’à la température donnée 

suivi d’un palier de deux heures et d’un refroidissement à la vitesse du four. Cette température 

dépend de l’essai effectué et sera précisée le cas échéant. Pour les tenues au feu effectuées sur 

les matrices géopolymères, cette température est de 1000 °C.  

Le désensimage des fibres est effectué par des traitements thermiques à des températures 

supérieures à 500 °C pour s’assurer de la pyrolyse de l’ensimage organique.  

5. Essais de qualification  

La qualité d’imprégnation des tissus est caractérisée expérimentalement. Pour chaque 

type de tissu, le protocole suivant est mis en place : de la matrice (avec une [P] définie) est 

appliquée au pinceau sur un pli du tissu. L’imprégnation est considérée comme facile si la 

matrice se répartit aisément et de manière homogène sur la surface du tissu (Figure 25 A). 

L’imprégnation est considérée comme moyenne/difficile si la matrice se répartit sur la surface 

du tissu avec difficulté (force supplémentaire, …). Dans ce cas-là, la matrice semble asséchée.  

L’imprégnation est considérée comme impossible si la matrice ne s’étale pas ou se décolle du 

tissu lors de l’étalement (Figure 25B).   
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(A) (B) 

  

Figure 25 : exemples d’imprégnation de tissus de fibres de basalte avec des matrices 

géopolymères - (A) imprégnation facile et (B) imprégnation impossible.  

 

 

III. TECHNIQUES DE CARACTERISATION  

1. Caractérisations physico-chimiques  

Les mesures de valeurs de pH sont effectuées à partir de l’appareil Eutech Instruments 

pH 510 équipé d’une électrode pH electrode SenTix 22 couvrant la gamme de pH de 0 à 14. 

Avant chaque campagne de mesure, la sonde pH est étalonnée à partir de solutions étalon à des 

valeurs de pH de 0, 4 et 7.  Les mesures sont réalisées à température ambiante. Pour les mesures 

de valeurs de pH des mélanges réactifs, l’électrode est immergée directement au sein du 

mélange réactif. La valeur de pH est mesurée 1 minute après immersion. Trois essais sont 

effectués par composition. Pour suivre l’évolution des valeurs de pH, les échantillons sont 

placés dans des contenants hermétiques de dimensions : 32 mm de diamètre et 80 mm de 

hauteur. Ils sont ensuite recouverts d’eau distillée (pH~ 6,4) l’Équation 7 soit vérifiée.  

𝐦𝐠𝐞𝐨𝐩𝐨𝐥𝐲𝐦è𝐫𝐞

𝐦𝐞𝐚𝐮
= 𝟏  Équation 7 

Avec mgéopolymère la masse de l’échantillon de géopolymère consolidé et meau la masse d’eau ajoutée.  

Les demandes en eau sont réalisées sur différents types de tissus. Ces tests ne sont pas 

normalisés. Les essais sont menés selon le protocole suivant : un pli de tissu sec est pesé avant 

immersion. Il est ensuite immergé à l’aide d’une pince dans de l’eau distillée pendant 60 

secondes. Le tissu mouillé est ensuite posé 1 à 2 secondes sur du papier absorbant pour chaque 

25 mm 25 mm
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face afin d’ôter l’eau excédentaire (film d’eau en surface des plis). Les tissus sont ensuite 

immédiatement pesés. Pour chaque type de tissu, trois éprouvettes de tissu sont testées.    

La demande en eau est ensuite calculée en Équation 8: 

𝑫𝒆𝒎𝒂𝒏𝒅𝒆 𝒆𝒏 𝒆𝒂𝒖 = 𝟏 − (
𝒎𝒊𝒎𝒎𝒆𝒓𝒈é −𝒎𝒔𝒆𝒄 

𝒎𝒔𝒆𝒄
 ) Équation 8 

Avec mimmergé la masse du pli de tissu pesée après immersion et msec la masse du pli de tissu sec avant 

immersion.  

Des suivis de séchage des matrices sans renfort sont réalisés préalablement aux mesures 

de porosité par la méthode d’Archimède, afin de diminuer la présence d’humidité au sein des 

échantillons. Les échantillons sont placés dans un dessiccateur en verre avec du gel de silice (< 

30 %HR), changé régulièrement. Les échantillons sont pesés à intervalles réguliers : toutes les 

demi-journées (8 h, 17 h) au début du séchage puis une fois par jour pour des temps longs. 

L’étude des cinétiques de séchage donne des indications sur la quantité d’eau présente 

initialement, le type de porosité (ouverte) et leurs interconnexions [148].  

 

2. Caractérisations structurales  

La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (IRTF) permet de définir les 

différents groupements moléculaires présents au sein d’un matériau. En effet, lorsque celui-ci 

est irradié par le faisceau infrarouge, les liaisons vibrent lors de leur interaction avec le 

rayonnement. Chaque liaison possède ses modes propres de vibration caractéristiques. Les 

mesures sont réalisées avec l’appareil THERMOFICHER SCIENTIFIC NICOLET 380. Le mode 

réflexion (ATR) est exploité pour les échantillons en cours de consolidation. Le mode 

transmission a été utilisé pour les échantillons consolidés et traités thermiquement. Pour cela, 

les échantillons sont broyés. Des pastilles de KBr, où une faible quantité d’échantillon est 

ajoutée, sont alors élaborées. Les acquisitions sont effectuées entre 4000 et 500 cm-1
, le nombre 

de scans est de 64 avec une résolution de 4 cm-1. Le logiciel OMNIC (Nicolet Instrument) 

permet l’acquisition et le traitement des données.  

Les analyses par spectroscopie à résonance magnétique nucléaire (RMN) du solide sont 

effectuées pour identifier les réseaux formés au sein des matrices géopolymères en caractérisant 

l’environnement proche d’atomes caractéristiques, dans notre cas P, Al et Si. Ces analyses sont 

menées au sein du laboratoire Instituto de Ciencia de Materiales de Madrid sur un spectromètre 
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Bruker AVANCE-400 à température ambiante. Les spectres 31P, 29Si and 27Al ont été 

enregistrés respectivement à 161,98 ; 79,49 et 104,26 MHz. Le détail de cette technique est 

présenté en annexe 2.b. p 166 (principe de fonctionnement, protocole détaillé, etc.).  

La diffraction des rayons X pour identifier les phases cristallines est réalisée sur un 

diffractomètre Bruker D8 Advance. Les acquisitions sont mesurées avec un angle 2θ variant de 

5 à 60 °, un pas de 0.02 ° et un temps équivalent de 50 s par pas. L’identification des phases 

cristallines présentes est effectuée à l’aide du logiciel Eva. La décomposition des contributions 

des différents réseaux amorphes et contributions cristallines est déterminée à l’aide du logiciel 

Peakoc software [149]. Ces décompositions sont effectuées entre 5 et 60 ° en utilisant une 

fonction de Voigt prenant en compte les longueurs d’onde CuKα1 et CuKα2. Le fond continue 

est simulé par un polynôme de second degré.   

 

3. Caractérisations morphologiques et microstructurales 

La fraction volumique de porosité ouverte des matrices et composites (Po) est caractérisée 

par la méthode de la pesée hydrostatique fondée sur la détermination de la poussée d’Archimède 

s’exerçant sur une éprouvette imbibée d’eau [150]. Les matrices sans renfort sont préalablement 

séchées, comme expliqué précédemment. L’éprouvette est pesée à sec (msèche), puis est 

imprégnée d’eau sous vide, pesée dans un récipient d’eau (mimmergée), brièvement séchée avec 

un tissu humide et est repesée (msaturée d’eau).  

La fraction volumique de porosité ouverte est alors calculée à partir de l’Équation 9 : 

𝑷𝒐(%) =  
𝒎𝒔𝒂𝒕𝒖𝒓é𝐞 𝒅’𝒆𝒂𝒖 −𝒎𝒔è𝒄𝒉𝒆

𝒎𝒔𝒂𝒕𝒖𝒓é𝐞 𝒅’𝒆𝒂𝒖 −𝒎𝒊𝒎𝒎𝒆𝒓𝒈é𝐞
 Équation 9 

 

La fraction volumique de fibres est déterminée à partir de l’épaisseur du composite grâce 

à l’Équation 10. 

𝑽𝒇 = 
𝑵𝒑𝒍𝒊𝒔 ∗ 𝝈𝒎è𝒄𝒉𝒆𝒔

𝒆 ∗ 𝝆𝒎è𝒄𝒉𝒆𝒔
 Équation 10 

Avec : Nplis = nombre de plis de tissu du composite, σmèches = densité surfacique des mèches, 

ρmèches = masse volumique des mèches, e = épaisseur du composite.  

La microstructure des matrices et des composites est caractérisée à l’aide des microscopes 

électroniques à balayage ZEISS DSM 962 et le ZEISS DSM 982 GEMINI. Les échantillons 
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sont préalablement découpés à la micro tronçonneuse et enrobés à froid dans une résine époxy. 

Ils sont alors polis à partir d’abrasifs sous forme de tissus diamantés, puis des suspensions 

diamantées de granulométrie décroissante jusqu’à une granulométrie de 1 micron. Les 

échantillons polis sont ensuite métallisés (dépôt carbone). Un exemple de microstructure est 

présenté en Figure 26. Différents plis de tissus sont observables en Figure 26 A. Ces plis de 

tissus sont constitués de mèches qui sont elles-mêmes composées de centaines de fibres. Des 

fissures sont également présentes entre les plis de tissus. Le zoom en Figure 26 B montre des 

mèches dans le sens parallèle (« mèche (1) ») et perpendiculaire (« mèche (2) ») à la coupe ainsi 

que de la matrice présente au sein des mèches et hors des mèches (appelée « matrice interplis »). 

Sur cette coupe, un début de délaminage est matérialisé par une fissure se propageant à 

l’interface entre deux mèches ou entre de la matrice interplis et une mèche. 

(A) (B) 

  

Figure 26 : photos MEB d’un composite à fibres de basalte 1/[4,2] élaboré selon C6/44_ Tét 

pour un (a) faible et (b) fort grandissement.  

 

4. Comportement en température 

Les analyses thermogravimétriques (ATG-ATD) sont réalisées sur un appareil SDT Q600 

TA Instruments dans des creusets en platine. Le cycle thermique est effectué sous un flux d’air 

de 100 cm3/min. Les données sont ensuite analysées grâce au logiciel TA Universal Analysis. 

Les échantillons ont préalablement été placés (pendant au moins 10 h) dans une enceinte 

climatique régulée à 80 % d’humidité et à 20 °C pour être dans les mêmes conditions 

de séchage.  

Matrice interpli Pli de fibres

Pli de fibres

Mèches de 
fibres

Fissures

2 mm

Mèche (1)

Mèche (2)

Matrice au sein 
de la mèche

Matrice 
interpli

Délaminage

Porosité

200 µm
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Les analyses dilatométriques sont effectuées sur un appareil SETSYS Evolution 

(SETARAM Instrumentations) avec un palpeur en alumine. Le cycle thermique est mené sous 

un flux d’air de 20 cm3/min. Les données sont ensuite analysées grâce au logiciel Processing. 

Pour être dans les mêmes conditions de « séchage », les échantillons ont préalablement été 

placés dans un dessiccateur avec une solution saturée de NaCl (humidité relative entre 75-80 %) 

à température ambiante et pendant au moins 24 h. Les échantillons sont polis à sec pour pouvoir 

être insérés dans la cellule de mesure et obtenir les dimensions requises souhaitées.   

Dans les deux cas, le cycle thermique suivi est identique : une rampe à 5 °C/min de 30 à 

1000 °C suivi d’un palier de 15 min et d’un refroidissement lent jusqu’à l’ambiante (i.e. à la 

vitesse du four). 

5. Propriétés d’usage des mélanges réactionnels 

Les essais rhéologiques, menés sur les mélanges réactionnels de matrice, sont effectués 

sur un appareil BROOKFIELD DV2T à l’aide d’un mobile LV-04 permettant de mesurer la 

viscosité dans la gamme 1-2000 Pa.s. Les matrices ayant un comportement rhéofluidiant 

(Figure 27), potentiellement lié à des phénomènes de déstructuration [151], les mesures ont été 

réalisées après stabilisation (~ 60 s) à vitesse constante.  

 

Figure 27 : viscosité en fonction du taux de cisaillement du mélange réactionnel 1/8,9. 

Le temps de consolidation est défini comme le moment où le géopolymère est considéré 

comme solide, i.e. il n’est plus déformable manuellement. De manière pratique, le mélange 

réactif est « piqué » à l’aide de la pointe d’un scalpel. Il est considéré comme consolidé quand 

la pointe ne marque plus la surface du géopolymère. Le temps de consolidation a été vérifié 

toutes les 1h30 pour les géopolymères consolidant en plus de 40 h. Pour chaque composition, 

deux échantillons sont synthétisés avec environ 10 h de décalage (~ temps d’absence hors site 

la nuit), afin d’avoir un suivi continu.  
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6. Propriétés d’usage des matrices  

Les tenues au feu sont effectuées sur des échantillons sept jours après leur consolidation. 

Les échantillons sont alors soumis à un traitement thermique à 1000 °C. Leur résistance est 

ensuite évaluée visuellement et par rupture manuelle selon le protocole présenté en Tableau 10.  

Tableau 10 : critères d’évaluation de la tenue au feu.  

Résistance (%) 0 50 100 

Photographies 

   

Tenue au feu 

L’échantillon a fondu 

ou s’est cassé au 

cours du traitement 

L’échantillon ne résiste 

pas mécaniquement  

L’échantillon résiste 

mécaniquement 

7. Propriétés mécaniques  

a. Essais de compression 

La résistance en compression des échantillons monolithiques sans renfort fibreux est 

mesurée sur une machine d’essais mécaniques Lloyd EZ20 (sollicitations compression-

traction). Les essais sont menés sept jours après consolidation et pour chaque composition 

étudiée cinq échantillons sont testés. Les échantillons calibrés ont un diamètre de 15 mm et une 

hauteur de 30 mm (Figure 28A).  

(A) 

 

(B) 

 

  

Figure 28 : (A) éprouvettes de compression après 7 jours avant rectification de 1,2/7,4 et 

(B) courbes de contraintes en fonction de la déformation. 
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Ils sont préalablement rectifiés afin d’obtenir des surfaces planes et parallèles. La cellule de 

charge de capacité maximale de 20 kN est utilisée lors de l’essai et une vitesse de 0,5 mm/min 

est imposée [152]. Un exemple de courbes de compression en fonction de la déformation est 

présenté en Figure 28B. 

b. Essais de cisaillement à appuis rapprochés  

Des essais de cisaillement à appuis rapprochés (nommé « ILSS ») sont réalisés sur une 

machine de traction Zwick Z010. Lors de ces essais, la matrice interplis et l’interface fibres-

matrice sont principalement sollicitées, la résistance obtenue en dépend donc principalement. 

La résistance ILSS (RILSS) est calculée selon l’équation 4 : 

𝑹𝑰𝑳𝑺𝑺(𝑴𝑷𝒂) =  
𝟑 ∗ 𝑭

𝟒 ∗ 𝒃 ∗ 𝒉
 Équation 11 

Avec F : la force à la rupture en cisaillement (N), b : la largeur moyenne de l’échantillon (mm) et h : 

l’épaisseur moyenne de l’échantillon (mm).  

Un exemple de courbe ILSS est présenté en Figure 29B. Pour ces essais, des éprouvettes de 10 

mm de largeur et 20 mm de longueur sont découpées (Figure 29A). Lors des essais, un entraxe 

de 15 mm est sélectionné et avec une vitesse de déplacement de la traverse de 1 mm/min. Cet 

entraxe correspond à 5 fois l’épaisseur de l’éprouvette [153]. Les résultats détaillés pour chaque 

composite testé sont présentés en annexe 4.b. (p 179). 

(A) (B) 

(a) 

 

 

(b) 

 

Figure 29 : (A) (a) éprouvette après découpe et (b) essais ILSS du composite à fibres N610 

1/8,9 élaboré selon Mc_ C6/44_ Tét et (B) courbes de la force en fonction du temps. 
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c. Essais de traction 

Des essais de traction sont menés sur une machine de traction MTS10. Pour ces essais, 

des éprouvettes de 16 mm de largeur et 140-160 mm de longueur sont découpées. Lors des 

essais, une distance de 100 mm entre les mors est sélectionnée ainsi qu’une vitesse de 

déplacement de la traverse de 0,5 mm/min [154]. Un extensomètre mécanique est placé sur les 

éprouvettes pour déterminer leur allongement au cours de l’essai (Figure 31A). Les courbes 

caractéristiques sont présentées en Figure 30. La courbe de la contrainte en fonction du temps 

(Figure 30A) permet d’identifier la contrainte à la rupture. La rupture est caractérisée par une 

diminution brutale de la contrainte. La courbe de la contrainte en fonction de l’allongement 

noté ε (Figure 30B) permet d’identifier l’allongement à la rupture. L’allongement est déterminé 

à partir des mesures de l’extensomètre. Après la rupture, les valeurs d’allongement peuvent 

devenir aberrantes car la rupture entraine une perte de contact entre l’extensomètre et 

l’éprouvette. L’aire sous la courbe jusqu’à la rupture est reliée à l’énergie nécessaire à la rupture 

du composite. Ainsi, plus l’aire est importante plus l’énergie nécessaire à la rupture du 

composite sera importante. 

 

(A) (B) 

 
 

Figure 30 : contrainte en fonction (A) du temps d’essai et (B) de l’allongement pour les 

éprouvettes (―) 1, (‒ ‒) 2 et (…) 3 du même composite à fibres N610 de 1/5,5 élaboré selon 

Mc_ C6/44_ Tét.  

Pour certains composites, des instrumentations supplémentaires ont été installées afin de 

suivre les émissions acoustiques émises pendant l’essai de traction. Durant les essais de traction, 
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l’endommagement des composites s’accompagne d’événements acoustiques. Le montage de 

traction est présenté en Figure 31A. 

Pour cela, l’énergie acoustique et l’énergie acoustique cumulée sont étudiées en fonction 

du temps d’essai/allongement à la rupture (Figure 31B). Contrairement aux composites à 

matrice organique, la corrélation directe reste complexe entre ces phénomènes acoustiques et 

des endommagements précis tels que des ruptures de la matrice, interfaciale et de fibres [154, 

155]. Elle n’a pas donc été exploitée dans ces travaux. L’ensemble des courbes de traction des 

composites étudiés dans ce manuscrit est présenté en annexe 4.b. (p 179). 

L’énergie cumulée est calculée selon Équation 12.  

𝑬𝒄𝒖𝒎𝒖𝒍é𝒆(𝒏) =  ∑𝑬𝒊

𝒏

𝟎

 Équation 12 

Avec Ei l’énergie mesurée au temps i et n le temps où l’énergie cumulée est calculée.  

 

 
(A) (B) 

 
 

Figure 31 : (A) mise en place d’un essai de traction ; (B) énergie acoustique et énergie 

acoustique cumulée en fonction du temps d’essai du composite à fibres N440 de 1/5,5 élaboré 

selon Mc_ C6/44_ Tét.  

d. Essais de traction sur monofilaments 

Des essais de traction sont réalisés sur des monofilaments à l’aide d’un appareillage conçu au 

sein de l’ONERA (Figure 32).   
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Le protocole de préparation des échantillons se déroule en plusieurs étapes (Figure 32 B). 

Tout d’abord, une mèche du matériau est sélectionnée puis une fibre/un monofilament en est 

extrait manuellement. Ce monofilament est alors déposé et collé à l’aide de cire sur un support 

dédié, i.e. cadre plastique. Ce dernier est alors fixé sur la machine de traction. Les bords latéraux 

du support sont ensuite fondus, à l’aide d’un fer à souder, pour désolidariser les deux extrémités 

de la fibre. L’essai de traction débute par le déplacement de la partie mobile de la machine à 

vitesse constante dans le sens de traction de l’échantillon. Lors de ce déplacement, la force 

induite est mesurée jusqu’à rupture de la fibre, visible par une diminution brutale de la charge.  

Un exemple de courbe de traction sur monofilament est présenté en Figure 33. La force 

est mesurée en volt. La conversion en Newton est effectuée grâce à des calibrations 

préalablement menées avec des masses calibrées.  

 

(A) (B) 

 

(a) (b) 

  

(c) (d) 

  

Figure 32 : photographies de (A) l’appareillage de traction sur monofilaments et (B) des 

différentes étapes de préparation des échantillons : (a) extraction d’un monofilament, (b) 

fixation du monofilament sur son support, (c) installation du support sur l’appareillage de 

traction, (d) fusion des bords du support.  
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Figure 33 : courbe de traction sur un monofilament de N440 brut.   

 

Pour chaque matériau sélectionné, i.e. nature de fibres et conditions d’élaboration 

différentes, une série d’au moins quinze monofilaments a été testée. Les échantillons où les 

monofilaments étaient rompus avant essai ou qui ont glissé lors de l’essai (mauvaise fixation) 

n’ont pas été pris en compte. De plus, les échantillons rompant à environ deux fois la valeur 

médiane de la série ont été exclus (~1 à 3 échantillons par série). En effet, cela est dû à une 

mauvaise extraction où deux monofilaments ont été collés sur le support au lieu d’un seul 

monofilament (cf. annexe 4b p 179). La contrainte à la rupture a été calculée en divisant la force 

mesurée par l’aire radiale des monofilaments. Cette aire est calculée à partir du diamètre de ces 

monofilaments. Pour chaque type de fibres, un même diamètre a été utilisé pour l’ensemble des 

monofilaments. Celui a été choisi à partir des données fournisseurs et il est respectivement 

de 10, 11 et 12 µm pour les fibres de basalte, N440 et N610.  

