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Introduction : contexte et démarche 
 

 

 

IIII....    Contexte de l’étudeContexte de l’étudeContexte de l’étudeContexte de l’étude    

L’industrie du réfractaire constitue un secteur économique en expansion. Cependant, si 

les réfractaires disponibles présentent des propriétés d’usage et des performances 

intéressantes pour les applications usuelles, l’émergence de nouvelles utilisations, ou encore 

la nécessité de réduire les coûts et de se conformer aux exigences environnementales ou 

sécuritaires, conduisent à exiger sans cesse des améliorations de performances.  

En service, la ruine des réfractaires (endommagement, écaillage, rupture…) provient 

généralement des chocs thermiques et de l’effet de la corrosion par les milieux environnants. 

La conception des structures réfractaires doit rechercher l’adéquation entre les types de 

sollicitations subies en un lieu précis et la nature du matériau à utiliser. L’amélioration des 

performances des structures passe donc par le développement de matériaux optimisés et par 

une bonne connaissance de leur comportement en service.  

Soumis à des sollicitations thermomécaniques sévères, les structures réfractaires 

présentent des comportements complexes et souvent mal connus qui résultent en la ruine des 

réfractaires (endommagement par multifissuration à différentes échelles), ou peuvent être un 

facteur de dégradation de la qualité de la production.  

Les méthodes de conception modernes des structures réfractaires font largement appel 

à une démarche de modélisation numérique. Malheureusement les outils utilisés prennent 
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généralement mal en compte les comportements spécifiques des réfractaires, en particulier à 

haute température, et la connaissance des paramètres influents sur le plan thermomécanique 

relève encore trop souvent de l’empirisme (approche essai - erreur). 

Le travail présenté ici a été effectué dans le cadre du programme national de recherche 

PROMETHEREF, financé par le Ministère de l’Economie, des Finances et de l’Industrie qui 

regroupe trois partenaires industriels (le CREE de Saint-Gobain, la société TRB et EDF) et 

cinq laboratoires de recherche publique (le Centre des Matériaux P.M. Fourt de l’ENSMP de 

Paris, le GEMPPM de l’INSA de Lyon, le GEMH de l’ENSCI de Limoges, le laboratoire 3S 

de l’INP de Grenoble, le CROMeP de l’ENSTIMAC d’Albi ). Les objectifs de ce programme 

s’inscrivent dans la problématique exposée ci-dessus. Les laboratoires de recherche sont 

chargés d’effectuer des essais thermomécaniques sous divers types de sollicitation, de définir 

des lois de comportement (fluage), et d’effectuer des simulations numériques de ce 

comportement à petite, puis à grande échelle avant les essais de validation chez les industriels.  

 

IIIIIIII....    Choix des matériaux étudiés par rapport aux domaines Choix des matériaux étudiés par rapport aux domaines Choix des matériaux étudiés par rapport aux domaines Choix des matériaux étudiés par rapport aux domaines 

d’applicationd’applicationd’applicationd’application    

Le critère de choix des matériaux a été guidé avant tout par les besoins des entreprises 

utilisatrices (EDF pour les applications dans le domaine de l’énergie, Saint-Gobain pour les 

applications verrières, TRB pour les applications sidérurgiques), mais également pour 

répondre à la nécessité de pouvoir appliquer les résultats obtenus à plusieurs autres 

compositions de réfractaires. Des matériaux représentatifs de deux classes de réfractaires, dits 

"génériques", ont donc été définis pour l’étude. Deux bétons réfractaires et deux 

électrofondus, correspondant à des applications spécifiques, ont été choisis dans chacune des 

classes. 

 



Introduction : contexte et démarche 

 3 

IIIIIIII....1111....    Bétons réfractairesBétons réfractairesBétons réfractairesBétons réfractaires    

Les bétons réfractaires connaissent une utilisation croissante dans les applications 

sidérurgiques et, de fait, leur comportement à haute température (1500-1600°C) a été l’objet 

de nombreuses études. Par contre, leur comportement aux températures intermédiaires (entre 

la déshydratation et la "céramisation") est assez mal maîtrisé à l’heure actuelle. Il constitue 

l’un des axes d’étude de PROMETHEREF. Les applications visées sont les suivantes. 

- Utilisation dans les centrales thermiques à lit fluidisé circulant 

Malgré l’influence croissante du nucléaire dans la production d’énergie électrique dans 

les pays développés, le charbon est encore largement utilisé dans la production mondiale.[1,2] 

Le charbon est cependant responsable de la majeure partie des émissions atmosphériques 

nocives (NOx, SO2, CO2, métaux toxiques…). Afin de satisfaire aux exigences du respect de 

l’environnement, les centrales thermiques à lit fluidisé circulant (LFC) ont été développées à 

la suite des chaudières à charbon pulvérisé avec traitement des fumées (CP-TF), qui 

permettent déjà de contrôler les émissions polluantes.  

Le schéma du fonctionnement d’une centrale thermique à lit fluidisé circulant peut être 

trouvé par ailleurs.[3,4,5,6] Dans cette structure, les réfractaires (briques ou bétons réfractaires) 

sont utilisés dans le garnissage de diverses parois. Dans l’épaisseur de ces dernières, les 

températures au niveau des faces chaude et froide sont respectivement d’environ 850 et 

350°C.[4,5] Les réfractaires subissent plusieurs types de sollicitations, dont des chocs 

thermiques lors de transitoires thermiques dus au redémarrage après arrêt ou mise en veille de 

la centrale.[4,5,7]  

- Utilisation dans les couches de durée des poches acier 

Dans l’industrie sidérurgique, les poches acier servent au transfert et à l’affinage de 

l’acier entre le convertisseur et les répartiteurs pour la coulée. Le revêtement de ces poches de 

coulée est constitué de plusieurs couches de réfractaires de natures différentes. Parmi elles, la 

couche de durée doit assurer une sécurité entre celle en contact direct avec le métal fondu 

(1650°C) et la couche d’isolation, dont le rôle est de limiter les pertes de chaleur vers 

l’extérieur. Cette couche de durée est constituée de bétons réfractaires qui voient une 

température maximum de 1200°C, avec un fort gradient thermique et des variations cycliques 

de température.  
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Les deux types de bétons choisis, fabriqués par TRB, sont : l’un à base d’andalousite 

et de chamotte, et l’autre à base de bauxite. Par rapport à la gamme de produits disponibles, ce 

sont des produits de pureté moyenne.  

 

IIIIIIII....2222....    Réfractaires électrofondusRéfractaires électrofondusRéfractaires électrofondusRéfractaires électrofondus    

L’industrie verrière est la plus grande consommatrice de réfractaires électrofondus. 

Ces matériaux ont connu un essor considérable, motivé par la nécessité d’accroître les 

températures de fusion du verre tout en réduisant les risques de corrosion, mais également par 

l’allongement de la durée de vie des structures et l’amélioration de la qualité du verre produit.  

Le type de revêtement réfractaire d’un four de verrerie dépend de la nature des 

sollicitations (propriétés du verre), du type d’opération effectuée et du coût du réfractaire.[8] 

Des détails sur le fonctionnement des fours de verrerie et la fabrication du verre peuvent être 

trouvés par ailleurs.[9,10]  

Abstraction faite de quelques transitoires thermiques, les campagnes de fabrication du 

verre maintiennent ces réfractaires dans des domaines de température de 1000 à 1650°C 

durant plusieurs années, c’est-à-dire pendant toute leur durée de vie. Ainsi, ils subissent 

diverses sollicitations inhérentes à l’environnement particulièrement corrosif du verre en 

fusion,[11,12] mais aussi aux conditions même dans lesquelles ils ont été élaborés (cf. 

Chapitre 1). Ces différentes attaques finissent par amincir les parois des fours, ce qui résulte, 

au bout de quelques années, en l’arrêt des campagnes de fabrication pour les besoins de 

réparations. Ces réfractaires subissent également des contraintes mécaniques qui causent la 

déformation des structures, principalement en fluage.  