 

Tableau 11 : contrainte à la rupture moyenne de monofilaments extraits de tissus de fibres 

de basalte, N440 et N610, avant utilisation au sein des composites et pour les tissus de fibres 

de basalte après un traitement thermique à 250 °C. 
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Les valeurs de contraintes à la rupture pour les fibres N610 (2,9 GPa) sont conformes à 

celles du fournisseur avec une contrainte à la rupture de 2,8 GPa [156]. Pour les fibres N440 et 

de basalte, les valeurs obtenues lors des essais s’avèrent supérieures à celles des fournisseurs 

étant respectivement de 1,8 [156] et 1,6-2,0 GPa. D’après les données fournisseurs, pour les 

fibres N440 et N610, leurs propriétés mécaniques doivent se conserver jusqu’à respectivement 

900 et 1000 °C [156]. Les fibres de basalte étant sensibles thermiquement des tractions sur des 

monofilaments traités thermiquement à 250 °C ont été effectuées. La contrainte de ces 

monofilaments traités à 250 °C est de 2,4 GPa (± 0,7). Ainsi, les propriétés de ces fibres se 

conservent au moins jusqu’à 250 °C. Cette différence pourrait être induite par l’emploi d’un 

diamètre fixe choisi à partir des données des fournisseurs, non représentatif du diamètre réel de 

ces fibres. En effet, d’après les micrographies MEB des composites, les monofilaments de N440 

ne sont pas cylindriques mais plutôt en forme d’os et le diamètre des monofilaments de basalte 

est variable d’une fibre à l’autre. Seules ceux de N610 sont cylindriques et de diamètre 

relativement constant. Ces essais permettent donc principalement de comparer l’évolution de 

la résistance mécanique des monofilaments en fonction des conditions d’élaboration.   
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INTRODUCTION 

Peu de travaux dans la littérature font état des mécanismes de formation des matrices 

géopolymères en voie acide. En conséquence, dans un premier temps, l’étude s’est focalisée 

sur l’identification des réseaux au sein de ces matrices lors de la consolidation. Puis, les 

composites étant sollicités thermiquement, l’évolution de ces réseaux en température a été 

caractérisée afin d’identifier les domaines de stabilité de la matrice géopolymère. La matrice 

modèle consolidant en vingt et un jours, l’impact d’une activation thermique a ensuite été étudié 

afin de minimiser le temps de consolidation pour une application industrielle. Les parties I et II 

de ce chapitre sont basées sur les résultats présentés dans l’article ACL1 [157]. 

 

I. IDENTIFICATION DES RESEAUX FORMES AU COURS DE LA GEOPOLYMERISATION 

L’étude des mécanismes de formation des réseaux géopolymères lors de la consolidation 

est nécessaire pour la compréhension des propriétés d’usage des géopolymères, notamment leur 

comportement en température. Pour faciliter ces travaux, une température de consolidation 

basse (i.e. 20 °C) a été privilégiée et un métakaolin à faible teneur en impuretés MI (également 

nommé M3) a été sélectionné [158].   

1. Evolutions au cours de la géopolymérisation 

Le mécanisme de géopolymérisation des matrices synthétisées en milieu acide a été étudié 

en identifiant l’évolution des différentes liaisons chimiques et des différents réseaux par 

spectroscopie IRTF et diffraction des rayons X. Les analyses ont été effectuées en fonction du 

temps. Par souci de lisibilité, les spectres IRTF et diffractrogrammes caractéristiques des 

principales étapes de la consolidation sont présentés (Figure 34, Figure 35).  

Le spectre (Figure 34) du mélange réactionnel (1 jour de consolidation) présente des 

bandes de vibration à 3553, 3355 et 3230 cm-1 attribuées à la vibration des groupements 

hydroxyles de l’eau (ν O-H) et une bande à 2840 cm-1 attribuée l’acide orthophosphorique 

(ν P-O-H). Les bandes à 1060 et 800 cm-1 correspondent respectivement aux bandes de vibration 

νas Si-O-Si (Qn) et δ Si-O-Si du métakaolin. Les bandes à 970 et 870 cm-1 sont attribuées 

respectivement aux νs P-O (Q0) et νs P-OH de l’acide phosphorique. Lors de la consolidation, 

l’intensité des bandes liées aux vibrations des groupements hydroxyles évolue. De plus, une 

bande à 3140 cm-1 attribuée à la vibration des groupements hydroxyles de SiO-H apparaît et 

augmente à partir du septième jour.  L’intensité de la bande de νs P-O (Q1) à 1050-1100 cm-1 
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augmente et celle de la bande de νs P-O (Q0) à 970 cm-1 diminue. De même, la bande de 

νs P-OH à 870 cm-1 diminue au profit de celle des νas P-O-P à 900 cm-1. La bande de δ Si-O-Si 

à 800 cm-1 n’évolue pas au cours du temps. Ainsi, lors de la consolidation, il y a des réactions 

de polycondensation formant des réseaux phosphatés et des phases hydratées. Toutefois, 

l’analyse des spectres IRTF reste complexe puisque les bandes de vibration des ν Si-O-Si (Qn) 

sont présentes dans la même gamme de fréquence (1000-1200 cm-1) que celles des liaisons 

ν P-O des réseaux phosphatés. 

Figure 34 : (A) spectres IRTF entre (A) 4000-2000 et (B) 1800-600 cm-1 à (a) 1, (b) 7, (c) 

14 et (d) 20 jours de consolidation.   

 

Un suivi à différents temps de consolidation a été mené par diffraction des rayons X 

(Figure 35). Les diffractogrammes présentent trois contributions à approximativement 10, 22 

et 27 ° attribuées respectivement aux réseaux de silice hydratée, de silice amorphe et du 

géopolymère phosphoalumineux. Au cours de la consolidation, l’intensité du dôme attribué à 

la silice amorphe diminue au profit de ceux de la silice hydratée et du réseau géopolymère. 

Ainsi, au cours de la consolidation, la silice amorphe du métakaolin se dissout progressivement 

pour former le réseau géopolymère et un réseau de silice hydratée.  

Lors de la consolidation, le métakaolin se dissout formant des oligomères qui vont ensuite 

polycondenser pour former des réseaux phosphatés et de la silice hydratée.  
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Figure 35 : diffractogrammes du géopolymère à différents temps de consolidation : (a) 1, 

(b) 7, (c) 14 jours de consolidation et (d) du géopolymère consolidé. A : anatase (01-071-

1166), Q : quartz (00-046-1045) et avec SOH, S et G définis respectivement comme les 

contributions à 10, 22 et 27 °.  

 

2. Réseaux formés à l’issue de la géopolymérisation 

Afin de déterminer avec précision les différents réseaux formés, des analyses par 

spectroscopie RMN du solide (31P, 29Si, 27Al) ont été effectuées sur le géopolymère consolidé 

(Figure 36). Le spectre 31P présente des contributions à -1 (4 %), -7 (16 %) et -16 ppm (80 %) 

attribuées respectivement aux Q0, Q0(1Al) et Q1(2Al). Le spectre 27Al est constitué de deux 

contributions à -13 (58 %) et -22 ppm (42 %) correspondant à des atomes d’aluminium en 

coordinence octaédrique dans un réseau aluminophosphaté. Le spectre 29Si présente cinq 

contributions à -90 (3 %), -94 (5 %), -102 (41 %), -106 (8 %) et -111 ppm (41 %) attribuées 

respectivement aux liaisons Si-O-Al Q (3Al), Q (2Al), Q (1Al), à du quartz (Q (0Al)) et à 

l’acide silicique.  

 

Ainsi, le géopolymère consolidé est constitué de deux réseaux principaux : un réseau 

aluminophosphaté et un réseau de silice hydratée avec des liaisons Si-O-Al provenant du 

métakaolin. 
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(A)  (B)  

  
(C) 

 

Figure 36 : spectres RMN 31P (A), 27Al (B) et 29Si (C) et leurs décompositions du 

géopolymère consolidé.  

 

3. Proposition d’un mécanisme 

Les études menées par les suivis IRTF et DRX ont permis d’identifier les différentes 

étapes du mécanisme de formation du géopolymère (cf. ACL1). Pour cela, les rapports 

I v P−O Q1 (     cm−1)

I v P−O Q0 (97  cm−1)
 en spectroscopie IRTF et 

IG

IS
 en diffraction des rayons X ont été sélectionnés 

et leurs évolutions sont présentées en Figure 37. Ils sont caractéristiques de la formation du 

réseau géopolymère (transformation de P-O Q0 en Q1 et intensité d’IG) et de la dissolution du 

métakaolin (intensité d’IS). Quatre étapes ont ainsi pu être identifiées. Entre zéro et quatre jours 

(phase I), les rapports d’intensité restent constants. Puis, entre quatre et onze jours (phase II), 

ces deux rapports augmentent. Entre onze et seize jours (phase III), il est observé des 

changements, les cinétiques de formation sont modifiées avec une augmentation pour le rapport 
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les deux rapports atteignent un plateau et restent constants. Les réactions de formation du réseau 

géopolymère se terminent.  

 

Figure 37 :  évolution des rapports  
𝑰 𝒗 𝑷−𝑶 𝑸𝟏 (𝟏𝟎𝟒𝟓 𝒄𝒎−𝟏)

𝑰 𝒗 𝑷−𝑶 𝑸𝟎 (𝟗𝟕𝟎 𝒄𝒎−𝟏)
 pour les spectres IRTF (◼) et  

𝑰𝑮

𝑰𝑺
 

pour les diffractogrammes DRX (O) à différents temps de consolidation.  

 

Les différentes étapes du mécanisme de formation sont récapitulées en Figure 38. Lors de 

l’étape I, le métakaolin se dissout et les oligomères se forment (rapports constants). Puis, lors 

de l’étape II, il y a formation du réseau géopolymère avec en parallèle la formation de phases 

hydratées observées en diffraction des rayons X et spectroscopie IRTF. Lors de l’étape III, la 

polycondensation du réseau géopolymère se poursuit. De plus, les liaisons Si-O-Al se rompent 

et interagissent avec les réseaux hydratés formés (changement de vitesse). Finalement, les 

réactions de formation du réseau géopolymère se terminent à l’étape IV (rapports constants).  

 

 

Figure 38 : résumé du mécanisme de formation du géopolymère.  

 

Le mécanisme de formation du géopolymère s’opère en quatre étapes et le géopolymère 

ainsi formé est constitué de réseaux aluminophosphatés et siliceux plus ou moins hydratés 
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II. DETERMINATION DES DOMAINES DE STABILITE DE LA MATRICE  

Les matrices des composites seront soumises à des sollicitations thermiques jusqu’à 

1000 °C. De ce fait, leur évolution structurale en température ainsi que leur impact sur les 

propriétés thermiques ont été investigués. Les évolutions structurales en température sont plus 

amplement décrites au sein de l’article ACL1. 

 

1. Identification des phases cristallines formées en température 

Afin d’identifier les évolutions structurales en température, la matrice a été caractérisée 

par diffraction des rayons X après des traitements thermiques de 50 à 1000 °C (Figure 39).  

 

Figure 39 : diffractogrammes réalisés après des traitements thermiques à différentes 

températures avec T : AlPO4 tridymite (triclinique 01-070-4689), O : AlPO4 cristobalite 

(orthorhombique 01-072-1161), H : AlPO4 berlinite (hexagonale 01-089-4201), Hy : 

aluminophosphates hydratés comme Al(H2PO4)3 (01-14-0377) et Al(H2PO4)(HPO4)H2O (00-

76-376), A : anatase (01-071-1166), Q : quartz (00-046-1045). 

 

L’échantillon consolidé présente un dôme centré à 27 ° caractéristique du réseau amorphe 

géopolymère. Pour des traitements thermiques entre les températures de 50 et 90 °C, ce dôme 

se décale vers des angles de diffraction plus faibles dû à la dilatation thermique. Lors du 

traitement thermique à 110 °C, des phases AlPO4 cristobalite et tridymite apparaissent. Des 

phases aluminophosphatés hydratées cristallisent à partir de 130 °C. Une fois ces phases traitées 

à 150 °C, la phase AlPO4 berlinite apparaît. Puis à la température de 200 °C, les phases 

hydratées disparaissent. Pour les traitements thermiques effectués entre 200 et 500 °C, 
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l’intensité des raies de diffraction de la berlinite augmente au détriment de celles de la 

cristobalite et de la tridymite qui disparaissent à 500 °C. A 1000 °C, les raies de diffraction de 

la berlinite disparaissent et celles de la tridymite et de la cristobalite réapparaissent. 

 

Afin de mieux appréhender les transitions de phases d’AlPO4 en température, des 

décompositions des aires des raies caractéristiques de la phase berlinite (26,6 °) et de l’ensemble 

des phases tridymite et cristobalite (21,7 °) ont été effectuées. Ces décompositions ont été 

réalisées à l’aide du logiciel Peakoc aux différentes températures de traitement thermique et 

sont données dans la Figure 40. Pour des températures inférieures à 100 °C (I), aucune phase 

cristalline n’est présente. A partir de 110 °C (II), la raie attribuée à AlPO4 tridymite+cristobalite 

apparaît. A partir de 150 °C (III), l’aire de la raie attribuée à AlPO4 tridymite+cristobalite 

diminue et celle d’AlPO4 berlinite augmente. A partir de 650-700 °C (IV), une inversion s’opère 

avec une augmentation de l’aire de la raie attribuée à AlPO4 tridymite+cristobalite et une 

diminution d’AlPO4 berlinite.  

 

Figure 40 : valeurs des aires des pics AlPO4 tridymite+cristobalite à 21,7 ° () et AlPO4 

berlinite à 26,6 ° () à différentes températures de traitements.  

 

Comme la phase AlPO4 présente des structures cristallines proches de celles de la silice, 

des analyses par spectroscopie IRTF ont été réalisées après traitement thermique et ont confirmé 

les transitions de phase observées par diffraction des rayons X (cf. ACL1). Les différentes 

transformations de phases identifiées en température sont récapitulées dans la Figure 41. Ainsi, 

jusqu’à 110 °C, la structure du géopolymère est constituée de réseaux amorphes 

aluminophosphatés et de silice hydratée. A partir de 110 °C, ces réseaux se déshydratent 
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conduisant à la cristallisation de phases aluminophosphatées hydratées (Al(H2PO4)3 et 

Al(H2PO4)(HPO4)H2O) ainsi qu’à la cristallisation d’AlPO4 tridymite et cristobalite. Ces phases 

d’AlPO4 tridymite et cristobalite cristallisent normalement uniquement à haute température 

[159, 160, 161]. Cependant, des travaux [162] ont mis en évidence leur formation à basse 

température en présence d’acide phosphorique. A plus haute température, la déshydratation se 

poursuit entrainant la disparition des phases aluminophosphatées hydratées et la transformation 

dès la température de 150 °C des phases tridymite et cristobalite d’AlPO4 en phase berlinite. 

Cette transition a également été observée dans la littérature [162]. A partir de 700 °C, la phase 

berlinite d’AlPO4 se transforme en suivant les transitions de phase usuellement proposées dans 

la littérature [159].  

 

Figure 41 : formation des différentes polymorphes d’AlPO4 en température avec T : 

tridymite, C : cristobalite et B : berlinite.  

 

La déshydratation conduit à la formation d’AlPO4 de type cristobalite et tridymite et 

d’aluminophosphates hydratés métastables qui se transforment en AlPO4 berlinite puis 

tridymite en température.  

 

2. Vérification des réseaux formés à 1000 °C 

Des analyses par spectroscopie RMN du solide ont été réalisées après un traitement 

thermique à 1000 °C (Figure 42) afin de caractériser les différentes phases et liaisons formées 

au sein du géopolymère après traitement thermique, notamment les évolutions structurales de 

la silice hydratée non observées par diffraction des rayons X et par spectroscopie IRTF.  

Les spectres RMN après traitement thermique à 1000 °C sont présentés en ACL1. Après 

traitement thermique à 1000 °C, le spectre 31P est constitué de trois contributions à -28 (38 %), 

- 31 (54 %) et -38 ppm (8 %) attribuées respectivement aux phases d’AlPO4 et à des liaisons 

-P=O dans de la silice vitreuse. Le spectre de 27Al est composé d’une unique contribution à 

39 ppm correspondant à des atomes d’aluminium présents au sein de phases AlPO4. Dans le 

spectre 29Si, trois contributions ont été identifiées à -104 (2 %), -114 (97 %) et -124 ppm (1 %) 

attribuées respectivement au quartz, à de la silice amorphe et aux liaisons Si-O-P. Ces nouvelles 
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liaisons Si-O-P et –P=O (dans la silice vitreuse) montrent que le réseau siliceux est complexe. 

L’évolution des contributions RMN avant et après traitement thermique à 1000 °C est présentée 

en Figure 42. Après traitement thermique, les réseaux aluminophosphatés hydratés se 

réorganisent et cristallisent en différents polymorphes d’AlPO4 passant d’une coordinence de 6 

à 4. La silice hydratée se transforme en silice désordonnée. Les liaisons rémanentes Si-O-Al du 

métakaolin disparaissent et quelques liaisons Si-O-P se forment entre les polymorphes d’AlPO4 

et le réseau de silice.  

(A) 

 

(B) 

 

  

(C) 

 

Figure 42 : valeurs de l’aire relative des différentes contributions 31P (A), 27Al (B) et 29Si 

(C) en fonction du déplacement chimique pour le géopolymère avant () et après traitement 

thermique () à 1000 °C. 
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La structure du géopolymère en température évolue vers la cristallisation de différents 

polymorphes d’AlPO4 et à la formation de silice amorphe à haute température.   

 

3. Evolutions en température des propriétés thermiques de la matrice  

Afin de comprendre le comportement en température, des analyses thermiques 

différentielles et dilatométriques ont été réalisées. En température, il y a déshydratation des 

différents réseaux aluminophosphatés et de la silice hydratée conduisant à la formation de la 

phase d’AlPO4 et de silice amorphe. De plus, différentes transitions entre les polymorphes 

d’AlPO4 ont lieu. Ainsi, dans cette partie de l’étude, l’impact de ces évolutions structurales sur 

les propriétés thermiques de la matrice sera caractérisé afin notamment d’identifier son domaine 

de stabilité.  

Les résultats des analyses thermogravimétriques et dilatométriques sont présentés en Figure 43.  

(A) (B) 

  

Figure 43 : (A) analyses thermogravimétriques ((a) flux de chaleur, (b) perte de masse) et 

(B) analyse dilatométrique. 

 

Entre 25 et 150 °C, une perte de masse de 27 % associée à des réactions endothermiques 

est constatée et est attribuée à la perte d’eau non/faiblement liée du géopolymère lors de 

déshydratation. Entre 150 et 250 °C, une seconde perte d’eau de 1,5 % est constatée et attribuée 

à la perte d’eau liée associée à la disparition de phases hydratées, rapportées en spectroscopie 

IRTF et en diffraction des rayons X.  
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En dilatométrie, aucune variation dimensionnelle n’est identifiée entre 25 et 80 °C. Puis, 

l’échantillon se dilate (+ 1 %) entre 80 et 180 °C avec des dilatations majeures identifiées à 

environ 130, 150 et 180 °C (phase I). Ces phénomènes semblent associés aux changements 

structuraux des phases cristallines hydratées aluminophosphatées. Une explication possible 

serait que la vapeur d’eau n’ait pas le temps nécessaire pour diffuser au sein du matériau. Ceci 

créerait une forte pression au sein des pores peu perméables conduisant à la dilatation du 

matériau voir à sa fissuration (visible sur certains échantillons). Entre 180 et 210 °C, un fort 

retrait (-5 %) est constaté (phase II). Ceci pourrait s’expliquer par deux phénomènes. Un retrait 

du matériau suite à la perte d’eau physisorbée et faiblement chimisorbée, conduisant à des 

retraits par retrait chimique (volume des réactifs > volume des produits) [163] ou par pression 

capillaire (retrait d’autodessication)] [7]. De plus, ce retrait pourrait aussi être induit par la 

transformation des phases métastables d’AlPO4 cristobalite et tridymite en AlPO4 berlinite 

[162], débutant dès 150 °C d’après les analyses DRX. En effet, d’après la littérature [164], les 

phases tridymite (2,264 g.cm-3) et cristobalite (2,304 g.cm-3) ont une densité plus faible que 

celle de la phase berlinite (2,618 g.cm-3). La transition de la phase tridymite et/ou cristobalite à 

la phase berlinite conduit conséquemment à un retrait. Une dilatation est alors constatée à 220 

°C et pourrait être due à la transformation α-β de la phase AlPO4 tridymite [165]. En revanche, 

des travaux seraient à mener pour confirmer cette hypothèse.  

Entre 250 et 700 °C, l’échantillon est stable avec un faible retrait attribué à la perte des 

hydroxyles. A partir de 700-800 °C, l’échantillon se dilate. Au regard des analyses structurales 

précédentes, cette dilatation semble être induite par la transformation de la phase berlinite 

d’AlPO4 en phase tridymite en adéquation avec la littérature [164].  

 

L’accroissement de la température change la structure du géopolymère en raison de la 

déshydratation des différents réseaux (jusqu’à 200 °C) menant à la cristallisation de 

différents polymorphes d’AlPO4 et à la formation de silice amorphe à haute température. Ceci 

entraine des variations dimensionnelles importantes avec un fort retrait jusqu’à 250 °C et 

une dilation à partir de 700 °C. Par conséquent, la matrice reste stable entre 250 et 700 °C.    
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III. ADAPTATION DE LA MATRICE A L’ELABORATION DE COMPOSITES  

Les travaux précédents ont été menés sur une matrice modèle consolidée à basse 

température (i.e. 20 °C) pour avoir une cinétique de consolidation modérée/lente afin de pouvoir 

étudier ses évolutions structurales. Cependant, le temps de consolidation de cette matrice est 

trop long pour les applications composites envisagées. Dans cette étude, l’impact d’une 

activation thermique a donc été caractérisé.  

 

1. Choix de la température de consolidation  

Plusieurs températures de consolidation ont été testées : 20, 50, 70, 90 et 110 °C. Pour 

des températures de consolidation supérieures à 70 °C, les réactions de consolidation sont trop 

exothermiques conduisant à une déformation importante de la matrice ainsi qu’à la formation 

de porosités de grandes dimensions (Figure 44). Les températures de consolidation de 50 et 

70 °C ont ainsi été retenues.  