La dégradation de ces matériaux est donc dépendante : 

- du point de vue de l’effet des contraintes d’origine thermique, des variations 

lentes de température de grande amplitude intervenant d’abord dans l’étape 

d’élaboration, ensuite lors de la première montée en température, puis lors du 

refroidissement lors d’un arrêt ; 

- en service, du fluage et/ou des évolutions physico-chimiques à température 

constante, pouvant induire des variations de propriétés mécaniques. 
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Dans le cadre du programme PROMETHEREF, le choix s’est porté sur deux familles 

différentes d’électrofondus, fabriqués par SEPR Saint-Gobain : les AZS (pour Alumine – 

Zircone – Silice) et les THTZ (pour Très Haute Teneur en Zircone). Les AZS sont 

relativement mieux connus que les THTZ, développés plus récemment.  

 

IIIIIIIIIIII....    Démarche généraDémarche généraDémarche généraDémarche générale de l’étudele de l’étudele de l’étudele de l’étude    

Ce travail de thèse présente la majeure partie de la contribution du GEMH au 

programme PROMETHEREF. Il porte essentiellement sur les propriétés d’élasticité en 

fonction de la température des matériaux à travers la mesure in situ du module d’Young par 

échographie ultrasonore.  

Outre la connaissance de ce paramètre d’élasticité dans des conditions les plus proches 

possible des conditions de service (haute température, cyclages et vieillissements), notre 

travail avait trois objectifs :  

- corréler les variations de module observées aux transformations physico-

chimiques et/ou à l’apparition et au développement de l’endommagement ; 

- comprendre l’origine et les mécanismes gouvernant ces phénomènes ; 

- mettre en évidence, en s’appuyant sur les résultats obtenus dans les deux types de 

matériaux représentatifs de deux grandes catégories de réfractaires, des 

phénomènes communs, susceptibles d’avoir une forte influence sur le 

comportement mécanique de réfractaires à microstructure hétérogène. 

Le premier chapitre de ce document est consacré à des données bibliographiques sur 

les deux types de matériaux.  

Les éléments d’élasticité nécessaires à la compréhension de l’étude, ainsi que le 

dispositif expérimental utilisé pour la mesure de module d’Young par échographie à haute 

température, font l’objet du deuxième chapitre.  
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Les chapitres 3 et 4 traitent des résultats expérimentaux obtenus sur les bétons 

réfractaires et les réfractaires électrofondus, ainsi que de leur interprétation en corrélation 

avec les transformations microstructurales et/ou l’endommagement. 

Enfin, dans le dernier chapitre, des observations générales sur le comportement des 

réfractaires soumis à des sollicitations thermiques seront mises en exergue. Des corrélations 

avec leur comportement thermomécanique seront également discutées, avec l’apport des 

résultats obtenus par les autres partenaires du programme PROMETHEREF.  
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Chapitre 1 : Données 
bibliographiques sur les types de 

matériaux étudiés 
 

 

 

Nous avons regroupé ici quelques éléments descriptifs et bibliographiques concernant 

les matériaux de l’étude, qui appartiennent en fait à deux classes différentes de réfractaires[1] à 

savoir :  

- les réfractaires élaborés à partir de matériaux pulvérulents consolidés par frittage 

ou par réaction chimique (cohésion par liant organique, minéral ou hydraulique), 

groupe dans lequel s’inscrivent les bétons réfractaires ;  

- les réfractaires issus de la fusion des matières premières (électrofondus).  

Nous discuterons ici de la composition de ces matériaux, de leur élaboration mais 

également de leurs propriétés thermomécaniques.  
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IIII....    Les bétons réfractairesLes bétons réfractairesLes bétons réfractairesLes bétons réfractaires    

IIII....1111....    Classification et principaux consClassification et principaux consClassification et principaux consClassification et principaux constituants tituants tituants tituants     

Les matériaux non façonnés (monolithiques) ont connu un essor considérable depuis la 

deuxième moitié du vingtième siècle. Ils remplacent certains matériaux façonnés dans 

diverses applications industrielles en apportant une flexibilité d’utilisation, ainsi que des gains 

en main d’œuvre et en énergie. Dans certains cas, les monolithiques développent également 

des propriétés supérieures à celles des réfractaires frittés.[2] Il existe plusieurs catégories de 

monolithiques (suivant la méthode utilisée pour la mise en œuvre), parmi lesquelles les bétons 

réfractaires qui, avec les matériaux de projection, bénéficient d’un développement plus 

important et d’une plus grande diffusion.[3]  

Les bétons se présentent le plus souvent sous forme d’un mélange de matières 

premières sèches formé d’agrégats, qui vont constituer le squelette, et d’une matrice contenant 

les particules les plus fines, dont le ciment alumineux qui assure la cohésion de l’ensemble. 