 

(A) (B) 

 

 

Figure 44 : photographies des matrices après une consolidation à (A) 90 et (B) 110 °C. 

 

Le temps de consolidation et la résistance en compression de ces matrices ont été 

comparés à ceux de la matrice modèle et sont présentés en Figure 45. Lorsque la température 

de consolidation augmente, le temps de consolidation diminue de manière exponentielle (loi 

d’Arrhenius). Ainsi, le temps de consolidation passe de 21 jours à 20 °C à 46 heures à 70 °C.  

Lorsque la température de consolidation augmente, la résistance en compression des matrices 

augmente également passant de moins de 10 MPa à 20 °C à 98 MPa à 70 °C.  

10 mm
10 mm
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En conséquence, la température de consolidation de 70 °C a été sélectionnée car elle 

présente le temps de consolidation le plus court et la meilleure résistance en compression. Cette 

tendance a déjà été constatée pour les géopolymères en milieu basique [166]. 

 

 

 

Figure 45 : () temps de consolidation et () contrainte à la rupture en compression en 

fonction de la température de consolidation partir de 25 °C. 

L’impact de la température d’activation sur la structure et les propriétés du géopolymère 

a été également étudié par H. Célérier [167], avec les géopolymères nommés 1-M3-20 et 

1-M3-70. Le géopolymère consolidé à 70 °C serait plus polymérisé que celui synthétisé à 20 °C 

et présenterait également une meilleure résistance en compression.  

 

2. Choix du traitement de stabilisation  

Le composite pouvant être sollicité thermiquement, les propriétés thermiques de la 

matrice consolidée à 70 °C ont été caractérisées afin d’identifier le domaine de stabilité 

thermique de cette matrice et le comparer à celui de la matrice modèle (Figure 46).  

La matrice consolidée à 70 °C présente un thermogramme similaire à celui de la matrice 

modèle avec des pertes de masse similaires, associées à des phénomènes endothermiques dus à 

la perte d’eau. De plus, en température, cette matrice présente des variations dilatométriques 

similaires à celles de la matrice consolidée à 20 °C à l’exception des phénomènes de dilatation 

observés entre 80 et 180 °C pour cette dernière. 

  

10 20 30 40 50 60 70 80

0

100

200

300

400

500

600

Température de consolidation (°C)

T
e
m

p
s

 d
e

 c
o

n
s

o
li

d
a

ti
o

n
 (

h
)

0

20

40

60

80

100

R
é

s
is

ta
n

c
e
 e

n
 c

o
m

p
re

s
s
io

n
 (

M
P

a
)



  CHAPITRE III 

90 

 

 

(A) (B) 

  

Figure 46: analyses (A) thermogravimétriques (perte de masse) et (B) dilatométriques des 

échantillons consolidés à (‒ ‒) 20 et (▬)70 °C. 

 

La matrice consolidée à 70 °C présente des évolutions structurales similaires à celles 

de la matrice modèle. Elle est stable à partir de 250 °C jusqu’à 700 °C. Par conséquent, pour 

l’élaboration des composites, un traitement thermique à 250 °C sera nécessaire afin de 

stabiliser la microstructure de la matrice.  
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CONCLUSION 

 

Ce chapitre s’attachait à caractériser les évolutions structurales lors de la consolidation et 

en température d’une matrice géopolymère modèle.  

 

Ces travaux ont permis :  

D’identifier le mécanisme de formation du géopolymère qui s’opère en quatre étapes : la 

dissolution du métakaolin, la polycondensation d’un réseau aluminophosphaté et la formation 

de phases hydratées, la rupture des liaisons Si-O-Al rémanentes et la modification des réseaux 

hydratés formés, l’achèvement des différentes réactions de polycondensation. Le géopolymère 

ainsi formé est constitué de réseaux aluminophosphatés et de phases hydratées comme des gels 

de silice.  

De caractériser les évolutions structurales du géopolymère en température qui débute par 

une étape de déshydratation des différents réseaux (jusqu’à 200 °C) menant à la cristallisation 

de différents polymorphes d’AlPO4 et à la formation de silice amorphe à haute température. De 

ces travaux, un domaine de stabilité thermique entre 250 et 700 °C a été déterminé.  

D’adapter la température de consolidation afin d’atteindre des temps de consolidation 

compatibles avec l’élaboration des composites. La température de consolidation de la matrice 

a été augmentée à 70 °C pour diminuer le temps de consolidation. Cette matrice a une résistance 

en compression accrue (~ 95 MPa) et conserve un domaine de stabilité thermique entre 250 et 

700 °C.  

 

Toutefois, lors des essais préliminaires d’élaboration de composites à fibres de 

basalte, il a été constaté que la matrice était trop visqueuse pour le procédé d’élaboration. 

De ce fait, le prochain chapitre s’attachera à adapter la formulation de la matrice pour 

pouvoir élaborer un composite. 
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INTRODUCTION  

Les travaux présentés dans ce chapitre s’attacheront à adapter la formulation de la matrice 

afin de permettre l’imprégnation des mèches et d’améliorer les propriétés mécaniques des 

composites. Afin de mieux appréhender le comportement de ces composites, l’impact de ces 

modifications sur la structure et les propriétés de la matrice a été évalué. Les fibres de basalte 

ont été sélectionnées car elles sont peu onéreuses et suffisamment résistantes thermiquement 

pour des applications à basses températures (inférieures à 300-400 °C) [168, 169, 170] ou pour 

de courtes durées d’utilisation à des températures élevées (systèmes anti-feux [171]).  

 

I. IMPACT DE LA CONCENTRATION EN PHOSPHORE SUR L’ELABORATION ET LES 

PROPRIETES DU GEOPOLYMERE 

La matrice de référence caractérisée dans le précédent chapitre est élaborée à partir d’une 

solution d’acide orthophosphorique de concentration en phosphore 8,9 M.  Toutefois, le 

mélange réactionnel est trop visqueux pour permettre l’imprégnation des tissus de fibres de 

basalte. La qualité d’imprégnation des tissus est contrôlée par plusieurs paramètres tels que la 

tension de surface entre les fibres et la matrice et la viscosité de la matrice [172, 173, 174]. Ces 

paramètres peuvent être diminués par l’ajout d’eau au sein du mélange réactionnel. Dans la 

littérature, il est connu que l’ajout d’eau peut modifier les réactions de consolidation [175, 176] 

et donc les propriétés mécaniques de la matrice [175, 177, 178 , 179, 180].  

Pour permettre l’imprégnation des tissus de basalte, l’approche a donc été de diluer le mélange 

réactionnel et d’étudier l’impact de cette dilution sur sa structure et ses propriétés.  

Les travaux précédents ont permis d’identifier les évolutions structurales lors de la 

réaction de consolidation et lors de différents traitements thermiques. La température de 

géopolymérisation a été optimisée pour minimiser le temps de consolidation. Cependant, la 

matrice étudiée est trop visqueuse pour permettre l’imprégnation de mèches.  

 

1. Etude préliminaire 

La sélection de la concentration en phosphore de la matrice, adaptée à l’étape 

d’imprégnation au pinceau des tissus, a été identifiée par des essais d’imprégnation dont les 
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résultats et photographies sont reportés respectivement en Tableau 12 et Figure 25. 

L’imprégnation des tissus à fibres de basalte est impossible pour des matrices ayant des 

concentrations en phosphore supérieures à 6,8 M. Elle reste difficile pour une concentration en 

phosphore de 6,2 M alors qu’elle est facilement réalisable à 5,5 M. Ainsi, la concentration en 

phosphore optimale de la matrice pour permettre l’imprégnation des tissus serait de 5,5 M. 

La concentration en phosphore de 5,5 M permet la meilleure imprégnation des tissus.  

Tableau 12 : bilan des essais d’imprégnation de tissus de fibres de basalte par des matrices 

de concentration en phosphore variable avec une imprégnation (+) facile, (~) difficile, et (-) 

imprégnation impossible. 

[P] (mol.L-1) 8,2 6,8 6,2 5,5 

Faisabilité - - ~ + 

 

(A) (B) 

  

Figure 47 : (A) imprégnation impossible du tissu de fibres de basalte avec la matrice de 

[P]=8,2 M et (B) imprégnation facile du tissu par la matrice de [P]=5,5 M. 

 

L’ajout d’eau au sein de la composition des matrices est nécessaire pour l’imprégnation 

des torons. Toutefois, les travaux en milieu basique ont mis en évidence une modification des 

mécanismes réactionnels et de la microstructure avec l’ajout d’eau. En conséquence, l’évolution 

de la structure, de la microstructure et des propriétés d’usage de la matrice en fonction de l’ajout 

d’eau au sein des compositions a été caractérisée sur une gamme de concentration en phosphore 

allant de la matrice de référence connue (8,9 M) à la matrice permettant une imprégnation facile 

des tissus de basalte (5,5 M). Les travaux ont pour partie fait l’objet d’un article (ACL2 [181]). 

Les principaux résultats de ces recherches sont présentés dans ce chapitre. 

25 mm 25 mm
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Afin de mieux appréhender l’impact de l’ajout d’eau, l’étude des compositions en fonction de 

leur proportion d’eau a été privilégiée. Le Tableau 13 donne la correspondance entre la 

concentration de la solution de phosphore introduite dans le mélange réactionnel et sa 

proportion d’eau. 

Tableau 13 : concentration en phosphore des matrices et leur proportion d’H2O (compris 

entre 0 et 1) calculée telle que %H2O=  
𝒏𝑯𝟐𝑶 

𝒏𝑯𝟐𝑶 +𝒏𝑺𝒊+𝒏𝑨𝒍+𝒏𝑷
 avec n le nombre de moles.   

[P] (mol.L-1) 8,9 8,2 7,5 6,8 6,2 5,5 

H2O (% mol) 0,45 0,50 0,55 0,60 0,63 0,68 

 

2. Impact de la teneur en eau sur les propriétés du mélange réactionnel 

Les propriétés du mélange réactionnel (viscosité et temps de consolidation) vont 

déterminer les conditions d’élaboration du composite. En effet, une diminution de la viscosité 

est favorable à l’imprégnation au pinceau des tissus ainsi qu’à une imprégnation à cœur des 

mèches [172]. De plus, un temps de consolidation court est préférable pour limiter le temps 

d’élaboration du composite. Dès lors, l’évolution de ces deux paramètres a été étudiée en 

fonction de l’ajout d’eau au sein du mélange réactif (Figure 48).  

  

Figure 48 : valeurs de () viscosité ( 1 %) et () temps de consolidation ( 1 h) du 

mélange réactif en fonction du pourcentage de H2O des différentes formulations.  
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Lorsque la quantité d’eau au sein du mélange réactif croit, la viscosité décroit fortement 

passant de 30 à 2 Pa.s pour des teneurs molaires en eau de 0,45 à 0,60. Puis, une décroissance 

lente est constatée entre 0,60 et 0,68 avec une viscosité qui diminue de 2 à 0,6 Pa.s 

respectivement. Cette réduction de la viscosité est attribuée à une diminution du rapport 

solide/liquide au sein du mélange réactif, limitant la friction des particules solides au sein d’un 

liquide moins visqueux (la viscosité de l’eau étant plus faible (< 1cP [182]) que celle de l’acide 

(~4 cP à 40 %m [183] et ~ 52 cP à 85 %m [184]). 

Le temps de consolidation reste constant (46 h) entre 0,45 et 0,55 %mol. Pour des quantités 

d’eau plus importantes, il croit plus rapidement jusqu’à 68 h à 0,68 %mol. Cette évolution est 

attribuée au phénomène de dilution des espèces induit par l’ajout d’eau dans le mélange réactif. 

Ainsi, les concentrations en aluminium et en phosphore, atomes réactifs/constitutifs du réseau 

géopolymère [185], diminuent ce qui limite leur probabilité de rencontre et donc la cinétique 

de réaction.  

Ces travaux mettent en avant que des paramètres essentiels au procédé comme la 

viscosité ou le temps de consolidation peuvent être ajustés en modifiant la quantité d’eau au 

sein du mélange réactif.  

 

3. Impact de la teneur en eau sur le géopolymère post-consolidation 

La matrice a un rôle crucial au sein des composites. Elle doit être suffisamment résistante pour 

permettre le transfert de charges entre les fibres [186] et maintenir des propriétés hors axes 

acceptables [187, 188], tout en conservant une microstructure microporeuse nécessaire aux 

phénomènes de déviations de fissures à l’interface fibres-matrice [187, 188].  

a. Evolution des propriétés d’usage et de la microstructure  

Dès lors, l’impact de l’ajout d’eau, nécessaire à l’imprégnation, sur la résistance en 

compression de la matrice géopolymère a été évalué et comparé à l’évolution de sa porosité 

(Figure 49A). Dès que l’eau est ajoutée dans le mélange réactif de référence, la résistance en 

compression diminue fortement, passant de 78 MPa pour 0,45 %mol d’H2O à 17 MPa pour 

0,60 %mol d’H2O. Pour des quantités d’eau supérieures à 0,60 %mol, un plateau est atteint avec 

des valeurs de résistance comprises entre 10 et 20 MPa. Cette évolution peut être liée à 

l’augmentation de la fraction volumique de pores au sein du géopolymère consolidé lorsque le 
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taux d’eau croit. Ainsi, la présence au sein du mélange réactif d’un excès d’eau favoriserait la 

formation de pores. Or, la porosité diminue les propriétés de céramiques exponentiellement 

(formule de Rice) [189,190]. La loi de Rice est usuellement employée pour déterminer la 

résistance en compression       (Équation 13)  et le module d’Young (Équation 14) en fonction 

du taux de porosité. De ce fait, la forte diminution de la résistance en compression serait en 

partie induite par la formation de ces pores.  

𝑬𝒑 = 𝑬𝟎 ∗ 𝒆𝒙𝒑 (−𝒃𝒑)       (Équation 13) 

𝝈𝒑 = 𝝈𝟎 ∗ 𝒆𝒙𝒑 (−𝒎𝒑) (Équation 14) 

Avec Ep et E0 le module d’Young du matériau avec et sans pores, σp et σ0 la contrainte du matériau avec et sans 

pores, p la fraction volumique de pores, b et m des constantes empiriques.  

De plus, l’ajout d’eau modifie la microstructure du géopolymère (Figure 49 B). Pour de 

faibles quantités d’eau, le géopolymère est constitué d’une phase amorphe avec de petites 

inclusions de métakaolin non-dissous (Figure 49 B-a). Lorsque la quantité d’eau augmente, une 

microstructure hétérogène et poreuse apparaît (Figure 49 B-b), similaire à celle observée en 

milieu basique ([178, 180, 179]). 

(A) (B) 

 

(a) 

 

(b) 

 

Figure 49 : (A) valeurs de résistance en compression () et de porosité () en fonction de 

la quantité d’eau et (B) microstructure des échantillons (a) 0,45 et (b) 0,68 %mol d’H2O.  

 

0,40 0,45 0,50 0,55 0,60 0,65 0,70
0

20

40

60

80

100

H2O (% mol)

R
é

s
is

ta
n

c
e

 e
n

 c
o

m
p

re
s

s
io

n
 (

M
P

a
)

0

10

20

30

40

50

P
o

ro
s

it
é

 (
%

)



  CHAPITRE IV 

100 

 

L’ajout d’eau nécessaire à l’imprégnation des mèches diminue fortement les propriétés 

mécaniques de la matrice et induit la formation d’une microstructure plus hétérogène et 

poreuse.  

b. Evolution de la structure du géopolymère  

Les travaux précédents ont mis en avant l’impact de l’ajout d’eau sur la microstructure du 

géopolymère (formation de porosité [17, 191]). Cependant, des travaux en milieu basique ont 

montré que l’ajout d’eau pouvait également modifier les mécanismes réactionnels de 

géopolymérisation [175, 192]. Ceci modifierait la structure des réseaux géopolymères et donc 

leur résistance mécanique. Ainsi, différents paramètres structuraux pourraient être modifiés : la 

nature du réseau géopolymère (caractérisable par IRTF et DRX), le taux de 

réticulation/géopolymérisation (DRX) ainsi que la quantité de phases hydratées formées 

(ATD). L’impact de l’ajout d’eau sur la structure du géopolymère a donc été étudié. Les 

géopolymères sont ici caractérisés sous forme de poudres broyées.  

Dans un premier temps des analyses thermiques (ATG) ont été menées afin d’identifier 

les différents types d’eau (physisorbée ou chimiquement liée (= phases hydratées)) présents au 

sein du géopolymère à l’issue de la consolidation en fonction de l’ajout d’eau. Deux domaines 

de perte de masse majeures ont été identifiés (Figure 50 A) [185].  

(A) (B) 

  

 Figure 50 : (A) thermogrammes des échantillons avec des proportions d’eau de (▬) 

0,45, (‒ ‒)0,60 et (…) 0,68 %mol H2O % ; (B) perte de masse pour I (température ambiante 

à 110 °C) (), II (110 à 220 °C) (•), perte de masse totale (25 à 1000 °C) () en fonction de 

la quantité d’eau présente au sein des échantillons.  
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Le premier domaine de perte de masse (phase I), pour des températures inférieures à 110 °C, 

est attribué à l’évaporation d’eau physisorbée. Le second domaine présent entre 110 et 220 °C 

(II) est lié à la déshydratation des phases hydratées. L’évolution de ces deux domaines de pertes 

de masse a été tracée en fonction de la quantité d’eau des compositions (Figure 50 B). La perte 

de masse due à l’évaporation d’eau physisorbée (I) croit avec l’ajout d’eau alors que celle 

attribuée à la déshydratation des phases hydratées (II) reste constante. Ainsi, l’excès d’eau ne 

semble pas réagir fortement pendant les réactions de polycondensation et cette eau reste 

principalement sous forme physisorbée.  

Afin d’identifier l’impact de cette eau physisorbée sur la structure du réseau géopolymère 

des analyses par spectroscopie IRTF ont été effectuées sur les différentes compositions 

étudiées. Les contributions présentes entre 1300-500 cm-1, attribuées principalement aux 

vibrations des liaisons P-O d’aluminophosphates hydratés, n’évoluent pas de manière 

significative en fonction de la quantité d’eau (Figure 51 B). Ainsi, le « squelette » du réseau 

géopolymère P-O-Al semble peu affecté par l’ajout d’eau.  

(A) (B) 

 
 

Figure 51 : spectres IRTF entre (A) 4000 et 2600 cm-1 ainsi qu’entre (B) 1800 et 400 cm-1 

pour des matrices avec un taux d’eau de (a)0,45 ; (b) 0,60 et (c) 0,68 %mol. *P-OH : P-OH 

liés par des liaisons hydrogènes. 

 

Toutefois, sur la gamme des liaisons OH (4000-3000 cm-1), de fortes variations sont 

observées. (Figure 51A). L’intensité des contributions attribuées aux liaisons P-OH (3680 et 

1660 cm-1) augmente, ceci étant dû à la formation de composés phosphorés hydratés avec le 
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taux d’eau. Il en est de même pour celles liées aux Si-OH (3570 et 3440 cm-1). Au contraire, 

celles attribuées aux aluminophosphates hydratés (3350 cm-1) et à l’eau libre (3240 et 

1618 cm-1) restent constantes. Ces résultats montrent que l’excès d’eau, non consommé à l’issue 

de la géopolymérisation, est présent sous forme de diverses phases hydratées faiblement liées 

ou physisorbées, ce qui est en accord avec les analyses thermiques. 

Des analyses structurales par diffraction des rayons X ont été réalisées afin d’étudier l’impact 

de l’ajout d’eau sur la géopolymérisation. Les réactions de 

géopolymérisation/polycondensation sont caractérisées au travers du rapport 

Intensité de la contribution G

Intensité de la contribution S
 (« 

𝑰G

𝑰S
 ») présenté en Figure 52, avec G la contribution du réseau 

géopolymère amorphe (centrée à 27 °) et S celle du réseau amorphe de silice/métakaolin (21.9 °) 

[185], toutes deux visibles en Figure 53. Le rapport IG/IS diminue presque linéairement lorsque 

la quantité d’eau augmente.  Ainsi, le réseau géopolymère serait de moins en moins présent, 

même si son intensité reste élevée. De plus, cette légère diminution de l’intensité de G 

s’accompagne d’un fort accroissement de celle de S. 

 

 

Figure 52 : évolution du rapport () IG/IS, de () IG et () IS en fonction de la teneur en 

eau de la composition.  

Pour les compositions avec [P]= 6,2 et 5,5 mol.L-1, l’intensité du réseau géopolymère décroit 

fortement. En parallèle, deux nouvelles contributions apparaissent à des angles de diffraction 

élevés (contributions 1 et 2 en Figure 53). 
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Figure 53 : diffractogrammes pour des matrices avec un taux d’eau de (a)0,45 ; (b) 0,60 

et (c) 0,68 %mol avec G : contribution du réseau géopolymère (27 °), S : contribution du 

réseau de silice, 1 et 2 : de nouvelles contributions, A : anatase (01-071-1166), Q : quartz (00-

046-1045).  

 

L’eau ajoutée, présente sous forme physisorbée, limite les réactions de 

géopolymérisation et conduit à la formation de nouvelles phases hydratées pour de fortes 

teneurs en eau.  

 

4. Impact de la teneur en eau sur le géopolymère en température  

a. Impact sur la porosité du géopolymère après un traitement 

thermique à 250 °C 

Les composites étant traités à 250 °C, l’évolution des propriétés de ces matrices post-

traitement thermique a alors été investiguée. L’impact de la teneur en eau sur la résistance 

mécanique des matrices après traitement thermique est décrit en annexe 3a et semble 

principalement dépendre de la formation de fissures au sein des échantillons (annexe 3b). Or la 

présence des renforts au sein du composite devrait limiter le développement de ces fissures en 

favorisant l’évacuation de l’eau au travers des renforts [172]. De plus, les renforts peuvent 

bloquer la propagation des fissures au travers des interfaces fibres-matrice [187, 188]. Les 

travaux se sont donc focalisés sur deux paramètres cruciaux : le taux de porosité des matrices 
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post-traitement thermique en fonction du taux d’eau et la stabilité des matrices avec de fortes 

teneurs en eau. En effet, la porosité est un paramètre crucial pour les propriétés mécaniques des 

composites (déviation de fissures, propriétés hors-axes [187,188]).  

 

❖ Taux de porosité 

La variation de la porosité avant et après traitement thermique à 250 °C est présentée en 

Figure 54 A. Ce taux de porosité a été déterminé par la méthode d’Archimède (cf Chapitre II-

III.3.) 

(A) 
(B) 

(a) (b) 

   

Figure 54 : (A) valeurs de fraction volumique de pores (◆) avant et (◆) après traitement 

thermique à 250 °C en fonction en fonction du taux d’eau ainsi que (B) des photographies 

des matrices après traitement thermique à 250 °C pour (a) 0,45 et (b) 0,68 % mol.  

Le taux de porosité après traitement thermique augmente avec le taux d’eau. Cependant, l’écart 

entre le taux de porosité avant et après traitement thermique à 250 °C diminue avec cette même 

augmentation du taux d’eau. Ceci s’expliquerait par la formation de macro-fissures pour des 

taux d’eau faibles, augmentant la porosité mesurée. Ces macro-fissures sont visibles à la surface 

des échantillons avec des taux d’eau faibles après le traitement thermique (Figure 54B). En 

effet, les phénomènes de déviations de fissures sont favorisés dans les milieux poreux. Ainsi, 

les fissures induites par les contraintes thermiques se propageront plus facilement dans des 

milieux moins poreux [193]. Il est à noter que la teinte bleutée de l’échantillon à 0,45 %mol 

(Figure 54.B.a.) est uniquement lié à un changement d’éclairage.  
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❖ Microstructure de la porosité matricielle 

L’évolution de la microstructure poreuse en fonction de la teneur en eau de la composition 

a été caractérisée par MEB et est présentée en Figure 55. Pour un taux d’eau faible ([P]= 8,2 M 

(0,50 % H2O)), des pores fermés de petites dimensions et peu interconnectés sont observés. 

Pour une quantité d’eau élevée ([P]= 5,5 M (0,68 % H2O)) un taux de porosité élevé associé à 

des pores de plus grandes tailles et interconnectés est constaté.  

 (A) (B) 

(a) 

  

(b) 

  

Figure 55 : photographies MEB des échantillons avec (A) 0,45 et (B) 0,68 %mol à 

différents grandissements (a) x 500 et (b) x 1500 après un traitement thermique à 250 °C.  
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b. Stabilité thermique  

❖ Stabilité dimensionnelle 

La stabilité thermique de ces matrices avec des teneurs en eau plus élevée a été caractérisée par 

dilatométrie (Figure 56). Entre 25 et 250 °C (a), un retrait important (3 %) est constaté, il est 

attribué aux pertes d’eau libre et liée. Pour des teneurs en eau supérieures (0,68 %mol H2O), ce 

retrait advient à des températures inférieures associées à un retrait plus important (5 %). Entre 

250 et 600 °C (b), aucune variation dilatométrique n’est présente pour 0,68 %mol alors qu’à 

0,45 %mol d’H2O, un faible retrait est noté. Enfin, pour des températures supérieures 700 °C 

(c), une dilatation des échantillons est constatée. 

Ainsi, l’ajout d’eau ne semble pas modifier le domaine de stabilité thermique des 

matrices entre 250 et 700 °C.  

 

Figure 56 : variations dilatométriques des matrices à (―) 0,45 et (…) 0,68 %mol d’H2O.  

 

❖ Stabilité de la microstructure de la porosité matricielle  

L’évolution de la microstructure de la matrice en température a été caractérisée. La 

matrice de teneur en eau de 0,68 %mol (1/5,5) présente de nombreux pores de grandes 

dimensions, appelés ici micropores, (Figure 57.A) après traitement thermique à 1000 °C. La 

matrice 0,50 %mol (1/8,2) présente une microstructure dense proche de celle de 0,68 %mol 

avec des pores de petites dimensions, submicroniques (Figure 57.B). Les porosités au sein de 

la matrice dense sont de dimensions très inférieures à celles des micropores. La présence de 

nombreux micropores à fort grandissement pour la matrice 0,68%mol rend l’observation de sa 
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phase dense plus complexe, étant moins présente et entourée de micropores. Par conséquent, la 

matrice 0,50 %mol a été préférée pour suivre l’évolution en température de la matrice.  

(A) (B) 

  

Figure 57 : micrographies MEB des matrices (A) 0,68 %mol (1/5,5) et (B) 0,50 %mol 

(1/8,2) après un traitement thermique à 1000 °C.  

 

Les observations MEB de la matrice 0,50 %mol après différents traitements thermiques sont 

présentés en Figure 58. Quelle que soit la température de traitement thermique, des matrices de 

microstructures proches sont constatées, composées de phases denses et de micropores. De ce 

fait, pour des traitements thermiques entre 250 et 800 °C, la température de traitement semble 

peu influer sur la microstructure de la matrice.  

 

La matrice semble stable d’un point de vue dimensionnelle et microstructurale entre 

250 et 700 °C.  

 

Le traitement thermique à 250 °C induit un changement de microstructure avec une 

augmentation du taux de porosité, délétères aux propriétés mécaniques, associée à une taille 

de pores plus élevée avec l’augmentation du taux d’eau. 
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(A) (B) 

   

(C) (D) 

  

Figure 58 : micrographies MEB à x 3000 de la matrice 0,50%mol (1/8,2) après un 

traitement thermique à (A) 250, (B) 350, (C) 650 et (D) 800 °C. 

 

 

II. SELECTION DE LA CONCENTRATION EN PHOSPHORE DE LA MATRICE ADAPTEE A 

L’ELABORATION DES COMPOSITES 

1. Etude préliminaire 

Lors de l’élaboration du composite avec une matrice à base de concentration en phosphore 

de 5,5 M, l’étape d’imprégnation s’est avérée de plus en plus difficile au fur-et-à mesure de 

l’empilement/assemblage des plis (8 plis pour rappel). Ceci semble être dû à des phénomènes 

de séchage. Cette imprégnation difficile laisse présager des problèmes ultérieurs 

d’imprégnation des mèches, néfastes aux propriétés mécaniques. De ce fait, l’imprégnation au 

pinceau étant favorisée par une diminution de la concentration en phosphore de la matrice, des 

8 μm 8 μm

8 μm 8 μm
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essais de faisabilité ont été menés à de plus faibles concentrations en phosphore (Tableau 14). 

Il en ressort que les concentrations en phosphore plus faibles 4,9 et 4,2 M restent compatibles 

avec l’imprégnation au pinceau. En revanche, pour des concentrations en phosphore inférieures 

(3,4 M), la matrice devient trop fluide pour l’imprégnation au pinceau.    

Tableau 14 : bilan des essais d’imprégnation par des matrices à base de concentration en 

phosphore différente sur les différents tissus avec une imprégnation (+) facile, (~) difficile-

matrice trop fluide. 

[P] (mol.L-1) 5,5 4,9 4,2 3,4 

Faisabilité + + + ~ 

 

2. Impact de la concentration en phosphore sur les propriétés d’usage du 

composite 

L’étude précédente a identifié l’impact de l’ajout d’eau sur la viscosité du mélange réactif 

ainsi que sur les propriétés mécaniques et la microstructure de la matrice. Ces paramètres vont 

influer sur la qualité d’imprégnation des mèches (viscosité et tension de surface du mélange 

réactif), agissant ainsi sur les propriétés axiales du composite [172, 172]. De plus, la résistance 

mécanique de la matrice gouverne les propriétés hors axes de ces composites [187, 188] et sa 

microstructure poreuse régit les mécanismes de déviation de fissures [187, 188] (cf. Chapitre I-

IV-4 p 38).  

En conséquence, les études suivantes s’appliqueront à déterminer l’impact de la 

concentration en phosphore de la matrice (i.e. ajout d’eau) sur les propriétés du composite et 

d’identifier la concentration en phosphore la plus appropriée d’un point de vue mécanique. A 

noter que, quelle que soit la concentration du phosphore introduite dans la matrice étudiée, le 

composite est un composite à fibres de basalte synthétisé selon le procédé (C6/44_Tét).  

 

a. Propriétés morphologiques  

Les fractions volumiques de pores et de fibres, appelées par la suite propriétés 

morphologiques, sont des paramètres faciles d’accès (mesures d’épaisseur et porosité par la 

méthode d’Archimède) indicatifs des propriétés finales du composite. En effet, les propriétés 

mécaniques en traction sont corrélées à la fraction volumique de fibres et à la qualité 
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d’imprégnation des mèches [186] alors que celles hors-axes dépendent principalement du taux 

de porosité (cf. Chapitre I-IV.4 p 38) 

A l’issue de la consolidation de nos composites, leurs épaisseurs sont supérieures à celle 

des cales (cf. Chapitre II-II.2.b. p 58). Ainsi, la fraction volumique de fibres au sein de ces 

composites dépend uniquement de la réponse du composite lors de la géopolymérisation et n’est 

pas limitée par l’épaisseur des cales.  

L’impact de la concentration en phosphore de la matrice sur les propriétés 

morphologiques du composite a été caractérisé et il est présenté en Tableau 15.  

Lorsque la concentration en phosphore augmente le taux de porosité diminue passant d’environ 

51 % à 4,2 M à 44 % à 5,5 M. Cette évolution est similaire à celle des matrices sans renfort 

traitées à 250 °C, étudiées dans le paragraphe précédent.  

Entre 4,2 et 4,9 M, la fraction volumique de fibres reste constante à ~ 41,9 %, puis elle augmente 

à 44,0 % pour une concentration de 5,5 M. Ceci semble paradoxal car la diminution de la 

concentration en phosphore de la matrice (diminution de sa viscosité) devrait favoriser 

l’imprégnation des mèches et donc augmenter la fraction volumique de fibres. Or, cette 

augmentation paradoxale semble due à une masse de mélange réactionnel plus faible déposée 

sur les tissus lors de l’élaboration à cause des difficultés d’imprégnation. Ceci conduit à une 

diminution de la quantité de matrice déposée, à quantité identique de fibres, passant de 

45-46 %m de matrice déposée pour [P]= 4,2 et 4,9 M à 42 %m pour [P]=5,5 M. 

 

Tableau 15 : valeur moyenne (± écart-type) de la fraction volumique de pores et de fibres 

des composites à fibres de basalte en fonction de la concentration en phosphore de leur 

matrice.  

 
Concentration en phosphore de la matrice (mol.L-1) 

4,2 4,9 5,5 

Fraction volumique 

de pores (%) 
51,0 (± 1,7) 47,9 (± 2,0) 43,9 (± 2,7) 

Fraction volumique 

de fibres (%) 
41,6 (± 0,4) 41,8 (± 0,3) 44,0 (± 0,9) 
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b. Propriétés mécaniques 

L’effet de la concentration en phosphore de la matrice sur les propriétés mécaniques des 

composites a été évalué. Une courbe caractéristique du comportement de ces composites est 

présentée en Figure 59 A. La courbe contrainte-déformation présente trois domaines (I, II et 

III), couramment observés pour les composites oxydes-oxydes [194]. Le premier domaine (I) 

est linéaire et correspond au domaine élastique du composite. A l’issue de ce premier domaine, 

la limite élastique de la matrice est dépassée et les premiers endommagements matriciels 

apparaissent. Un second domaine (II) est ensuite observable avec une pente (module d’Young) 

plus faible. Il y a alors rechargement des renforts, i.e. la charge de la matrice microfissurée est 

transférée aux renforts.  

(A) (B) 

 
 

Figure 59 : (A) courbes de traction contrainte-déformation du composite ayant une 

matrice avec [P]= 5,5 M et (B) composite à l’issue de l’essai de traction.  

Un dernier domaine (III) est présent correspondant à la réponse des renforts. Ce domaine se 

termine par la rupture progressive des fibres ou par un délaminage. Ce délaminage serait induit 

par le redressement des fibres longitudinales dans l’axe de sollicitation, s’accompagnant de 

l’accroissement de l’ondulation des mèches transversales. Dans le cas des composites à fibres 

de basalte étudiés, le délaminage conduit à la rupture finale des fibres (Figure 59 B). Une 

extraction importante des fibres est également visible. Ainsi, la matrice géopolymère est 

compatible avec les mécanismes de déviation de fissures des composites oxyde-oxyde, basés 

sur l’emploi de matrices microporeuses. 

L’évolution des propriétés en traction en fonction de la concentration en phosphore est 

récapitulée en Figure 60. Il est à noter que pour des déformations élevées, l’extensomètre s’est 

10 cm

Fibres extraites

Délaminage
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souvent décroché ou a glissé rendant la détermination de la déformation à la rupture impossible. 

En conséquence, un autre paramètre « la déformation imposée à la rupture » a été exploité. Il 

correspond à la déformation imposée au composite par le mouvement de la traverse. Quelles 

que soient les propriétés en traction caractérisées, l’écart type sur les résultats diminue lorsque 

la concentration en phosphore de la matrice décroit. Ceci pourrait être dû à une étape 

d’imprégnation manuelle facilitée par la faible viscosité de la matrice conduisant à une 

élaboration plus homogène et donc à un composite plus homogène. Une courbe caractéristique 

contrainte-déformation de chaque cas extrême (4,2 et 5,5 M) est présentée en Figure 61.  

L’augmentation de la concentration en phosphore de la matrice conduit à une forte hausse 

du module d’Young du composite passant respectivement de 9 à 17 GPa (Figure 60) pour des 

concentrations allant de 4,2 à 5,5 M ; visibles également en Figure 61 par une augmentation de 

la pente. Parallèlement, il y a une réduction de la contrainte à la rupture passant respectivement 

de 92 à 61 MPa pour une concentration de 4,2 à 5,5 M. La déformation imposée à la rupture 

augmente également passant de 0,79 à 1,45 % pour une concentration en phosphore de la 

matrice allant de 5,5 à 4,2 M. 

  

Figure 60 : valeurs de ( ) contraintes et () déformations imposées à la rupture ainsi 

que de () modules d’Young en fonction de la concentration en phosphore de la matrice.  

De plus, l’énergie nécessaire à la rupture, corrélée à l’aire sous la courbe de traction 

(Figure 61), augmente avec la diminution de la concentration en phosphore.  
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Figure 61 : courbes de traction contrainte-déformation du composite ayant une matrice 

avec une concentration en phosphore de (▬) 4,2 et (─ ─) 5,5 M.  

Ces variations traduisent une amélioration des propriétés en traction pour de faibles 

concentrations en phosphore avec une augmentation de la contrainte et élongation à la rupture 

ainsi que de l’énergie nécessaire à la rupture. Cette évolution semble inattendue au vu de la 

perte de propriétés mécaniques de la matrice avec la diminution de la [P] (cf. Chapitre IV- II2b 

p111). 

c. Microstructures 

L’augmentation de la résistance en traction observée lors de la diminution de la 

concentration en phosphore de la matrice pourrait s’expliquer par une meilleure qualité 

d’imprégnation des mèches de basalte. 

Pour cela, des analyses microstructurales ont été effectuées sur les composites avec des matrices 

ayant une concentration en phosphore de 4,2 et 5,5 mol.L-1. Dans les deux cas, de forts 

délaminages sont notés tel que celui présenté en Figure 59 B. La principale différence de 

microstructure entre ces deux composites semble résider dans une différence de qualité 

d’imprégnation des mèches (Figure 62). Cette dernière semble améliorée pour le composite 

avec [P]matrice = 4,2 M comparé à celui avec une [P]matrice = 5,5 M. Ainsi, une meilleure qualité 

d’imprégnation des fibres avec la matrice de [P] = 4,2 M peut être à l’origine de l’amélioration 

des propriétés en traction. En effet, celle-ci augmente la surface de contact entre les fibres et la 

matrice favorisant les transferts de charges, et ainsi les propriétés mécaniques en traction.  
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(A) (B) 

  

Figure 62 : photographies MEB des composites ayant une matrice avec une concentration 

en phosphore de (A) 4,2 et (B) 5,5 mol.L-1. 

 

Une concentration en phosphore de la matrice de 4,2 M permet d’atteindre des 

propriétés en traction acceptables pour les composites à fibres de basalte grâce notamment à 

une meilleure imprégnation des mèches. 

 

3. Amélioration des propriétés du composite par l’ajout de charges  

Les propriétés hors axes des composites élaborés à partir d’une matrice de [P] = 4,2 M, 

favorable aux propriétés en traction, restent trop faibles. Ces propriétés hors axes amoindries 

peuvent être induites soit par une matrice ou par une interface fibres-matrice trop affaiblies 

[187]. L’hypothèse d’une matrice trop faible semble la plus probable. En effet, la diminution 

de la concentration en phosphore favorise l’imprégnation des mèches (favorable à une interface 

forte) au détriment des propriétés de la matrice, avec une fraction volumique de porosité 

croissante. De manière semblable aux composites à matrice géopolymère, le traitement 

thermique des composites élaborés à partir de matrices organiques précéramiques peut mener à 

des taux de porosités élevés. En effet lors du traitement, des molécules volatiles sont produites 

conduisant à de fortes pertes de masse et retraits volumiques [195]. Des charges sont alors 

couramment ajoutées pour notamment diminuer ce taux de porosité [195, 196] et améliorer les 

propriétés de la matrice [189].  

100 μm 100 μm
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Ainsi, afin de diminuer le taux de porosité des composites à matrice géopolymère des charges 

inertes ont été ajoutées au sein de la matrice. Les charges d’alumine ont été choisies pour leur 

stabilité thermique (α-Al2O3) sur la gamme de température d’utilisation ainsi que pour leur 

granulométrie compatible avec l’imprégnation des mèches, étant couramment employées pour 

l’élaboration de composites oxyde-oxyde [194,197]. De plus, comme précédemment, quel que 

soit le taux d’Al2O3, le composite est un composite à fibres de basalte synthétisé selon le 

procédé (C6/44_Tét). Il est à noter que la répétabilité du composite avec une matrice non chargée 

a été confirmée (cf. annexe 3.c. p 173). 

a. Sélection de la fraction volumique de charges adaptée à 

l’élaboration des composites 

Afin de déterminer le taux massique maximal de charges compatible avec l’imprégnation 

des tissus, les essais d’imprégnation ont été effectués avec une fraction massique croissante de 

charges d’alumine au sein du mélange réactionnel formé à l’aide d’une solution d’acide 

phosphorique de concentration égale à 4,2 M. Les résultats de ces essais sont présentés en 

Tableau 16. 

Tableau 16 : bilan des essais d’imprégnation pour différentes fractions massiques d’Al2O3 

ajoutées dans le mélange réactionnel ([P] = 4.2 M) sur des tissus de fibres de basalte avec 

une imprégnation (+) facile, (~) difficile et (-) impossible.  

 Al2O3 (%m) 0 2 4 7 10 14 19 23 26 

Essais + + + + + + + ~ - 

L’imprégnation des tissus est réalisable jusqu’à une fraction massique de charges de 19 %m 

(6,7 %vol). Dès lors, cette dernière a été sélectionnée pour le reste de cette étude. 

L’ajout de 19 %m d’alumine ne semble pas modifier la géopolymérisation de la matrice. En 

effet, le temps de consolidation reste inchangé et des analyses par spectroscopie IRTF n’ont pas 

mis en évidence de changements structuraux importants (cf. annexe « Analyses de matrices 

géopolymères chargées »).  

 

La fraction d’Al2O3 retenue est de 19 %massique, ce qui correspond à la fraction 

d’alumine maximale conservant une imprégnation facile des mèches.  
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b. Influence de l’ajout de charges sur les propriétés du composite  

Dans un premier temps, il a été vérifié que l’ajout de charges (19 %m) n’était pas délétère 

aux propriétés en traction. Puis, l’amélioration potentiellement escomptée des propriétés hors-

axes a ensuite été évaluée.  

❖ Propriétés morphologiques et en traction 

Deux protocoles de mélange des charges ont été testés, présentés plus en détails en Chapitre II. 

Leur nomenclature est rappelée en Tableau 17. 

Tableau 17 : protocoles de mélanges étudiés et notation associée.  

Nomenclature Protocole de mélange 

MC Introduction des charges, suivi de 5 min de malaxage (Malaxage Court) 

ML Introduction des charges et mélange pendant 1 h, puis 23 h de repos et 15 

min d’agitation avant utilisation. (Malaxage Long) 

o Protocole de mélange (MC) 

Un premier composite a été élaboré avec l’ajout de ces charges selon le protocole usuel de 

mélange (MC). La fraction volumique de fibres reste inchangée à 41-42 % (Tableau 18).  

Tableau 18 : la fraction volumique de fibres des composites avec une matrice de [P] = 

4,2 M fonction de l’ajout de charges (sans et avec charges, notés respectivement « Réf » 

et « Al2O3 ») et des temps de malaxage court (MC) ou long (ML). 

 Réf Al2O3-MC Al2O3-ML 

Fraction volumique de fibres 41,6 (± 0,4) 41,5 (± 0,5) 42,8 (± 0,2) 

La fraction volumique de porosité diminue fortement passant de 51,0 à 44,3 % avec 

l’ajout de charges (Figure 63). L’ajout de charges conduit à une perte de propriétés mécaniques 

en traction avec une contrainte à la rupture passant de 92 à 68 MPa et une déformation imposée 

de 1,45 à 1,00 %. Des observations au MEB ont alors été menées afin de comprendre l’origine 

de cette perte de propriétés et sont présentées en Figure 64. Pour le composite avec une matrice 

chargée, les mèches sont moins imprégnées. Cette imprégnation difficile des mèches pourrait 

être due à une mauvaise dispersion des charges au sein de la matrice formant des agglomérats 

obturant les pores extérieurs des mèches [196]. 
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Figure 63 : () contrainte et () déformation longitudinale imposées à la rupture en 

traction ainsi que () la fraction volumique de porosité de composites avec une matrice de 

[P] = 4,2 M fonction de l’ajout de charges (sans et avec charges, notés respectivement « Réf » 

et « Al2O3 ») et des temps de malaxage court (MC) ou long (ML). 