Les bétons réfractaires sont mis en œuvre sur site par coulage ou par coulage-vibration après 

addition d’eau ou d’autre liquide au mélange. La composition des bétons est guidée par la 

nécessité d’obtenir des produits toujours plus denses, avec un faible taux de porosité. 

L’empilement granulaire doit donc être optimisé, afin de garantir les meilleures conditions de 

coulabilité.  

Suivant la teneur en ciment, on distingue trois principales catégories de bétons 

réfractaires :[4,5,6,7]  

- les bétons réfractaires conventionnels (10-20% de ciment, plus de 2,5% de CaO) ;  

- les bétons à Basse Teneur en Ciment - BTC ou LCC en anglais (5-8% de ciment, 1 à 

2,5% de CaO) ;  

- les bétons à Ultra Basse Teneur en Ciment - UBTC ou ULCC en anglais (1-4% de 

ciment, 0,2 à 1% de CaO).  

En marge de ces trois classes, il existe également des bétons sans ciment.[6,8]  
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A température ambiante, la résistance mécanique de ces matériaux est une 

conséquence de la prise hydraulique du ciment. Cette résistance dépend de la teneur en ce 

dernier, qui détermine également la quantité d’eau à ajouter pour le coulage. Le taux de 

porosité résultant d’un traitement thermique de ces matériaux est beaucoup plus important 

pour des quantités élevées d’eau de gâchage. Ainsi, la tendance a été de développer des bétons 

à plus basse teneur en ciment par la substitution d’une partie du ciment alumineux par des 

particules fines submicroniques telles que de la fumée de silice ou de l’alumine.[4,5,5]  

Le coulage des bétons nécessite souvent l’emploi d’additifs dont le rôle est de 

modifier certaines caractéristiques des matériaux telles que la teneur en eau, le temps de 

mélange, la durée de prise…[9,10,14] La plupart du temps, des défloculants sont utilisés pour la 

dispersion des poudres ultra-fines. Dans ce cas, le meilleur compromis entre temps de coulage 

et durée de prise est toujours recherché.[5,11]  

 

IIII....1111....1111....    Le ciment alumineuxLe ciment alumineuxLe ciment alumineuxLe ciment alumineux    

La composition de ces matériaux se situe dans le diagramme ternaire CaO-Al2O3-SiO2, 

illustré sur la Figure 1.1.[12] Adaptés pour des utilisations haute température, les différentes 

compositions de ciment à haute teneur en alumine sont localisées dans les domaines 3 et 4 

indiqués sur la Figure 1.1. Par contre, le domaine 1 correspond à celui du ciment portland, 

dont l’utilisation est très limitée dans le domaine des réfractaires, et le second au ciment 

fondu, développé à la suite du groupe précédent, et dont l’application dans les structures 

réfractaires est possible mais néanmoins restreinte en température (par exemple jusqu’à 

1400°C), du fait de la teneur encore relativement importante en impuretés, qui favorise 

l’apparition de phases à bas point de fusion.  

La composition des ciments alumineux associe de l’alumine (corindon) à plusieurs 

aluminates de calcium tels que CA, CA2 et C12A7. CA constitue la phase majoritaire.[13] Les 

teneurs en éléments mineurs tels que SiO2, Fe2O3 et TiO2 varient suivant la pureté du ciment. 

La teneur en silice peut ainsi varier de 0,1% pour les ciments de haute pureté à 9% pour les 

moins purs.[5,13]  
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La prise hydraulique du ciment produit des hydrates plus ou moins stables en fonction 

de la température, qui confèrent au produit sa résistance mécanique à température ambiante. 