 

o Protocole modifié de mélange (ML) 

Pour limiter ces phénomènes d’agglomération, le protocole de mélange a été modifié en 

augmentant le temps de malaxage du mélange réactif (noté ML) afin de favoriser la dispersion 

des charges. Le composite ainsi élaboré présente une fraction volumique de fibres (42,8 %) et 

une porosité (43,0 %) proches de celles du composite synthétisé avec un temps court de mélange 

(Figure 63). En revanche, les propriétés mécaniques de ce composite se rapprochent de celle du 

composite élaboré sans charge avec une contrainte de 84 MPa et une déformation imposée 

de 1,41 % à la rupture (Figure 63). Cette amélioration des propriétés semble corrélée à une 

imprégnation à cœur des mèches observée au MEB (Figure 64) avec un temps de mélange long.  

 

Ainsi, l’ajout de charges ne diminue que légèrement les propriétés en traction du composite 

si les conditions de mélange des charges sont adaptées. 
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 (a) (b) (c) 

   

Figure 64 : photographies MEB pour les composites élaborés (a) sans charge, (b) avec 

charges et temps de mélange court MC et (c) avec charges et temps de mélange long ML. 

 

❖ Propriétés hors axes 

L’effet bénéfique de cet ajout de charges est principalement attendu sur les propriétés 

hors axes du composite. Cette légère amélioration est visible au travers d’une augmentation de 

la résistance interlaminaire passant de 8 à 11 et 12 N avec l’ajout de charges associé au protocole 

MC et (…) ML, respectivement (Figure 65). Cependant, sa valeur reste trop faible pour être prise 

en compte, sachant que 5 N correspond usuellement au seuil de base à partir duquel les mesures 

sont enregistrées.   

 

Figure 65 : force mesurée lors des essais ILSS en fonction du temps d’essai pour le 

composite (▬) sans charge, avec charges et le protocole (‒ ‒) MC ou (…) ML.  

Les courbes de traction de ces différents composites sont présentées en Figure 66. Le module 

d’Young en traction semble également amélioré passant de 9 GPa à un module supérieur à 15 
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GPa avec l’ajout de charges (40 GPa avec un temps long de mélange). Toutefois, cette tendance 

doit être examinée avec prudence à cause de la forte variabilité des modules d’Young 

(notamment pour le temps long de mélange où un seul essai de traction est exploitable). 

 

 

Figure 66 : contrainte en traction en fonction de l’allongement réel mesuré avec 

l’extensomètre du composite (▬) sans charge, avec charges et le protocole (‒ ‒) MC ou (…) 

ML.  : mesures non traitables dues au décrochement de l’extensomètre. 

 

L’ajout de charges avec un temps de mélange approprié (ML) impacte peu les propriétés 

en traction mais conduit également à une légère amélioration des propriétés hors axes.  
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CONCLUSION 

 

Dans ce chapitre, les travaux s’attachent à adapter la formulation ([P], charges) de la 

matrice afin de permettre l’imprégnation des mèches et d’améliorer les propriétés mécaniques 

des composites.  

 

Ces travaux ont permis :  

D’identifier l’impact de l’ajout d’eau sur le mélange réactionnel et le géopolymère pour 

une teneur en eau allant de 0,45 à 0,68, i.e. une concentration en phosphore de 5,5 à 8,9 M. 

Ainsi, l’ajout d’eau diminue fortement la viscosité du mélange réactionnel, ce qui est favorable 

à l’imprégnation des mèches. En revanche, cet ajout d’eau conduit à une forte diminution des 

propriétés mécaniques de la matrice passant d’environ 80 à 10 MPa, attribuée à une 

microstructure plus poreuse et hétérogène ainsi qu’à la formation de nombreuses phases 

hydratées au détriment du réseau géopolymère habituel.  

De caractériser l’impact de cet ajout d’eau sur les propriétés mécaniques du composite. 

Sur la gamme d’imprégnation faisable des renforts (i.e. [P]matrice comprise entre 5,5 et 4,2 M), 

une diminution de la concentration en phosphore semble être favorable aux propriétés en 

traction mais elle affaiblit les propriétés hors axes, régies par la matrice. La matrice de [P]=4,2 

M a été sélectionnée.  

D’analyser l’effet de l’ajout de charges sur les propriétés mécaniques de ces composites. 

L’ajout de charges d’alumine associé à un temps de mélange approprié impacte peu les 

propriétés en traction mais conduit à une légère amélioration des propriétés hors axes. 

 

Malgré les optimisations menées sur la formulation de la matrice, les propriétés 

mécaniques des composites à fibres de basalte restent insuffisantes pour les applications 

envisagées (notamment hors axe).  
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INTRODUCTION  

Les travaux précédents ont recherché à optimiser la formulation de la matrice ([P], 

charges) afin d’améliorer les propriétés en traction et hors axe des composites à fibres de 

basalte. Malgré ces optimisations, les propriétés mécaniques adaptées aux applications requises 

n’ont pas pu être atteintes. D’après la littérature, les fibres de basalte peuvent être sensibles à 

des attaques thermochimiques [198, 199], ce qui pourraient être la cause des faibles propriétés 

mécaniques des composites élaborés à partir de ces fibres.  Pour pallier cette perte de propriétés, 

des fibres plus résistantes thermiquement, bien que plus coûteuses, ont été privilégiées pour la 

suite de l’étude. Pour cela, deux fibres commerciales ont été sélectionnées : la fibre N610 

usuellement employée dans les composites oxyde-oxyde et la fibre N440 avec des propriétés 

mécaniques et un coût plus modestes (cf. Chapitre I-II.1).  

Dans un premier temps, l’impact de la nature de la fibre (basalte, N610 et N440) a été 

évalué à matrice identique, ceci afin d’identifier le tissu qui conduit aux meilleures propriétés 

mécaniques (traction et hors-axes) du composite. Une fois ce tissu sélectionné, l’influence du 

procédé a été analysé afin d’optimiser les propriétés mécaniques. Puis, pour un ensemble fibres-

matrice-procédé choisi, le comportement en température du composite a été caractérisé. 

 

I. IMPACT DE LA NATURE DES FIBRES SUR LES COMPOSITES  

Dans la suite de ce paragraphe (I), quel que soit le type de fibres employées, le composite est 

élaboré selon le protocole de synthèse (C6/44_Tét). 

1. Présentation des fibres sélectionnées  

Deux types de tissus à fibres, N610 et N440, ont été envisagés. Les fibres d’alumine N610 

(α-Al2O3) présentent un module d’Young et une contrainte à la rupture élevés (370 GPa ; 2,8 

GPa) et conservent leurs propriétés mécaniques à haute température (1000 °C) [200]. Toutefois, 

les tissus 2D de fibres N610 sont onéreux (~1000 €/m²). De ce fait, des tissus de fibres N440 

(γ-Al2O3 + silice amorphe) moins coûteux ont été testés (~500 €/m²). Ces fibres présentent des 

propriétés intermédiaires (190 GPa, 1,8 GPa) entre les fibres de basalte et celles de N610, 

préservées jusqu’à 800 °C (chapitre I-IV.4.) [200].   

Les tissus de fibres N440 et N610 ont été sélectionnés pour la suite.  
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2. Adaptation de la concentration en phosphore aux nouvelles fibres 

Afin d’identifier la gamme de concentration en phosphore adaptée à une imprégnation 

des tissus de fibres N440 et N610, des essais d’imprégnation ont été réalisés (Tableau 19). 

L’imprégnation des tissus de N610 est réalisable pour des concentrations en phosphore 

inférieures ou égales à 6,8 mol.L-1. Pour les tissus de N440, l’imprégnation est faisable dès une 

concentration en phosphore égale à 6,2 mol.L-1. Ainsi, les tissus de fibres N610 et N440 peuvent 

être imprégnés par des matrices ayant des concentrations en phosphore plus élevées que celles 

déterminées avec les fibres de basalte. Or il a été démontré, en Chapitre IV-I.3. (p 98), que les 

propriétés mécaniques de la matrice augmentent lorsque sa concentration en phosphore 

augmente. Les propriétés hors-axes des composites étant principalement régies par celle de la 

matrice, cette augmentation de la concentration en phosphore de la matrice devrait augmenter 

les propriétés hors-axes (ILSS) des composites.  

Tableau 19 : bilan des essais d’imprégnation par des matrices de concentration en 

phosphore variable sur les tissus de fibres de basalte, N610 et N440. Une imprégnation facile 

est notée (+), difficile (~), et impossible (-).  

Type de fibres 

 

[P] de matrice imprégnée (mol.L-1) 

8,2 6,8 6,2 5,5 4,9 4,2 

Fibres de basalte - - ~ + + + 

Fibres N440   + + + + 

Fibres N610 ~ + + +   

Afin de mieux appréhender l’origine de cette augmentation de la concentration en 

phosphore nécessaire à l’imprégnation des tissus, la demande en eau des différents tissus a été 

évaluée (Figure 67). Cette demande en eau correspond à la masse d’eau absorbée par le tissu 

par rapport à la masse initiale du tissu (cf. chapitre II.II.5.). Pour les tissus ensimés de N610 et 

N440, la demande en eau est proche de 24 et 23 % respectivement. Pour les tissus de fibres de 

basalte, cette demande en eau est de 77 %.  
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Pour identifier si cette différence de demande en eau est due aux tissus (nature des fibres, tissage 

…) ou à l’ensimage, des essais similaires ont été réalisés sur les tissus désensimés. Pour les 

tissus de fibres N610 et de basalte, le désensimage conduit à une légère augmentation de la 

demande en eau à 27 et 83 %, respectivement. Au contraire, pour les tissus de fibres N440, cette 

demande en eau augmente fortement avec le désensimage passant de 23 à 44 %.  

 

Figure 67 : demande en eau des tissus () ensimés et () désensimés de fibres N610, 

N440 et de basalte.  

Pour les tissus ensimés de N440 et N610, les demandes en eau sont identiques car ils possèdent 

le même ensimage (PVA) [200], moins hydrophile que les fibres. Ainsi, l’imprégnation des 

tissus ensimés de N610 et N440 est réalisable avec une matrice contenant moins d’eau ([P] plus 

élevée) par rapport à ceux de basalte en raison de leur demande en eau plus faible. Le 

désensimage augmentant la demande en eau des tissus, il est donc défavorable à l’élaboration 

des composites à matrice géopolymère.  

Pour l’élaboration des composites, les tissus restent ensimés et la matrice sélectionnée 

est 1/5,5. En effet, la matrice sélectionnée est la matrice, avec une imprégnation facile, ayant 

la concentration en phosphore la plus élevée et commune aux trois types de fibres (basalte, 

N440 et N610).  

3. Impact de la nature des tissus sur les propriétés du composite 

 L’impact de la nature des tissus sur les propriétés mécaniques du composite a été évalué 

afin d’identifier le tissu menant au composite avec les propriétés en traction et hors-axes les 
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plus élevées. Pour cela, des composites avec une matrice identique (1/5,5) ont été élaborés à 

partir des tissus ensimés de N440, N610 et basalte.  

a. Microstructure  

Des analyses microstructurales ont été menées (Tableau 20) sur les différents composites.  

Tableau 20 : microstructures des composites en fonction des fibres employées dans 

différentes zones : (A) porosité matricielle, (B) imprégnation des mèches et (C) délaminages.  

 

Pour obtenir des résultats plus quantitatifs donnant une estimation de la porosité, des traitements 

d’image fondés sur les travaux de P. del Puglia [201] ont été réalisés sur au moins quatre zones 

 Basalte N440 N610 

(A) 

 

   

(B) 

   

(C)     

   

20  μm 20  μm 20  μm

100  μm 100  μm 100  μm

800  μm 800  μm 800  μm
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pour chaque composite. Pour chaque type de porosité, la valeur de porosité moyenne est 

calculée à partir des valeurs mesurées sur les différentes zones du composite testé (Figure 68).   

 

Figure 68 : porosité () matricielle, () intramèche et (◆) induite par des délaminages 

en fonction du type de fibres utilisées, mesurée par traitements d’images. 

L’impact du type de renforts sur les paramètres microstructuraux la porosité matricielle, 

la qualité d’imprégnation des mèches et les délaminages a été évalué, ces derniers influençant 

fortement les propriétés mécaniques (cf. Chapitre I-IV.4.). De plus, le lien entre l’évolution de 

ces paramètres et les caractéristiques des renforts a été identifié (demande en eau, propriétés 

mécaniques, etc.).   

❖ Porosité matricielle  

La porosité matricielle augmente entre les tissus de basalte à ceux de N610 passant de 24 

à 31 % (Tableau 20 et Figure 68). L’évolution de la porosité matricielle semble varier en sens 

inverse de la demande en eau des tissus (Figure 67 et Figure 68). Il est à noter que la demande 

en eau réelle serait comprise entre celles des fibres ensimées et celles des fibres désensimées. 

En effet, une dissolution partielle de l’ensimage a été constatée lors des essais de demande en 

eau, l’ensimage de PVA demeurant hydrophile (bien qu’il le soit moins que les fibres 

désensimées). Ainsi, la présence des tissus conduirait à une perte d’eau/asséchement de la 

matrice qui dépend notamment de leur demande en eau. Cet asséchement semble confirmé par 

une porosité fortement diminuée en cas de présence de tissus (Figure 69). Néanmoins, ce taux 

reste élevé (> 24 %) et les phénomènes de déviations de fissures ne devraient pas en être 

impactés. De plus, l’évolution de la porosité matricielle avec l’utilisation de différents types de 
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fibres semble mineure comparée à celle observée en Chapitre V-II.1 entre C6/44/Tét et C50/0/ Tét. Or 

ces dernières ne modifient pas les propriétés mécaniques de manière significative.  

 

 (A) (B) 

  

Figure 69 : matrice 1/5,5 stabilisée à 250 °C (A) sans et (B) avec des renforts de fibres 

N440.  

Dans la suite de l’étude, l’effet de l’évolution de la porosité de la matrice est négligé 

sur le comportement des composites. 

❖ Qualité d’imprégnation des mèches  

Les observations MEB des mèches (Figure 69) et les traitements d’images associées 

(Figure 68) montrent une qualité d’imprégnation croissante (i.e. une diminution du taux de 

porosité) : basalte (Po ~ 35 %) < N440 (27 %) et N610 (27 %). La qualité d’imprégnation 

semble à nouveau liée à la demande en eau des mèches. Ainsi, le taux d’imprégnation est 

augmenté pour la demande en eau plus faible. En effet, la mise en contact de la matrice avec 

les renforts conduirait à un asséchement partiel de cette dernière. Cet asséchement de la matrice 

augmenterait alors fortement sa viscosité rendant l’imprégnation de ces tissus plus difficile. 

Ceci expliquerait donc l’amélioration de la qualité d’imprégnation (i.e. la diminution de la 

porosité) entre les fibres de basalte et celles de N440. Toutefois, d’après ces résultats, la qualité 

d’imprégnation des fibres N610 devrait être supérieure à celles des fibres N440. Cette 

différence pourrait ici être induite par la densité et la rigidité plus élevées des mèches de N610 

par rapport à celles de N440 limitant ainsi leur imprégnation.  

 

20  μm
20  μm



CHAPITRE V 

 

131 

 

❖ Délaminages 

Pour les composites à fibres de basalte ou à fibres N440, un taux de délaminage proche 

est constaté, respectivement de 17 et 15 % (Figure 68). La quantité de délaminage augmente 

fortement pour les composites à fibres N610 (Po ~ 23 %). Une explication possible serait que 

le délaminage accru pour les fibres N610 serait dû ici à leur rigidité élevée (370 GPa) comparé 

à celle des fibres N440 (190 GPa) et de basalte (90 GPa). Ainsi, la matrice ou l’interface fibres-

matrice, présentant une résistance mécanique trop faible, ne parviendrait pas à maintenir les 

tissus en position due à leur rigidité élevée.  

 

Le composite à fibres de basalte a une faible imprégnation de ses mèches imputée à la 

demande en eau élevée de ses fibres. Le composite à fibres N610 présente de forts taux de 

délaminage attribués à la rigidité élevée de ses renforts. Enfin, le composite à fibres N440 

présente une microstructure plus favorable avec une imprégnation des mèches correcte 

associée à un faible taux de délaminage.    

 

b. Propriétés morphologiques et hors-axes 

❖ Lien avec les caractéristiques microstructurales 

La fraction volumique de fibres et de pores ainsi que les propriétés hors-axes des composites 

dépendent fortement de leurs caractéristiques microstructurales : délaminages, imprégnation 

des mèches et porosité matricielle (cf. Chapitre I-IV.4.).  

o La fraction volumique de fibres peut être diminuée par une médiocre qualité 

d’imprégnation ou par un taux de porosité élevé (délaminages ou porosité matricielle).  

o La fraction volumique de pores, déterminée par méthode d’Archimède, serait quant à 

elle une moyenne des différents types de porosités au sein du composite (délaminage, 

mèches et matrice).  

o Lors de sollicitations hors axes, la rupture peut intervenir soit au sein de la matrice soit 

à l’interface fibres-matrice. 
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Dans cette comparaison des composites préparés avec différents types de fibres, la différence 

de porosités matricielles semble avoir un impact négligeable mécaniquement, les phénomènes 

de déviations restant assurés (cf. paragraphe précédent). Ainsi, la variation des propriétés hors 

axe serait principalement liée à la qualité de l’interface fibres-matrice : qualité de 

l’imprégnation et présence de macrodéfauts (délaminages).   

 

❖ Propriétés morphologiques et hors-axes 

Les propriétés morphologiques et hors-axes sont présentées dans le Tableau 21. La raison 

de l’exclusion de l’éprouvette 1 pour les fibres N440 est détaillée en Annexe 4.a. p 176.  La 

fraction volumique de fibres est de 44,0 % pour les composites élaborés à partir de fibres de 

basalte. Celle-ci diminue respectivement à 38,1 et 41,2 % pour les composites à fibres N610 et 

N440. La fraction volumique de pores évolue peu entre les fibres de basalte et N610 (43,9 et 

44,8 %) alors qu’elle diminue fortement pour les fibres N440 (40,6 %). Le composite à fibres 

de basalte a une résistance ILSS trop faible pour être mesurée (< 0,2 MPa). Le composite à 

fibres N610 présente une résistance ILSS intermédiaire de 1,4 MPa alors que celui à fibres 

N440 a une résistance plus élevée de 2,3 MPa. 

Tableau 21 : valeur moyenne (± écart-type) de la fraction volumique de pores et de fibres 

des composites pour les composites ayant une matrice avec [P]= 5,5 M en fonction du type 

de fibres employées. * : la 1ère éprouvette n’a pas été prise en compte 

 
Type de fibres 

Basalte N440 N610 

Fraction volumique 

de fibres (%) 

44,0 (± 0,9) 41,2 (± 0,1) * 38,1 (± 0,3) 

Fraction volumique 

de pores (%) 

43,9 (± 2,7) 40,6 (± 0,8) 44,8 (± 0,4) 

ILSS (MPa) < 0,2  2,3 (± 0,3) 1,4 (± 0,1) 
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❖ Origine de l’évolution de ces propriétés entre les différentes fibres 

Les composites à fibres de basalte présentent une fraction volumique de pores élevée due à un 

taux de délaminage intermédiaire et une mauvaise qualité d’imprégnation de ces fibres. Ceci 

conduirait à un taux de porosité élevé ainsi qu’à un effondrement des propriétés hors axes (< 

0,2 MPa).  

Pour les fibres N610, la diminution de la fraction volumique de fibres serait principalement due 

à un taux de délaminage élevé lié à la rigidité des fibres. Ce taux de délaminage élevé mènerait 

à un taux de porosité élevé proche de celui des fibres de basalte. Malgré cela, la meilleure 

imprégnation des mèches permettrait malgré tout d’augmenter ses propriétés hors-axes (1,4 

MPa).  

Pour les fibres N440, un taux de porosité inférieur à celui des fibres N610 ainsi qu’une 

résistance ILSS accrue sont constatés et semblent attribuables à un taux de délaminage inférieur 

à celui des fibres N610, tout en présentant une qualité d’imprégnation similaire.  

Cependant, quel que soit le type de fibres étudié, ces données restent très inférieures à celles 

des composites à matrice oxyde (type alumine ou alumine-mullite) ayant des résistances ILSS 

comprises entre 6 et 8 MPa [202].  

 

Le composite à fibres N440 possède les meilleures propriétés hors axes (2,3 MPa) et 

morphologiques (fraction volumique de pores diminuée) grâce à sa microstructure favorable 

(imprégnation des mèches correcte associée à un faible taux de délaminage). 

 

c. Propriétés mécaniques en traction 

❖ Propriétés en traction 

Les propriétés mécaniques en traction des trois composites sont présentées en Figure 70. 

Le composite à fibres de basalte possède ds propriétés en traction faibles avec respectivement 

une contrainte et une déformation à la rupture de 61 MPa et 1,0 %. Celui élaboré avec des fibres 

N610 a une contrainte à la rupture élevée (150 MPa) associé à une déformation à la rupture 

faible (0,2 %), conduisant à un module d’Young élevé (70 MPa). Au contraire, le composite à 



CHAPITRE V 

 

134 

 

fibres N440 présente un comportement intermédiaire avec une contrainte à la rupture (110 MPa) 

inférieure associée à un allongement plus élevé (0,7 %). Le module d’Young reste modeste (25 

MPa) pour ce composite. Ces valeurs semblent cohérentes avec celles publiées pour les 

composites oxyde-oxyde ayant une résistance en traction comprise entre 100 et 300 MPa 

associée une déformation à la rupture d’environ 0,2 % [203].  

 

Figure 70 : () la contrainte* et () la déformation imposée* à la rupture en traction 

ainsi que () le module d’Young en fonction du type de fibres. * : la 1ère éprouvette n’a pas 

été prise en compte pour les calculs sur les fibres N440 (i.e. moyenne et écart-type effectués 

sur les éprouvettes 2 et 3).   

 

❖ Comparaison avec la contrainte à la rupture théorique 

Les calculs des propriétés théoriques sont ici effectués dans un cas idéal de composite 

unidirectionnel avec un transfert de charges optimal et une fraction volumique de charges 

suffisante (cf. chapitre I-I.3.a). Dans ces conditions, la contrainte à la rupture en traction du 

composite peut être calculée à partir de l’Équation 15.  

σc= σfuVf Équation 15 

Avec σc la contrainte à la rupture du composite, σfu la contrainte à la rupture des fibres et Vf la fraction volumique 

de fibres.  
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Ici, Vf correspond à la moitié de la fraction volumique de fibres mesurée pour le composite 

caractérisé. En effet, l’emploi d’un tissu bidimensionnel induit que seule la moitié des fibres est 

sollicitée dans l’axe de traction. 

Pour un même type de fibres, la perte de contrainte à la rupture entre celles obtenues 

théoriquement et expérimentalement est évaluée à partir de l’Équation 16.  

𝑃𝑒𝑟𝑡𝑒 𝐸𝑥𝑝/𝑇ℎ =  
(σ𝑇ℎ − σ𝐸𝑥𝑝)

σ𝑇ℎ

∗ 100 Équation 16 

Avec σTh la contrainte à la rupture théorique et σExp la contrainte à la rupture expérimentale du composite.  

La comparaison entre ces résultats théoriques et expérimentaux est présentée en Tableau 22.  

Tableau 22 : valeurs des contraintes à la rupture en traction expérimentales et théoriques 

(calculée à partir de l’Équation 3) ainsi que de Perte Exp/Th (Équation 16) en fonction du type 

de fibres employées. 

 Type de fibres employées 

Basalte N440 N610 

Contrainte à la 

rupture (MPa) 

Expérimentale 61 110 150 

Théorique 394 394 532 

Perte Exp/Th (%) 85 72 72 

 

Les résistances en traction obtenues expérimentalement sont très inférieures à celles calculées, 

avec une perte Exp/Th de 72 % pour les fibres N440 et N610 et de 85 % pour celles de basalte. 

Cette différence entre les valeurs théoriques et expérimentales peut en partie s’expliquer par les 

nombreux phénomènes/paramètres non pris en compte par le cas théorique et qui conduisent à 

une perte de propriétés mécaniques : endommagement lors de l'élaboration, non rectitude des 

fibres dans les tissés, etc. (cf. Chapitre I-I.2.a).  

Néanmoins, ceci n’explique pas l’abattement plus important des propriétés en traction pour les 

fibres de basalte. 

  



CHAPITRE V 

 

136 

 

❖ Origine de la perte de propriétés en traction pour les fibres de basalte 

D’après les différents travaux de la littérature, les propriétés mécaniques des composites 

sont pilotées par les caractéristiques des fibres, le rechargement entre les fibres et la matrice 

ainsi que par les phénomènes de déviations de fissures (cf. chapitre I-IV.4.). Ainsi, ces 

propriétés sont directement liées (1) au taux de porosité matricielle, (2) à l’état d’imprégnation 

des mèches et (3) à l’état des fibres. 

(1) L’hypothèse d’un taux de porosité trop faible de la matrice pour assurer les phénomènes de 

déviation de fissures semble rejetée par les précédents travaux (cf. Chapitre V-I.3.a). (2) 

L’hypothèse d’une imprégnation insuffisante des mèches pourrait en partie expliquer les 

propriétés dégradées des composites à fibres de basalte. (3) Néanmoins, les propriétés des 

composites à fibres de basalte pourraient également provenir d’une attaque des fibres, cette 

hypothèse doit donc être évaluée.   

Ainsi, des essais de traction sur monofilaments ont été réalisés afin de vérifier l’hypothèse d’une 

attaque des fibres (cf. Chapitre II-III.7.d. p 69). Les résultats sont présentés Tableau 23. La perte 

de propriétés entre la contrainte à la rupture du monofilament brut (σMn) et de celui présent dans 

le composite (σMnC) est évalué à partir l’Équation 17.  

𝑃𝑒𝑟𝑡𝑒 𝑀𝑛/𝑀𝑛𝐶 =  
(σ𝑀𝑛 − σ𝑀𝑛𝐶)

σ𝑀𝑛

∗ 100 Équation 17 

Les monofilaments testés, hors composites, sont prélevés sur des tissus vierges, i.e. post étapes 

de filage et tissage. La contrainte à la rupture des monofilaments de basalte diminue de 60 % 

au sein du composite passant de 2,7 à 1,1 GPa (Tableau 23). La perte de propriétés mécaniques 

pour les fibres de basalte semble induite par le contact fibres-matrice géopolymère et non par 

le traitement thermique à 250 °C, comme cela a déjà été discuté en Chapitre II-III.7.d. p 69.  

Les monofilaments de N610 et N440 perdent également de leur résistance en traction mais de 

manière moins importante par rapport aux fibres de basalte avec des pertes Mn/Mn-C de 11 et 29 % 

respectivement (Tableau 23).  
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Tableau 23 : valeur des contraintes à la rupture des monofilaments des tissus et des 

monofilaments des tissus présents au sein des différents composites ainsi que de la perte 

Mn/MnC  (Équation 17). 

 Basalte N610 N440 

Contrainte à 

la rupture 

(GPa) 

Monofilament  2,7 (± 1,1) 2,9 (± 0,5) 2,3 (± 0,3) 

Monofilament dans 

le composite 

1,1 (± 0,3) 2,6 (± 0,4) 1,7 (± 0,3) 

Perte Mn/Mn-C (%) 60 11 29 

 

A l’issue de ces travaux, le composite à fibres N440 semble être le meilleur compromis 

entre les propriétés mécaniques en traction (attaque des fibres limitée) et hors axes avec une 

microstructure favorable (peu de délaminages, imprégnation des mèches correcte) avec un 

coût intermédiaire.   

 

II. DETERMINATION DES CONDITIONS D’ELABORATION OPTIMALES 

Les précédents travaux ont mis en évidence l’impact des matières premières, i.e. la 

formulation de la matrice géopolymère et le choix du renfort, sur les propriétés des composites. 

Ceci a conduit à la sélection des fibres N440 associées à la matrice 1/5,5.  

L’impact du procédé d’élaboration sur les propriétés de ce composite a ensuite été évalué. 

Pour cela, l’influence de deux paramètres a été analysée : le temps de consolidation sous presse 

et les conditions de traitement thermique (pression). Les notations employées sont rappelées en 

Tableau 24  (cf. Chapitre II-II.2.c). Le protocole C6/44/Tét est le protocole de synthèse utilisé pour 

l’ensemble des composites précédemment élaborés dans la thèse. Afin de limiter le nombre de 

combinaisons de paramètres, un seul a été modifié entre chaque protocole de synthèse testé 

(l’élaboration et la caractérisation des composites étant chronophages).  Les protocoles C50/0/Tét 

et C50/0/TPr ont alors été choisis.  
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Tableau 24 : protocoles de (A) consolidation et (B) traitement thermique ainsi que leur 

nomenclature associée.  

 Notation Protocole de traitement thermique 

(A) C6/44 6 h de pressage, suivi de 44 h de consolidation à l’étuve à 70 °C.  

C50/0 Le composite est uniquement consolidé sous presse pendant 50 h (70 °C). 

(B) Tét Le composite est traité thermiquement à l’étuve à 250 °C.   

Tpr Le composite est traité thermiquement sous presse à 250 °C.   

 

1. Propriétés morphologiques et mécaniques 

a. Morphologie des composites en fonction du procédé 

L’influence du temps de consolidation sous presse et des conditions du traitement 

thermique à 250 °C sur les propriétés morphologiques est récapitulée en Tableau 25. Le 

composite de référence (C6/44/Tét) présente une fraction volumique de fibres de 42,9 % après 

traitement thermique et une fraction volumique de pores élevée (40,6 %). Lorsque le temps de 

pressage augmente (C50/0/Tét), la fraction volumique de fibres après traitement thermique 

augmente (46,3 %). Au contraire, la porosité diminue passant de 40,5 % (C6/44/Tét) à 36,1 % 

(C50/0/Tét). Lorsque le traitement thermique est effectué sous pression (C50/0/TPr), on constate une 

augmentation de la fraction volumique de fibres (49,7 %) et une forte diminution de la porosité 

(30,9 %).   

Tableau 25 : taux de porosité et fraction volumique de fibres du composite en fonction du 

procédé. 

 Procédé d’élaboration du composite 

C6/44/Tét C50/0/Tét C50/0/TPr 

Fraction 

volumique (%) 

Pores 40,6 (± 0,8) 36,1 (± 0,4) 30,9 (± 0,3) 

Fibres 42,9 (± 3,0) 46,3 (± 0,2) 49,3 (± 0,2) 

 

b. Propriétés mécaniques  

Les propriétés d’usage de ces composites ont été caractérisées par des essais de traction 

et de cisaillement interlaminaire. Les résultats sont présentés dans la Figure 71A.  
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Les composites C6/44/Tét et C50/0/Tét ont des propriétés mécaniques similaires avec une résistance 

en traction d’environ 110 MPa* et une déformation imposée à rupture d’environ 1,31-1,32 %* 

ainsi qu’une résistance ILSS proche d’environ 2 – 2,3 MPa. Ainsi, le temps de pressage ne 

semble pas modifier les propriétés mécaniques du composite.  

Au contraire, un traitement thermique sous presse augmente fortement la résistance au 

cisaillement interlaminaire (3,7 MPa). Par contre il diminue fortement la contrainte en traction 

(67 MPa*) et la déformation imposée (0,52 %*) à la rupture en traction. Il est à noter que les 

données présentées avec (*) correspondent aux moyennes des essais de traction des éprouvettes 

2 et 3, éprouvettes situées plus au centre du matériau. La raison de l’exclusion de l’éprouvette 

1 est détaillée en Annexe 4.a. p 176.  Cette diminution de la résistance en traction s’accompagne 

macroscopiquement d’une rupture plus localisée avec moins de délaminage (Figure 71B).  

(A) 
(B) 

(a) (b) 

 

 

  

Figure 71 : (A) () la résistance ILSS, ()contrainte* et () déformation imposée* à la 

rupture en traction en fonction du procédé ; (B) éprouvette après fracture du composite 

élaboré selon (a) C6/44/Tét et (b) C50/0/TPr. * : la 1ère éprouvette n’a pas été prise en compte (i.e. 

moyenne et écart-type effectués sur les éprouvettes 2 et 3). La localisation de la surface de 

fracture est indiquée par un encadré blanc pointillé.  
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Les protocoles C50/0/Tét et C50/0/TPr ne conduisant pas à une amélioration des propriétés 

mécaniques. Le protocole « usuel » C6/44/Tét est donc conservé avec un temps de pressage 

court, permettant d’atteindre des cadences plus élevées (diminution du temps d’occupation 

de la presse).  

 

2.  Origines du comportement mécanique 

a. Propriétés hors-axes et porosité des composites 

Des observations au MEB ont été réalisées sur ces différents composites afin d’identifier 

l’évolution de leur microstructure en fonction des paramètres du procédé et de les associer aux 

propriétés mécaniques présentées précédemment. Les traitements d’images effectués sur ces 

micrographies sont présentés en Tableau 26 et des micrographies caractéristiques en Tableau 

27.  

A un faible grandissement (Tableau 27.A), de forts délaminages sont constatés pour le 

composite C6/44/Tét (14,8 %, cf. Tableau 26). Lorsque le temps de consolidation sous presse est 

augmenté (C50/0/Tét), ces délaminages sont moins importants passant de 14,8 à 10,3 % d’après 

les traitements d’images (Tableau 26). Le traitement thermique sous presse (C50/0/TPr) favorise 

cette diminution des délaminages qui représentent 5,7 % de l’échantillon (Tableau 26).  

Tableau 26 : porosité matricielle et (◆) porosité induite par des délaminages en fonction 

du procédé d’élaboration employé, mesurées par traitements d’images. * problème de 

répétabilité. 

 Procédé d’élaboration 

C6/44/Tét C50/0/Tét C50/0/TPr 

Délaminage 14,8 (± 1,0) 10,3 (± 1,0) 5,7 (± 0,4) 

Porosité matricielle 16,1 (± 1,9) 8,9 * 11,4 (± 2,2) 

A un grandissement intermédiaire (Tableau 27.B), des microstructures proches sont visibles.  

A un fort grandissement (Tableau 27.C), une matrice poreuse est présente pour le composite 

C6/44/Tét avec une porosité matricielle estimée à ~16 % (Tableau 26). Avec un temps de 
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consolidation sous presse accru, la taille et le nombre de pores diminuent fortement ~11 % 

(Tableau 26). Cette même microstructure est observée pour le composite synthétisé selon 

C50/0/Tét avec un taux de porosité plus faible. La forte diminution des délaminages et porosité 

matricielle pour le composite élaboré selon C50/0/TPr pourrait expliquer l’augmentation de la 

résistance ILSS pour ce composite. Néanmoins, ces observations microstructurales ne semblent 

pas expliquer cette baisse des propriétés en traction. 

 

Tableau 27 : microstructures des composites synthétisés selon différents procédés 

d’élaboration en fonction du type de porosité caractérisé : (A) délaminage, (B) porosité 

intramèche et (C) porosité matricielle. 

 C6/44/Tét C50/0/Tét C50/0/TPr 

(A)

  

   

(B) 

   

(C) 

   

600  μm 600  μm 600  μm

200  μm 200  μm 200  μm

20  μm 20  μm 20  μm
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b. Propriétés en traction et attaque des fibres 

Les observations microstructurales semblent reliées aux propriétés hors-axes, mais 

n’expliquent pas les propriétés en traction. La perte de propriétés en traction pourrait être causée 

par une perte de résistance mécanique des tissus de fibres par attaque chimique ou thermique, 

comme identifié précédemment en Chapitre V-I.3.c. Pour évaluer cette perte potentielle de 

propriétés mécaniques des fibres, des essais de traction sur monofilaments ont été effectués sur 

les fibres de ces différents composites. Leurs valeurs sont comparées aux résistances de traction 

des composites en Figure 72. Pour les composites synthétisés selon les procédés C6/44/Tét et 

C50/0/Tét, la résistance des monofilaments restent proches de 1,7 (± 0,3) et 1,9 (± 0,4) GPa 

respectivement. Au contraire, pour celui élaboré selon C50/0/TPr, la contrainte à la rupture des 

monofilaments est basse, soit de 1,1 (± 0,3) GPa.  Ainsi, la diminution de la contrainte à la 

rupture en traction du composite élaboré selon C50/0/TPr semble liée à la diminution de la 

résistance en traction de ses monofilaments. Cette perte de propriétés semble donc induite par 

une attaque des monofilaments accentuée/favorisée par un traitement thermique à 250 °C sous 

presse.  

 

Figure 72 : () contrainte à la rupture des monofilaments et ()contrainte à la rupture 

des composites en fonction du procédé d’élaboration.   

Les procédés C6/44/Tét et C50/0/Tét conduisent à des composites avec des propriétés 

mécaniques similaires. Le procédé C6/44/Tét est privilégié, car il ne nécessite qu’un temps de 

pressage court. 
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III. COMPORTEMENT THERMOMECANIQUE DU COMPOSITE OPTIMISE 

Dans ce paragraphe, les composites sont élaborés à partir de fibres N440 et de la matrice 

1/5,5 selon le procédé C6/44/Tét.. 

1. Evolution du composite en température  

a. Composite non traité à 700 °C 

Un deuxième composite à fibres N440 synthétisé à partir de la matrice 1/5,5 et selon 

C6/44/Tét a été élaboré. Pour rappel, lors de l’élaboration des composites C6/44/Tét, un traitement 

de stabilisation à 250 °C en étuve est réalisé. Des essais de traction multi-instrumentés (avec 

analyses des Emissions Acoustiques) ont été effectués. Les émissions acoustiques permettent 

de suivre l’endommagement du composite lors de l’essai. Les courbes caractéristiques obtenues 

sur une éprouvette représentative de ce composite (éprouvette 3) sont présentées en Figure 73.  

Pour rappel, l’énergie cumulée est la somme des énergies mesurées (cf. Équation 12 p69) 

 

Figure 73 : essai de traction sur le composite à fibres N440 non traité avec (…) la 

contrainte, (▬) l’énergie des émissions acoustiques détectées et (─ ─) l’énergie cumulée 

calculée en fonction du temps de l’essai. 

Les trois étapes caractéristiques de la courbe contrainte-déformation/temps sont présentes 

(déjà décrites en Chapitre I-I.3.a et Chapitre IV-II.2.b).  

Lors de l’étape I, correspondant à la déformation élastique du composite, aucune émission 

acoustique n’est détectée, confirmant qu’aucun endommagement n’a lieu.   
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Le début de la phase II est marqué par la diminution du module d’Young du composite. Lors 

de cette phase, des émissions acoustiques de faible intensité sont mesurées, et associées à une 

augmentation progressive de l’énergie acoustique cumulée au cours du temps. Ces faibles 

émissions acoustiques seraient induites par de la fissuration matricielle et/ou des 

déchaussements.  

Lors de l’étape III, la contrainte maximale à la rupture du composite est atteinte et des émissions 

acoustiques de fortes intensités sont détectées. Celles-ci sont causées par la rupture des fibres. 

Quelques rechargements de fibres sont observés avant la chute brutale de la contrainte du 

composite.  

b. Composite traité à 700 °C 

Un troisième composite à fibres N440 (C6/44/Tét) a été élaboré. Celui-ci a ensuite été traité 

à 700 °C, avant d’être soumis à des essais de traction. Cette température de 700 °C correspond 

à la température maximale du domaine de stabilité des matrices (cf. Chapitre IV-I.4.c).  

L’éprouvette 1 a rompu lors du montage et la 3e éprouvette n’a pas pu être testée suite à des 

problèmes techniques. Les résultats présentés correspondent donc uniquement aux mesures de 

l’éprouvette 2. Celle-ci rompt à de faibles valeurs de contrainte (15 MPa) et de déformation 

imposée (0,14 %) comparé au composite non traité à 700 °C, diminution de presque un ordre 

de grandeur (Tableau 28). Néanmoins, son module d’Young (21 GPa) reste proche de celui du 

composite non traité (25 GPa).  

Tableau 28 : valeurs de contrainte et déformation à la rupture ainsi que de module 

d’Young des composites avec et sans traitement thermique (T.T.).  

T.T. à 700 

°C 

Contrainte à la 

rupture (MPa) 

Déformation imposée à 

la rupture (%) 

Module d’Young (GPa) 

Non  101 (± 10) 1,18 (± 0,03) 25 (± 1,1) 

Oui 15 0,14 21 

 

Les courbes caractéristiques obtenues sur l’éprouvette 2 de ce composite sont présentées 

en Figure 74. Par comparaison au composite non traité (Figure 73), l’étape I semble absente 

(absence de ruptures de pente et d’émissions acoustiques). L’étape de multifissuration 
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matricielle (II) se déroule entre 0 et 15 s associée à des événements acoustiques de faible 

intensité.  

 

Figure 74 : essai de traction sur le composite à fibres N440 à 700 °C avec (…) la 

contrainte, (▬) l’énergie des émissions acoustiques détectées et (─ ─) l’énergie cumulée 

calculée en fonction du temps de l’essai. 

Ces phénomènes acoustiques semblent proches de ceux constatés pour le composite non traité 

(intensités < 0.2.102). Le dernier domaine (III) débute pour des temps supérieurs à 15 s. La 

contrainte maximale atteinte est associée à des phénomènes acoustiques de plus fortes intensités 

(> 0.2.102). Néanmoins, d’après le Tableau 29, leurs intensités restent faibles (Emax =0,8.104, 

Ecumulée-max = 1,4.106) comparées à celles détectées pour le composite non traité et sont 

inférieures d’environ un ordre de grandeur (Emax > 9.104 et Ecumulée-max > 12.106).  

Tableau 29 : valeur moyenne de l’énergie acoustique détectée et de l’énergie cumulée 

calculée pour les éprouvettes 2 et 3 du composite non traité et l’éprouvette 2 du composite 

traité à 700 °C.  

 Composite caractérisé 

Non traité Traité à 700 °C 

Eprouvette 2 Eprouvette 3 Eprouvette 2 

Valeur 

maximale 

Energie (.104) 16,3 9,7 0,8 

Energie cumulée (.106) 35,7 12,4 1,4 
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Le traitement thermique à 700°C entraine une forte diminution des propriétés 

mécaniques du composite, i.e. divisées par ~ 10.  

 

2. Origines de la perte de propriétés mécaniques du composite 

a. Origine microstructurale  

Les différences microstructurales entre ces deux composites, non traité et traité à 700 °C, 

ont été caractérisées et sont présentées en Figure 75 .  

 (a) (b) 

(A) 

  

(B) 

  

Figure 75 : micrographies MEB du composite traité à (A) 250 °C et (B) 700 °C avec un 

grandissement de (a) x 30 et (b) x 1500.  

Des délaminages plus nombreux et de plus grandes dimensions sont notés pour le composite 

traité à 700 °C. Sa microstructure matricielle semble moins poreuse avec des pores de plus 

800μm 20μm

800μm 20μm
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petites dimensions. Ceci ne semble pas corrélé aux observations effectuées sur la matrice sans 

renfort, où la porosité matricielle reste stable en température (cf. Chapitre IV-I.4.b. p 106). 