Dans la pratique, un rapport eau/ciment (E/C) inférieur à 0,4 (typiquement 0,33) est utilisé.[14] 

 

Figure 1.1 : Localisation de différents types de ciments dans le diagramme de phase du système CaO-
Al 2O3-SiO2

[12] 

 

IIII....1111....2222....    Les agrégatsLes agrégatsLes agrégatsLes agrégats    

Les agrégats utilisés dans la constitution des bétons réfractaires sont d’origines 

naturelles (roches) ou synthétiques (issues du frittage d’autres matières premières ou de 

réactions physico-chimiques à partir de matériaux de synthèse). Pour une application donnée, 

le degré de pureté des matières choisies dépend du type de sollicitations impliquées, de la 

nature du produit à élaborer et du coût. L’alumine tabulaire pure est un des agrégats les plus 

prisés pour les bonnes propriétés mécaniques qu’elle confère aux bétons.[2,13]  

Les matières premières moins pures telles que les argiles réfractaires, l’andalousite, la 

bauxite, la cyanite… sont généralement utilisées en remplacement des alumines pures, plus 

onéreuses. L’andalousite (Al2SiO5) a connu un essor considérable ces dernières années et, est 

largement utilisée dans l’industrie réfractaire.[15,16,17,18] Assez riche en alumine (54-61%), cet 

alumino-silicate est plus pur que la bauxite et, comme tous les autres minéraux du groupe des 

sillimanites (cyanite et sillimanite) se transforme en mullite à haute température (1400°C), 
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avec formation de silice. Cette réaction s’accompagne, dans le cas de l’andalousite, d’une 

expansion volumique d’environ 6-7%. La mullite apporte au matériau d’excellentes propriétés 

mécaniques telles qu’une résistance élevée au fluage et aux chocs thermiques (grâce à un 

coefficient de dilatation assez faible, 5,6 x 10-6K-1), mais aussi une stabilité chimique et une 

haute réfractarité.[5,19,20,21,22] L’intérêt de l’andalousite pour ces compositions réside dans le 

fait que le gonflement associé à sa transformation à haute température vient compenser le 

retrait de la matrice du béton.  

Les agrégats de bauxite permettent de fournir une teneur en alumine assez conséquente 

malgré la présence de certaines impuretés. Précalcinée avant utilisation, la bauxite, même de 

pureté moyenne, peut permettre d’obtenir des bétons ayant une bonne résistance 

mécanique.[23,24]  

Les matières précalcinées (chamottes d’argiles), qui apportent les oxydes nécessaires à 

la formulation des bétons tout en excluant des transformations physico-chimiques au cours de 

traitements thermiques ultérieurs, sont également sollicitées pour des coûts moindres.  

 

IIII....1111....3333....    Les particules finesLes particules finesLes particules finesLes particules fines    

Ces particules microniques ou submicroniques viennent en substitution d’une partie du 

ciment et permettent de diminuer les quantités d’eau de gâchage et d’améliorer la coulabilité 

(rhéologie) et la compacité du béton.[5,6] Fumée de silice, ultrafines d’alumine et certaines 

argiles sont les particules souvent utilisées. La présence de silice favorise néanmoins (par 

réaction avec les phases CaO du ciment ou autres impuretés) l’apparition de phases vitreuses 

à bas point de fusion. La silice fine peut également former par réaction avec des fines 

d’alumine des phases mullitiques qui contribuent à améliorer la réfractarité et la rigidité du 

matériau. Cette formation de mullite peut se produire à des températures beaucoup plus basses 

(1200°C) que celles prévues par les diagrammes de phase.[5]  

 

IIII....2222....    Mécanismes d’hydratation et traitement thermiqueMécanismes d’hydratation et traitement thermiqueMécanismes d’hydratation et traitement thermiqueMécanismes d’hydratation et traitement thermique    

La nature des phases formées par l’hydratation du ciment varie suivant la température. 

Dans le cas, par exemple, d’un béton réfractaire à base d’alumine pure, le diagramme 
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représenté sur la Figure 1.2 permet de résumer les différentes phases qui se forment en 

fonction de la température.[2,25,26]  

 

 

Figure 1.2 : Diagramme schématique représentant les produits issus de l’hydratation, la déshydratation et 
du traitement thermique d’un béton alumineux à base de ciment à haute teneur en alumine[2,25,26] 

 

IIII....3333....    Comportement mécanique des bétons réfractairesComportement mécanique des bétons réfractairesComportement mécanique des bétons réfractairesComportement mécanique des bétons réfractaires    

Un certain nombre de travaux concernant les propriétés thermomécaniques de bétons 

réfractaires sont disponibles dans la littérature.[7,11,27,28] Les applications concernées sont très 

variées et vont de la sidérurgie aux applications à plus basse température.  