Ainsi, ces changements seraient liés à la présence des renforts de N440, dont les mécanismes 

d’influence seraient à caractériser.  Néanmoins, ces changements microstructuraux restent 

mineurs et n’expliquent pas la forte perte de résistance en traction constatée pour le composite 

traité à 700 °C. 

b. Attaque des fibres 

Pour tenter de découvrir l’origine de cette diminution des propriétés mécaniques, des 

tractions sur monofilaments ont été effectuées sur le composite traité à 700 °C. Ces résultats 

ont été comparés à ceux du composite élaboré selon le même procédé (C6/44/Tét) et non traité à 

700 °C. De plus, les résultats du composite élaboré selon le procédé (C50/0/TPr) et non traité à 

700 °C, étudié en Chapitre V-II2.b., sont ajoutés à cette comparaison. En effet, pour ce 

composite C50/0/TPr non traité la perte de résistance en traction était directement corrélée à la 

perte de propriétés mécaniques de ses fibres. La comparaison entre ces différents composites 

est présentée en Tableau 30. La contrainte à la rupture des monofilaments du composite C6/44/Tét 

traité à 700 °C est faible de 1,0 (± 0,2) GPa et se rapproche de celle des monofilaments du 

composite C50/0/TPr non traité de 1,1 (± 0,3) GPa. Cependant, ce composite (C50/0/TPr, non traité) 

présente une contrainte à la rupture de 67 MPa bien supérieure à celle du composite C6/44/Tét 

traité à 700 °C de 15 MPa. La perte de propriétés est évaluée entre les propriétés du composite 

de référence, i.e. C6/44/Tét, et celles des autres composites selon l’Équation 18.  

𝑃𝑒𝑟𝑡𝑒 𝐸𝑡𝑢𝑑𝑖é/𝑅é𝑓 =  
(σ𝑅é𝑓 − σ𝐸𝑡𝑢𝑑𝑖é)

σ𝑅é𝑓

∗ 100 Équation 18 

Avec σRéf  la contrainte à la rupture du filament ou composite du composite de référence et σEtudié la contrainte 

à la rupture du filament ou composite du composite étudié.  

Pour le composite C50/0/TPr non traité, la perte de la contrainte à la rupture de ses 

monofilaments (34 %) reste proche de celui de son composite (40 %). Ainsi, la perte de 

propriétés de ce composite semble principalement induite par l’attaque des fibres.  Les fibres 

non imprégnées étant stables thermiquement jusqu’à 700 °C [200], l’attaque est causée par le 

contact avec la matrice en température.  
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Tableau 30 : contrainte à la rupture des monofilaments et des composites pour différentes 

éprouvettes (« Epr ») avec ou sans traitement thermique (TT*) à 700 °C.  

Au contraire, pour le composite traité à 700 °C, la perte de contrainte à la rupture des 

monofilaments (38 %) est très inférieure à celle du composite (86 %). L’attaque des fibres, i.e. 

réactions à l’état solide entre deux composés, est donc l’une des causes de la perte de propriétés 

du composite. Toutefois, des phénomènes supplémentaires doivent également y contribuer.  

 

c. Perte des phénomènes de déviations de fissures 

Pour identifier les phénomènes supplémentaires dégradant les propriétés mécaniques du 

composite, les surfaces de fracture de ces deux composites, non traité et traité à 700 °C, ont été 

observées au MEB (Figure 76).  

Pour le composite non traité, une extraction importante des fibres est constatée au sein des 

mèches (Figure 76 A.a.). La longueur des fibres extraites est variable (Figure 76 A.b.) indiquant 

une rupture sur différents plans. Ainsi, des phénomènes de déviations de fissures efficaces se 

développent au sein du composite sur un large volume (cf. chapitre I-I.3.b.).  

Au contraire, le composite traité à 700 °C présente des mèches avec des fibres maintenues les 

unes aux autres par la matrice (Figure 76 B.a.). La rupture des fibres composant ces mèches 

advient dans un même plan (Figure 76 B.b.). La fissuration semble donc se propager par rupture 

brutale des mèches, empêchant ainsi les phénomènes dissipatifs d’extraction des fibres. 

  

 Contrainte à la rupture 𝑃𝑒𝑟𝑡𝑒 𝐸𝑡𝑢𝑑𝑖é/𝑅é𝑓 (%) 

Procédé TT* Filaments (GPa) Composites (MPa) Filaments Composites 

C6/44/Tét 
Non 1,7 (± 0,2) 110 (± 2) 0 0 

Oui 1,0 (± 0,2) 15 38 86 

C50/0/TPr Non 1,1 (± 0,3) 67 34 40 
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 (A) (B) 

(a) 

  

(b) 

  

Figure 76 : micrographies MEB de la surface de fracture des composites (A) non traité et 

(B) traité à 700 °C aux grandissements (a) x 100 et (b) x 1000. Les traits noirs pointillées 

indiquent les plans de rupture des fibres. 

De plus, sur les fibres extraites du composite traité à 700 °C, une quantité importante de 

matrice reste accrochée, contrairement au composite non traité (Figure 77 A).  Ceci semble 

indiquer qu’une interface plus forte lie la matrice aux fibres. Cette hypothèse semble étayée par 

la présence de nodules sur les fibres extraites, absents pour le composite non traité (Figure 77 

B). Ceux-ci pourraient être de la matrice ou des produits de réactions entre la matrice et les 

fibres.   

200 μm 200 μm

20 μm 20 μm
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Figure 77 : micrographies MEB à l’interface fibres-matrice à (A) x 1000 et (B) x 7000.  

Les surfaces de fracture des fibres sont d’aspects différents avant et après traitement à 

700 °C (Figure 79). Les fibres non traitées à 250 °C présentent des surfaces de fracture 

rugueuses (Figure 78 A). Les fibres traitées à 700 °C ont des surfaces de fracture plus lisses 

(Figure 78 B). A un grandissement plus faible, des fibres rompues sont observées (Figure 79). 

Ces observations confirment une attaque (réaction à l’état solide) ou perte de propriétés des 

fibres (déjà quantifiée en Chapitre V-III.3.b).   

 

 

Les propriétés mécaniques en traction du composite, élaboré à partir de fibres N440 et 

d’une matrice 1/5,5, s’effondrent après un traitement thermique à 700 °C. Ce phénomène est 

attribué à l’attaque (i.e. réaction à l’état solide) des fibres associée à une perte des 

phénomènes de déviations de fissures.     

 

(A) (B) 

  

20 μm 4 μm
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Figure 78 : micrographies MEB de la surface des fibres des composites (A) non traitées 

et (B) traitées à 700 °C (x 3000) observées sur différentes zones (a, b). 

 

Figure 79 : micrographie MEB mettant en évidence le mode de rupture des fibres pour le 

composite traité à 700 °C.  

Rupture de fibres

50 μm

 (A) (B) 

(a) 

  

(b) 
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 CONCLUSION  

 

Ce chapitre s’attachait à caractériser l’impact de la nature des fibres et du procédé sur les 

propriétés mécaniques des composites. Pour le tryptique matrice-fibres-procédé optimal, le 

comportement mécanique du composite en température a été évalué.  

 

Ces travaux ont permis :  

 

D’identifier les fibres N440 comme le meilleur compromis entre les propriétés 

mécaniques en traction (attaque des fibres limitée) et hors axes avec une microstructure 

favorable (peu de délaminages, imprégnation des mèches correcte) et avec un coût 

intermédiaire.  

De confirmer que le procédé d’élaboration usuellement employé (C6/44/Tét) est adapté. En 

effet, l’augmentation du temps de consolidation sous presse (de 6 à 50 h) n’améliore pas les 

propriétés mécaniques et un traitement thermique de stabilisation à 250 °C sous presse s’avère 

néfaste pour les propriétés en traction (contrainte à la rupture divisée par deux).  

De vérifier la stabilité en température du comportement en traction du composite à fibres 

N440 avec une matrice 1/5,5. Les fibres et la matrice étant stables jusqu’à 700 °C, le composite 

a été traité à cette température maximale (700 °C). La contrainte à la rupture du composite traité 

à 700 °C diminue de presque d’un ordre de grandeur (15 MPa) comparé au composite non traité 

(110 MPa), i.e. uniquement stabilisé à 250 °C. Cette perte de propriétés est attribuée à l’attaque 

des fibres, i.e. réactions à l’état solide entre les fibres et la matrice. En plus de cette attaque, une 

perte des phénomènes de déviation de fissures est constatée et semble également responsable 

de la perte de propriétés mécaniques.  
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Cette étude s’inscrit dans le cadre de la recherche de nouveaux composites bas coût à 

partir de fibres oxydes et de matrice géopolymères synthétisées en milieu acide pour des 

applications aéronautiques entre 300 et 1000 °C.  

Tout d’abord, l’étude s’est attachée à définir la gamme de stabilité thermique de matrices 

géopolymères synthétisées en voie acide. Il a été mis en évidence la matrice géopolymère est 

constituée de différents réseaux géopolymères (réseaux hydratés d’aluminophosphates et de 

silice). Le mécanisme réactionnel peut être décomposé en quatre étapes. En température, ces 

différents réseaux se déshydratent dès 200 °C, puis cristallisent en différents polymorphes 

d’AlPO4 et en silice amorphe désordonnée. Ce liant serait stable, structuralement et 

dimensionnellement, entre 250 et 700 °C. Ces travaux ayant été réalisés sur une matrice modèle 

consolidée à 20 °C pendant 21 jours, l’impact d’une activation thermique a été analysé et la 

température de consolidation de 70 °C serait le meilleur compromis.  

Puis, la formulation de la matrice a été modifiée en diminuant sa concentration en 

phosphore par ajout d’eau pour faciliter l’imprégnation à cœur des mèches. L’imprégnation est 

facilement réalisable pour des matrices ayant des concentrations en phosphore inférieures ou 

égales à 5,5 M. Cette diminution de la concentration en phosphore mène à un effondrement des 

propriétés mécaniques de la matrice en compression (80 à 10 MPa) associé à une microstructure 

plus hétérogène et poreuse ainsi qu’à la formation de nombreuses phases hydratées au détriment 

du réseau géopolymère usuel.  

Pour les composites à fibres de basalte, une diminution de la concentration en phosphore à 

4,2 M serait favorable aux propriétés en traction (~ 90 MPa) mais diminuerait les propriétés 

hors axes, régies par la matrice. Afin d’améliorer les propriétés hors-axes, des charges ont été 

ajoutées au sein de sa matrice associées à un procédé de mélange adapté. Bien que les propriétés 

hors-axes du composite ainsi synthétisé soient légèrement améliorées, elles restent néanmoins 

trop basses à cause de la forte diminution de la concentration en phosphore de la matrice 

(nécessaire à l’imprégnation des mèches de basalte).  

Pour améliorer les propriétés mécaniques des composites (principalement hors-axes), 

d’autres fibres oxydes ont été sélectionnées (N610, N440) notamment pour leurs demandes en 

eau plus basses. Le composite à fibres N440 a été sélectionné, grâce à ces propriétés mécaniques 

(traction, hors-axes) intermédiaires, à une microstructure favorable (peu de délaminages, 

imprégnation des mèches correcte) et à un coût intermédiaire.  

Le couple fibres-matrice optimal ayant été défini, l’impact du procédé a été étudié. 
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Le procédé d’élaboration usuellement employé est adapté, i.e. 6 h de consolidation sous presse 

à 70 °C, suivi de 44 h de consolidation en étuve à 70 °C puis d’un traitement thermique en étuve 

à 250 °C. En effet, l’augmentation du temps de consolidation sous presse (de 6 à 50 h) 

n’améliore pas les propriétés mécaniques et un traitement thermique de stabilisation à 250 °C 

sous presse s’avère néfaste pour les propriétés en traction (contrainte à la rupture divisée par 

deux).  

Pour le système fibres-matrice-procédé sélectionné, la stabilité en température du composite a 

alors été évaluée par un traitement thermique à 700 °C. La contrainte à rupture du composite 

traité à 700 °C diminue d’un ordre de grandeur (15 MPa) comparé au composite non traité (110 

MPa). Des essais de tractions sur monofilaments et des observations MEB sur les surfaces de 

fracture ont révélé que cette perte de propriétés serait induite par une attaque des fibres 

(réactions solide-solide entre les différents composés) associée à une perte des phénomènes de 

déviation des fissures.  

 

A la suite de cette thèse, des travaux pourraient être menés sur les points suivants :  

Des essais seraient à réaliser afin d’identifier plus en détails les interactions fibres-matrice 

en température. Des analyses par spectroscopie Raman de la surface des fibres pourraient être 

envisagées, afin de confirmer ces interactions et identifier les phases formées.  

Des études pourraient être menées afin de comprendre la perte des propriétés mécaniques 

entre 250 et 700 °C. Des essais de traction sur les composites associés à des essais de traction 

sur monofilaments extraits du composite et après traitements thermiques à des températures 

intermédiaires seraient à mener.  

Afin d’identifier des composites alternatifs, d’autres choix de matrices ou de fibres 

pourraient être envisagés. Concernant les fibres, d’autres fibres plus résistantes chimiquement 

pourraient être employées (fibres de quartz) ou des traitements de surface pourraient être 

effectués. La question du coût et de la facilité de mise en œuvre de ces changements reste la 

principale problématique. Une solution alternative plus simple serait de tester des matrices avec 

des compositions déficitaires en acide orthophosphorique (Al/P >1) afin d’éviter la présence 

d’éléments phosphore potentiellement responsable des réactions solide-solide. 
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1. Chapitre 1 

a. Diagrammes de Pourbaix 

Les diagrammes de Pourbaix de l’aluminium et du silicium sont présentés en Figure 80.  

(A) 

 

(B) 

 

Figure 80 : digrammes de Pourbaix (A) Si [204] et (B) Al [205].  
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b. Attaque acide des argiles 

La plupart des travaux effectués sur l’attaque acide d’argiles ont été menés avec des 

acides inorganiques, type HCl, ne formant pas de sels insolubles/ complexes. En effet, l’objectif 

principal de ces argiles activées est d’obtenir des argiles de surfaces spécifiques élevées [206]. 

L’acide phosphorique, formant des complexes tels qu’AlPO4 ou FePO4.2H2O, est donc 

exclu/non étudié. Ces travaux permettent malgré tout d’identifier les différentes étapes d’une 

attaque en milieu acide. La structure schématique d’une argile est reprise en Figure 81 afin de 

faciliter la compréhension de cette attaque chimique [206].    

Au début, les cations interfoliaires (s’ils sont échangeables) sont remplacés par des ions 

oxonium (H+). Puis, l’attaque se poursuit par les bords des feuillets et/ou sur la surface de ces 

derniers. L’attaque sur les bords a lieu préférentiellement au niveau des sites octaédriques. Les 

cations Al3+, Fe3+, Mg2+ sont alors échangés avec des ions H+. A l’issue de ces attaques acides, 

le matériau restant contient des feuillets non altérés ainsi qu’un réseau amorphe de silice 

protonée et hydratée (réseau 3D) [206].  

 

Figure 81 : structure d’une argile (montmorillonite) [207]. 

  

Feuillet T-O-T

Feuillet T-O-T

Espace interfoliaire
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« Surface » du feuillet
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2. Chapitre 2 

a. Formulations des matrices et composites employées 

❖ Matrices 

La composition de chacune des matrices étudiées dans ce manuscrit est présentée en 

Tableau 31. Les proportions des différentes constituants présentés dans le Tableau 31 sont 

calculées selon l’Équation 19 et ont une valeur comprise entre 0 et 1.  

Proportion molaire de X =  
𝒏X

𝒏𝑯𝟐𝑶 +𝒏𝑺𝒊+𝒏𝑨𝒍+𝒏𝑷
 Équation 19 

Avec X la proportion du constituant étudié X (=Si, Al, etc.) et nX, nH2O, nSi, nAl, nP le nombre de moles 

respectivement du constituant étudié, d’eau, de silicium, d’aluminium et de phosphore.  

Le nombre de mole de chaque constituant a été préalablement déterminé.  

Tableau 31 : matrices étudiées dans le manuscrit (hors annexes) et leur composition 

respective.  

Nom [P] (mol.L-1) Proportion molaire des différents constituants* 

H2O Al P 

1/8,9 8,93 0,449 0,184 0,184 

1/8,2 8,17 0,502 0,166 0,166 

1/7,5 7,47 0,550 0,150 0,150 

1/6,8 6,79 0,595 0,135 0,135 

1/6,2 6,24 0,631 0,123 0,123 

1/5,5 5,51 0,678 0,108 0,108 

1/4,9 4,87 0,718 0,094 0,094 

1/4,2 4,22 0,758 0,081 0,081 

 

Le détail des conditions d’élaboration de ces matrices ainsi que leur présence au sein des 

différents chapitres est présenté en Tableau 32.  

A noter que la matrice 1/8,9 à 20 °C correspond à la matrice modèle dont les évolutions 

structurales au cours de la géopolymérisation et en température ont été caractérisées au début 

du chapitre III. L’impact de l’activation thermique (50, 70, 90 et 110 °C) sur les géopolymères 

a également été caractérisé sur cette matrice 1/8,9.  Les autres matrices, à l’exception de la 

matrice 1/8,9, ont uniquement été synthétisées à 70 °C.   
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Tableau 32 : matrices étudiées dans le manuscrit (hors annexes), leurs conditions 

d’élaboration (température de consolidation, ajout de charges avec les conditions de mélange 

associée MC : introduction des charges, suivi de 5 min de malaxage et ML : introduction des charges 

et mélange pendant 1 h, puis 23 h de repos et 15 min d’agitation avant utilisation) et leur présence 

au sein des différents chapitres de résultats de la thèse.   

Nom 

Température de 

consolidation (°C) 

Ajout 

d’Al2O3 

Chapitres concernés 

20 50 70 90 110 MC ML III IV-I 

- 

IV-II 

 

V 

1/8,9 X X X X X   X X   

1/8,2   X      X   

1/7,5   X      X   

1/6,8   X      X   

1/6,2   X      X   

1/5,5   X      X X X 

1/4,9   X       X  

1/4,2   X       X  

1/4,2_ Al2O3_MC   X   X    X  

1/4,2_ Al2O3_ML   X    X   X  
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b. Spectroscopie RMN 

❖ Concept 

La spectroscopie à Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) est une technique 

d’analyses structurales permettant de connaitre l’environnement électronique de noyaux 

sélectionnés et leurs variations induites par leurs environnements proches. Pour cela, la réponse 

des noyaux à un champ magnétique sera caractérisée. Ainsi, il est nécessaire que ces noyaux 

présentent un spin non nul (nombre de protons ou neutrons impairs). Ces noyaux possèdent 

alors un moment magnétique : µ=γI. En l’absence de champ magnétique, la somme de 

l’ensemble de ces moments est statistiquement nulle. Lors de l’application d’un champ 

magnétique B0, les spins vont alors se répartir sur différents niveaux d’énergies d’orientation 

différentes – effet Zeeman (α et β, d’orientation opposée). La répartition sur ces différents 

niveaux d’énergie n’est pas identique, les niveaux de basses énergies (α) étant favorisés et 

augmentant avec l’intensité du champ magnétique (Figure 82).  

(A) (B) 

 
 

Figure 82 : (A) formation de différents niveaux d’énergies due à l’application du champ 

magnétique B0 et (B) répartition sur ces différents niveaux d’énergie [ 208]. 

Cela conduit à une aimantation globale des noyaux selon l’axe d’aimantation de B0 et tournant 

autour de cet axe à la fréquence de Lamor : ω0=γ B0. Un champ B1 est alors appliqué. Il est 

perpendiculaire B0 et tourne autour de celui-ci à la fréquence de Lamor. Ce champ B1 est ensuite 

arrêté et la relaxation de l’échantillon mesurée (retour à l’état d’équilibre du champ B0).  
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(A) 

 

(B) 

 

(C) 

 

Figure 83 : déroulement d’une analyse RMN (a) état d’équilibre sous application du 

champ magnétique B0, (b) application du champ magnétique B1 (impulsion), (c) retour à 

l’état d’équilibre [209].  

 

Lors de ce retour à l’état d’équilibre, l’évolution du champ magnétique dans le plan xy est 

caractérisée. Un capteur (bobine) est ainsi placé dans ce plan. Pour un système élémentaire isolé 

(proton isolé), une réponse sinusoïdale d’intensité décroissante est mesurée (Figure 84A). 

Toutefois, comme plusieurs configurations de noyaux sont présentes, dues aux interactions avec 

les noyaux voisins, le signal se compose de l’ensemble des réponses sinusoïdales de ces 

différents noyaux (Figure 84B). Une transformée de Fourier est alors appliquée sur ce signal 

afin d’identifier deux éléments : la fréquence du signal sinusoïdal et l’amplitude à l’origine qui 

est proportionnelle au nombre d’atomes présents selon cette configuration.  
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(A) (B) 

  

Figure 84 : signaux de RMN (A) d’un système élémentaire (proton isolé), (B) d’un système 

complexe [209].  

Ces différentes fréquences pour un noyau donné seront alors comparées à celle d’une référence. 

Cette différence sera caractérisée par le déplacement chimique calculé selon l’Équation 20.   

δ =  
 υ𝑖− υ𝑟𝑒𝑓 

υ0
 .106 Équation 20 

Avec δ le déplacement chimique (exprimé en ppm), υi la fréquence de résonance de 

l’échantillon, υréf celle de la référence et υ0 celle de travail. 

Pour les échantillons solides, un couplage quadripolaire (interactions entre les dipôles 

magnétiques dans l’espace) est en plus présent conduisant à un élargissement indésirable de la 

distribution des déplacements chimiques.  

Pour éviter cette problématique, l’échantillon est mis en rotation sur lui-même à un angle 

nommé « magique » (54,7 °) permettant de moyenner les interactions dues au couplage 

dipolaire.    

❖ Conditions d’expérimentation  

Pour nos travaux, trois noyaux atomiques sont intéressants : Al, Si et P. Pour les analyses RMN, 

ces noyaux doivent être de spin non nul. Les isotropes les plus abondants pour les noyaux d’Al, 

Si et P sont 27Al, 29Si et 31P. Les noyaux 27Al et 31P possèdent donc un spin non nul facilitant 

leur détection. Pour le noyau de Si, le deuxième isotope le plus abondant (4,7 %) et de spin non 

nul sera sélectionné : 29Si. C’est pourquoi, pour ce dernier noyau (29Si) un nombre de répétition 

plus important sera nécessaire afin d’obtenir un signal exploitable (400 répétitions pour 29Si 

contre 50 pour 27Al). Un filtre est également appliqué pour améliorer le rapport signal/bruit.  