Les propriétés mécaniques d’un béton sont fortement dépendantes de la nature et de la 

pureté des matières premières. Elles sont également largement influencées par les conditions 

de prise. Pour des bétons hydratés à basse température (< 21°C), la conversion ultérieure de 
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CAH10 vers C2AH8 ou C3AH6 au cours du chauffage cause un fort retrait de la matrice. Par 

ailleurs, le gel d’alumine imperméable (AH3) qui se forme entre 21 et 35°C peut causer de 

l’écaillage explosif lors du traitement thermique à cause de la pression de vapeur qui se 

développe. La prise du ciment est meilleure à une température supérieure à 27°C car il se 

forme des phases cristallines de grandes dimensions (C3AH6 et AH3 cristallisé), qui 

conduisent à une microstructure plus perméable. Des températures de prise de l’ordre de 30 à 

38°C ainsi que de faibles quantités d’eau de gâchage permettent de développer de meilleures 

résistances mécaniques.[2]  

 

IIII....3333....1111....    Comportement mécanique à froidComportement mécanique à froidComportement mécanique à froidComportement mécanique à froid    

Les bétons réfractaires sont caractérisés par un comportement non symétrique en 

traction et compression.[29,30,31,32] Dans le cas présenté sur la Figure 1.3,[29] la contrainte à 

rupture est 10 fois plus élevée en compression.  

 

 

Figure 1.3 : Dissymétrie de comportement mécanique en traction (à partir d’un essai de flexion) et en 
compression à température ambiante d’un béton réfractaire à base d’andalousite[29]  

 

Les bétons réfractaires présentent à basse température des différences de 

comportement mécanique, suivant leur nature. Le domaine élastique linéaire des courbes 

contrainte – déformation est alors plus ou moins étendu. Ainsi, certaines études font état, 



Chapitre 1 : Données bibliographiques sur les types de matériaux étudiés 

 16 

après séchage à 110°C, d’un comportement mécanique quasi-linéaire élastique,[29] ou alors 

d’une non-linéarité accentuée pour des traitements thermiques aux températures 

"intermédiaires".[30,33] Cette non-linéarité, plus importante après un pré-traitement à 600°C 

(cf. Figure 1.4a), est liée à l’évolution des composés de la phase liante (déshydratation des 

hydrates métastables ou stables) qui génère un endommagement.  
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Figure 1.4 : Comportement mécanique en traction uniaxiale d’un béton réfractaire à haute teneur en 
alumine après traitement à 110°C, 600°C (a) et 1550°C (b)[33] 

 

On n’observe alors un comportement élastique linéaire fragile qu’après frittage à plus 

ou moins haute température, lorsque se développent des liaisons céramiques.[29,30,33] En 

comparaison de la Figure 1.4a, la Figure 1.4b,[33] qui présente le comportement en traction du 

même béton réfractaire alumineux après cuisson à 1550°C, montre une rigidité et une 

contrainte à rupture accrues.  

 

IIII....3333....2222....    Comportement mécanique à chaudComportement mécanique à chaudComportement mécanique à chaudComportement mécanique à chaud    

Plusieurs études font état d’une chute des propriétés mécaniques des bétons dans des 

gammes de températures comprises entre 300 et 900°C.[26,33,34] Un suivi in-situ du module 

d’Young d’un béton réfractaire (cf. Figure 1.5)[33] révèle en effet une décroissance importante 

entre 200 et 350°C, du fait des mécanismes de déshydratation qui induisent un 

endommagement. Ensuite, à haute température, sous l’influence du frittage et de la 
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cristallisation de phases anhydres d’aluminates de calcium, on observe une augmentation du 

module.  
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Figure 1.5 : Variation du module d’Young d’un 
béton réfractaire à haute teneur en alumine en 
fonction de la température au cours d’un 
traitement thermique jusqu’à 1550°C[33] 

 

Figure 1.6 : Influence de la vitesse de 
sollicitation sur le comportement en flexion 4 
points à 1300°C d’un béton réfractaire 
alumineux contenant du spinelle de 
magnésium[30] 

 

Le comportement à chaud des bétons réfractaires fait intervenir des phénomènes de 

viscosité. Simonin[30,31] met en évidence, dans le cas d’un béton réfractaire alumineux 

contenant du spinelle de magnésium synthétique, un comportement en flexion à haute 

température largement influencé par la vitesse de déformation (cf. Figure 1.6). Ceci révèle un 

comportement élasto-visco-plastique. La contrainte maximale, de même que le module 

d’élasticité à chaud, sont fortement dépendants de la vitesse de sollicitation.  