Les échantillons sont analysés à température ambiante sur un spectromètre Bruker AVANCE-

400 avec un champ magnétique de 9,7 T et une sonde RMN-MAS tournant à 10 kHz.  
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❖ Interprétation des spectres 

En fonction du degré de polymérisation, les phosphates peuvent être classés en différentes 

catégories (Figure 85). Les orthophosphates Q0 sont des groupements isolés PO4
3-. Les 

pyrophosphates Q1 ([P2O7]
4- ou PO1/2O(O-)2) sont constitués de deux tétraèdres liés par un 

sommet. Les polyphosphates (ou métaphosphates) sont des tétraèdres assemblés sous forme de 

chaines (Figure 85 A). Des associations cycliques de phosphates existent également et sont 

nommés cyclophosphates. Enfin, ces associations peuvent prendre la forme d’un réseau 

tridimensionnel où les tétraèdres peuvent partager trois sommets avec les tétraèdres voisins (Q3, 

POO3/2) et sont nommées ultraphosphates (Figure 85 B) [23]. 

(A) (B) 

 
 

Figure 85 : (A) les différents groupements des entités phosphates des orthophosphates Q0 

aux métaphosphates Q2 [22] ; (B) ultraphosphates (Q3) [210]. 

Pour les géopolymères synthétisés en milieu basique, i.e. réseaux aluminosilicatés, les 

déplacements chimiques sont connus. Un exemple d’interprétation d’un spectre RMN-MAS est 

présenté en Figure 86 avec les attributions des différentes contributions à partir de ces bases de 

données.  

 

Figure 86 : exemple d’interprétation d’un spectre RMN-MAS de 29Si. 
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c. Traitement d’images 

Les différents taux de porosité ont été calculés à partir du logiciel Image J. Pour les 

différents types de porosité, les analyses ont été effectuées sur des grandissements identiques. 

Les paramètres employés sont récapitulés en Tableau 34. 

Tableau 34 : Différentes étapes du traitement d’image et choix de traitement associé.  

Type de 

porosité 

Pré-

traitement 

Traitement Calculs 

Matricielles 
Niveau de 

gris 

Seuillage Noir/Blanc 

automatique 

Mesures directes 

Intramèches Rognage autour des torons + mesures 

Délaminages Trainable Weaka Seuillage Noir/Blanc automatique 

Rognage autour du composite 

Puis mesures. 

Pour déterminer les taux de porosité matricielles et intramèches, un simple seuillage a été 

employé. Pour cela, l’image a été convertie en niveau de gris. Un seuillage automatique 

Noir/Blanc a ensuite été appliqué (Figure 87 B), puis la zone d’intérêt pour les mesures a été 

définie : rognage autour des torons, suppression de la bande avec les paramètres MEB, etc. 

(Figure 87 C). Enfin, le taux de zone blanche a été mesuré.  

(A) (B) (C) 

   

Figure 87 : (A) image MEB initiale, (B) image après le seuillage automatique Noir/Blanc 

et (C) définition de la zone d’intérêt pour la mesure.  

Pour déterminer les taux de délaminage, un simple seuillage n’est pas suffisant car il prendrait 

également en compte la porosité intratorons. Comme précédemment, l’image a été convertie en 

niveau de gris. Puis, l’outil de segmentation Trainable Weka est employé. Pour cela, dans un 

premier temps, l’outil a été entrainé à identifier les zones considérées comme des porosités et 
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celles considérées comme de la matière sur une image sélectionnée. Puis, sur la base de cet 

entrainement sauvegardé, les autres images sont traitées (Figure 88 B). Les images obtenues 

étant en rouge et vert, un seuillage automatique Noir/Blanc a ensuite été appliqué (Figure 88 

C), suivi des étapes usuelles de traitements définis pour les porosités matricielles et 

intramèches.  

(A) (B) (C) 

   

Figure 88 : image MEB initiale, (B) image après l’emploi de l’outil Trainable Weka et (C) 

image après seuillage Noir/Blanc (prête pour les mesures, hors rognage).  

 

Les proportions de zones noires et blanches ont été vérifiées sur des images simples, i.e. des 

images avec des carrés noirs de différentes proportions par rapport à l’image totale (25, 50 et 

75 %). L’impact de rapport contraste-brillance a également été évalué à partir d’une image 

initiale identique dont les propriétés de contraste et brillance ont été par la suite modifiées.    
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3. Chapitre 4 

a. Résistance mécanique après traitement thermique  

Des observations macroscopiques ainsi que des ruptures manuelles en cisaillement post 

traitement thermique à 250 °C ont été effectuées et sont reportées en Figure 85. Les matrices 

avec des rapports Al/P variables caractérisées dans l’ACL2 ont également été testées.  

Pour les échantillons avec un rapport Al/P variable, quelle que soit la teneur en eau étudiée les 

échantillons conservent une résistance de 50 %. Pour les échantillons avec un rapport Al/P=1, 

lorsque la concentration en phosphore diminue (i.e. %H2O augmente) la résistance au 

cisaillement augmente. Ces évolutions de la résistance au cisaillement ne semblent pas induites 

par le taux de porosité (Figure 89). En effet, quel que soit le rapport Al/P, le taux de porosité 

augmente avec la teneur en eau, ce qui n’est pas le cas de la résistance au cisaillement qui reste 

constante (50 %) pour les rapports Al/P variables.  

 

Figure 89 : (◆) résistance au feu et () porosité après un traitement thermique à 250 °C 

pour () la référence R ([P]=8.9 M), () Al/P = 1 avec une teneur en eau variable ainsi que 

() les échantillons avec un rapport Al/P variable.  

 

b. Microstructures post-traitement thermique 

Cette augmentation de la résistance des matrices est associée à un changement de faciès de 

rupture passant d’une microstructure homogène à une microstructure hétérogène constituée de 

plusieurs couches (Figure 90). Ceci semble confirmer par la conservation d’une structure 
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homogène pour les compositions avec différents Al/P associée à une résistance de 50 %. Des 

observations au microscope optique des surfaces polies ont alors été réalisées sur des 

échantillons caractéristiques (Figure 90B). L’échantillon représentatif d’une résistance de 50 % 

([P]=8,2 M) est macrofissuré avec des fissurations principalement radiales. Au contraire, 

l’échantillon typique d’une résistance de 100 % ([P]=5,5 M) est moins fissuré avec des 

fissurations principalement en spirale.  

(A) (B) 

(a) (a) (b) 

 

 
 

(b) 

 

Figure 90 : (A) photographies et (B) observations au microscope optique des échantillons 

avec une [P] de (a) 8,2 et (b) 5,5 M après traitement thermique. 

 

c. Répétabilité des composites à fibres de basalte 

Pour le composites à fibres de basalte élaboré à partir d’une matrice 1/4,2 selon le procédé 

C6/44/Tét , un second composite a été élaboré et caractérisé afin d’estimer la répétabilité de ces 

composites. Les résultats sont présentés en Tableau 35. Des propriétés morphologiques et 

mécaniques proches sont constatées.  Le composite semble donc répétable. 

  

5  mm
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Tableau 35 : (A) premier et (B) second composite à fibres de basalte élaboré à partir d’une 

matrice 1/4,2 selon le procédé C6/44/Tét. * déformation imposée par le mouvement de la traverse au 

composite 

 

Fraction volumique de (%) Résultats de traction à la rupture 

Pores Fibres Contrainte (MPa) Déformation (%) * 

Composite 

A 51,0 (± 1,7) 41,6 (± 0,4) 92 (± 0,7) 1,45 (± 0,12) 

B 49,8 (± 1,9) 42,5 (± 0,5) 93 (± 0,2) 1,44 (± 0,1) 

 

d. Analyses de matrices géopolymères chargées 

❖ Caractéristiques du mélange réactif  

Les caractéristiques du mélange réactif et de la matrice avec et sans charge sont récapitulées en 

Tableau 36. L’ajout de charges semble avoir peu ou pas d’impact sur la géopolymérisation avec 

un pH initial et un temps de consolidation proches. Le taux de porosité diminue avec l’ajout de 

charges d’Al2O3 passant de 62,6 % sans charge à 54,2 % avec charges.  

Tableau 36 : données du mélange réactif (*) et de la matrice en fonction de l’ajout de 

charges.  

 
Matrice avec une concentration en phosphore de 4.2 M 

Sans charge Al2O3 Avec charges Al2O3 

Temps de consolidation (h)* 96 (± 1,5) 96 (± 1,5) 

Valeur de pH* 0,42 (± 0,05) 0,31 (± 0,04) 

Taux de porosité (%) 62,6 (± 0,3) 54,2 (± 0,7) 

 

 

❖ Données structurales du géopolymère consolidé 

Des spectres IRTF ont été obtenus sur des matrices préparées à partir d’acide phosphorique 

présentant une concentration 4,2 M avec et sans ajout de charge et sont présentés sur la gamme 

spectrale de 1600-400 cm-1 en Figure 91. 
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Le spectre de la matrice chargée est constitué des contributions de la matrice (spectre de la 

matrice sans charge) et de celles de la charge d’Al2O3. La faible intensité des contributions 

associées aux charges d’alumine est à corréler à la faible proportion de charges d’Al2O3 

(19 %m) comparée à celle de la matrice. Ainsi, l’ajout de charges ne semble pas à priori 

modifier la géopolymérisation de la matrice. 

L’ajout de charges ne modifie pas la structure du géopolymère après consolidation.  

 

Figure 91 : spectres IRTF après consolidation de la composition avec [P]=4.2 M (─) avec 

et (‒ ‒) sans charge d’Al2O3 ainsi que (…) le spectre de la charge d’Al2O3 seule. Les 

contributions présentes dans la matrice sans charge sont dessinées en (‒ ‒) et celles de la 

charge d’Al2O3 en (…) à la verticale.  
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4. Chapitre 5 

a. Hétérogénéité des éprouvettes de composites à fibres N440 

Lors de la préparation des essais de traction, quel que soit le composite étudié, les 

éprouvettes sont découpées et numérotées de manière similaire. Le plan de découpe des 

éprouvettes est présenté en Figure 92. L’éprouvette 1 est toujours l’éprouvette la plus au bord 

du composite, puis les éprouvettes sont numérotées de manière croissante dans la direction du 

centre du composite.  

Lors des essais de traction pour les composites à fibres N440, il a été constaté que la 

première éprouvette de traction présentait systématiquement une résistance (~ 65 MPa) et une 

déformation imposée à la rupture (0,4-0,5 %) amoindries (Tableau 37) comparée aux 2e et 3e 

éprouvettes (~ 110 MPa, ~ 1,3 %). Ceci a conduit à exclure cette éprouvette du calcul des 

propriétés des composites, présentées dans les chapitres IV et V. Cette perte de résistance est 

associée à une augmentation du module d’Young. De plus, quel que soit le procédé (Chapitre 

V. II. p 137), l’éprouvette 1 présente des déchaussements et extraction de fibres moins 

importantes, i.e. plus localisées. Seules les éprouvettes synthétisées selon le procédé C50/0/TPr 

présentent des propriétés en traction similaires, quelle que soit l’éprouvette étudiée.  Ces 

propriétés se rapprochent de celles des éprouvettes 1 des procédés C6/44/Tét et C50/0/Tét. 

 

 

Figure 92 : (A) composite élaboré à partir de fibres N440 et d’une matrice 1/5,5 selon le 

procédé C6/44/Tét  avec indiqué en rouge les traits des découpes des différentes éprouvettes dont 

les numéros sont reportés.   

 

1 2 3
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Tableau 37 : propriétés en traction en fonction du composite étudié et de l’éprouvette 

étudiée. SF : type de fracture avec F : rupture « fragile » (i.e. faibles déchaussements et 

extractions) et D : ductile (i.e. déchaussements et extractions élevés), σ : contrainte à la 

rupture (MPa), ε : la déformation imposée (%), E : module d’Young (GPa), X : données de 

l’éprouvette indisponible.  

 

Eprouvette 1 (Bord) Eprouvette 2 Eprouvette 3 

SF σ ε E SF σ ε E SF σ ε E 

C6/44/Tét F 65 0,53 1,1 D 108 1,34 0,7 D 112 1,30 0,8 

C50/0/Tét     D 109 1,33 0,8 D 112 1,30 0,8 

C50/0/TPr F 66 0,44 1,4 F 69 0,57 1,1 F 64 0,48 1,2 

 

Les courbes contrainte-déformation imposée de ces différentes éprouvettes en fonction du 

procédé d’élaboration sont présentées en Figure 93. A l’exception du composite élaboré selon 

le procédé C50/0/TPr, les éprouvettes 2 et 3 présentent à partir de 0,2 % une rupture de pente avec 

une diminution du module d’Young (phases I et II explicitées en Figure 59 au Chapitre IV-

II.2.b. p 111).  

 

Figure 93 : courbes contrainte-déformation imposée pour les composites élaborées selon 

le procédé (▬) C6/44/Tét , (▬) C0/50/Tét et (▬) C50/0/TPr pour les différentes éprouvettes (…) 1, 

(‒ ‒) 2 et (─) 3. 



 

178 

 

Il y a ainsi transfert de la charge de la matrice microfissurée aux renforts. Au contraire, pour les 

éprouvettes 1 des procédés C6/44/Tét et C50/0/Tét ainsi que l’ensemble des éprouvettes du procédé 

C50/0/TPr, il y a rupture prématurée du composite à l’issue de la microfissuration de la matrice 

(phase I uniquement). Ainsi, les renforts ne semblent pas pouvoir « supporter » la charge 

appliquée au composite lorsque la matrice rompt.  

 

Des analyses ont été réalisées sur des monofilaments extraits de l’éprouvette 1 et des 

éprouvettes 2-3 du composite à fibres N440 et matrice 1/5,5 élaboré selon C6/44/Tét. Pour les 

éprouvettes 2-3 de ce composite, la résistance des monofilaments et du composite sont 

respectivement de 1,7 (± 0,2) GPa et 110 MPa. Pour l’éprouvette 1, la résistance des 

monofilaments et du composite est inférieure avec respectivement des valeurs de 1,3 (± 0,3) 

GPa et 65 MPa. Pour rappel, la perte de propriétés est évaluée entre les propriétés du 

composite/monofilament de référence, i.e. les éprouvettes 2 et 3 (« 2-3 »), et celles de 

l’éprouvette 1 selon l’Équation 21.  

𝑃𝑒𝑟𝑡𝑒 𝐸𝑡𝑢𝑑𝑖é/𝑅é𝑓 =  
(σ𝑅é𝑓 − σ𝐸𝑡𝑢𝑑𝑖é)

σ𝑅é𝑓

∗ 100 Équation 21 

Avec σRéf  la contrainte à la rupture du filament ou composite du composite de référence et σEtudié la contrainte 

à la rupture du filament ou composite du composite étudié.  

 

Ainsi, la perte de contrainte à la rupture relevée pour l’éprouvette 1 (41 %), comparée à celle 

des éprouvettes 2 et 3 du composite, semble attribuée à une perte de résistance mécanique de 

ses fibres (24 %).  

Tableau 38 : contrainte à la rupture des monofilaments des éprouvettes 1 ou 2-3 du 

composite à fibres N440 et matrice 1/5,5 élaboré selon C6/44/Tét . 

 

 Contrainte à la rupture Perte (%) 

Eprouvette Filaments (GPa) Composites (MPa) Filaments Composites 

1 1,3 (± 0,3) 65 24 41 

2-3 1,7 (± 0,2) 110 (± 2) 0 (Réf) 0 (Réf) 
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b. Détails des résultats des essais mécaniques des composites 

❖ Courbes d’essais de traction 

Tableau 39 : courbes de traction des composites – (…) éprouvette 1, (‒ ‒) éprouvette 2 et  

(―) éprouvette 3 avec la courbe (a) contrainte-déformation imposée et (b) contrainte-

déformation mesurée à l’extensomètre des composites (a) Basalte_(1/5,5) _(C6/44-Tét), (b) 

Basalte_(1/4,9) _(C6/44-Tét) et Basalte_(1/4,2) _(C6/44-Tét). 

 (A) (B) 

(a) 

  

(b) 

 

  

(c) 
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Tableau 40 : courbes de traction des composites – (…) éprouvette 1, (‒ ‒) éprouvette 2 et 

(―) éprouvette 3 avec la courbe (a) contrainte-déformation imposée et (b) contrainte-

déformation mesurée à l’extensomètre des composites (a) Basalte_(1/4,2_Al2O3/MC) _(C6/44-

Tét), (b) Basalte_(1/4,2_Al2O3/ML) _(C6/44-Tét) et (c) N610_(1/5,5) _(C6/44-Tét). 
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Tableau 41 : courbes de traction des composites – (…) éprouvette 1, (‒ ‒) éprouvette 2 et 

(―) éprouvette 3 avec la courbe (a) contrainte-déformation imposée et (b) contrainte-

déformation mesurée à l’extensomètre des composites (a) N440_(1/5,5) _(C6/44-Tét), (b) 

N440_(1/5,5) _(C50/0-Tét) et (c) N440_(1/5,5) _(C50/0-TPr). 
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❖ Résistance au cisaillement interlaminaire 

 

 

 

Figure 94 : courbes des essais sur les composites à fibres de basalte (▬) Basalte_(1/4,2) 

_(C6/44-Tét) , (─ ─) Basalte_(1/4,2_Al2O3/MC) _(C6/44-Tét) et (…) Basalte_(1/4,2_Al2O3/ML) 

_(C6/44-Tét).  

 

Tableau 42 : résistance au cisaillement pour les différentes éprouvettes testées pour 

chaque composite avec (A) N610_(1/5,5) _(C6/44-Tét), (B) N440_(1/5,5) _(C6/44-Tét), (C) 

N440_(1/5,5) _(C50/0-Tét) et (D) N440_(1/5,5) _(C50/0-TPr). X : essai non réalisé ou 

inexploitable.  

 

Résistance au cisaillement des différentes 

éprouvettes (MPa) 

Moyenne 

(MPa) 

Ecart-

type 

(MPa) 1 2 3 4 5 

A 1,59 1,36 1,34 1,39  1,42 0,12 

B 2,71 2,42 2,06 2,11  2,33 0,30 

C 2,04 1,85 2,56 2,15 1,50 2,02 0,39 

D 4,20 3,68 3,30 3,72  3,73 0,37 

 

  

0

2

4

6

8

10

12

14

0 20 40 60 80 100

F
o

rc
e 

st
a
n

d
a
rd

 [
N

]

Temps d'essai [s]



 

183 

 

❖ Tractions sur monofilament 

 

o Données 

 

Tableau 43 : (A) fibres de N610, (B) N610_(1/5,5) _(C6/44-Tét), (C) fibres de N440, (D) 

N440_(1/5,5) _(C6/44-Tét)*, (E) N440_(1/5,5) _(C6/44-Tét), (F) N440_(1/5,5) _(C50/0-Tét),  (G) 

N440_(1/5,5) _(C50/0-TPr), (H) N440_(1/5,5) _(C6/44-Tét)_2e composite, (I) N440_(1/5,5) 

_(C6/44-Tét)_traité à 700 °C. Pour les composites, les monofilaments sont extraits des 

éprouvettes 2 et 3, à l’exception de N440_(1/5,5) _(C6/44-Tét)* où les monofilaments ont été 

extraits de l’éprouvette 1.  

 

N° essai 
Contrainte à la rupture des monofilaments (GPa) 

A B C D E F G H I 

1 2,60 2,83 2,82 1,46 2,04 1,15 2,19 1,90 1,11 

2 3,61 2,67 2,42 1,16 1,59 1,06 1,56 1,43 0,94 

3 2,95 3,14 1,96 0,92 1,51 1,18 1,99 1,82 0,80 

4 3,27 2,45 2,32 0,94 1,27 1,35 1,50 2,23 1,13 

5 2,47 2,57 2,65 0,47 2,53 1,43 2,65 2,12 0,91 

6 3,76 1,99 2,19 1,00 1,49 1,31 1,69 2,11 1,06 

7 3,15 3,02 2,23 1,56 1,41 1,09 2,23 1,89 1,14 

8 3,07 3,14 2,71 1,45 1,57 1,06 2,25 1,64 1,01 

9 2,74 1,87 2,06 1,32 1,66 1,34 2,77 1,90 0,85 

10 2,63 2,44 1,79 1,12 1,95 1,27 2,32 1,82 1,03 

11 3,32 2,61 2,45 1,72 1,73 0,65 2,16 2,17 1,08 

12 3,08 2,48 2,18 1,12 1,41 1,15 1,23 2,01 1,31 

13 2,64 3,22 1,91 1,51 1,33 0,66 2,27 1,67 0,69 

14 1,93 2,36 2,47 1,52 1,85 1,42 1,39 2,04 1,08 

15  2,53 2,47 1,09 1,59 1,24 1,79 2,04 1,36 

16  2,50  1,68 1,48 0,87 1,51 2,38 0,67 

17     1,66 0,47 1,78 1,80 1,20 

18      1,16 1,86 1,62 1,01 

19      1,02 1,35 2,23  

20      0,78 1,76 1,67  

Moyenne 2,94 2,61 2,31 1,25 1,65 1,08 1,91 1,92 1,02 

Ecart-type 0,48 0,39 0,30 0,33 0,31 0,27 0,43 0,25 0,19 

 

  



 

184 

 

o Exclusion de certains échantillons 

 

Les échantillons rompant à environ deux fois la valeur médiane de la série ont été exclus à cause 

du collage de deux monofilaments au lieu d’un, visible au MEB. Un exemple est donné ci-

dessous. Pour les monofilaments N610 bruts, les valeurs moyenne et médiane de la série sont 

respectivement de 3,32 et 3,08 GPa. Or, des échantillons ont rompus à 5,20 et 6,67 GPa laissant 

supposer que deux monofilaments étaient collés sur ces échantillons.  

Les micrographies MEB de ces échantillons (Figure 95) confirment cette hypothèse avec la 

présence de deux fibres.  

(A) (B) 

  

Figure 95 : échantillons de monofilaments N610 bruts rompant à (A) 2,64 et (B) 6,67 GPa.  

  

40  μm 30  μm
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