La Figure 1.7 présente le comportement en flexion à chaud au cours d’un deuxième 

chauffage d’un béton silico-alumineux.[29] L’auteur a identifié, aux températures 

intermédiaires (400, 600°C), des phénomènes de relaxation des contraintes créées lors du 

cycle thermique précédent, et, à plus haute température (600-900°C) une viscoplasticité (due à 

l’écoulement des phases vitreuses) qui présente, en fait, un caractère transitoire. A 1000°C, le 

frittage favorise en effet le développement d’une rigidité et d’une contrainte à rupture plus 

importantes.  

Le comportement mécanique au fluage isotherme en compression des bétons 

réfractaires peut présenter un domaine primaire étendu avec des taux de déformation plus 

importants pour des températures plus élevées (cf. Figure 1.8).[30] Ce type de comportement 
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est lié à la présence de phases vitreuses de faible viscosité, associée ici à d’autres phénomènes 

de déformation tels que la diffusion sous contrainte entre particules fines et 

l’endommagement. 

 

 

Figure 1.7 : Comportement mécanique en 
flexion 4 points d’un béton réfractaire silico-
alumineux préalablement cuit à la température 
d’essai (cas 20°C : pré-cuisson à 400°C)[29] 

 

Figure 1.8 : Comportement au fluage isotherme 
en compression à différentes températures d’un 
béton réfractaire alumineux contenant du 
spinelle de magnésium[30] 

 

IIIIIIII....    Les réfractaires électrofondusLes réfractaires électrofondusLes réfractaires électrofondusLes réfractaires électrofondus    

Les électrofondus constituent les réfractaires par excellence de l’industrie verrière. 

L’utilisation de ce type de matériaux à la place de composés d’argiles réfractaires ou de 

sillimanite naturelle a énormément amélioré la durée de vie et l’utilisation des fours de 

verrerie.[35] 

Suivant leur composition chimique, ces matériaux peuvent être classés en cinq 

groupes. Il s’agit de produits d’alumine, d’alumine - silice, d’alumine – zircone – silice, de 

zircone et de chrome.[36,37] Bien que les produits au chrome soient très résistants à la 

corrosion, leur usage reste limité par des facteurs coût et pollution, ce qui contribue à 

l’expansion des oxydes du système AZS.[35,37] Les premières études sur ce système sont issues 

des travaux faits chez Corning Glass Works sur la coulée par fusion dans les années 

1920.[35,38] L’incorporation de compositions mullitiques obtenues par fusion de mélanges 

d’alumine et de silice a considérablement amélioré la durée de vie des fours de verrerie, en 
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comparaison des produits frittés plus poreux utilisés auparavant.[35] C’est en 1926 qu’un 

brevet concernant des ajouts de 10 à 60% de zircone dans ces compositions mullitiques est 

déposé.[39] Par la suite, Field[40] a mis en évidence, en 1939, la résistance à la corrosion 

fondamentalement supérieure au contact du verre de composés fondus constitués de mélanges 

de zircone, d’alumine et de silice par rapport aux compositions antérieures. La 

commercialisation des AZS débute au cours de la seconde guerre mondiale.[35] Ce n’est que 

dans les années 80 que les électrofondus à très haute teneur en zircone (THTZ) sont 

développés au Japon.[36]  

 

IIIIIIII....1111....    ElaborationElaborationElaborationElaboration    

Le procédé d’élaboration des réfractaires électrofondus consiste en une fusion de 

mélanges d’oxydes à haute température (1900-2200°C), puis un coulage dans des moules 

isolants (généralement constitués de sable siliceux aggloméré par des liants organiques ou 

inorganiques), suivi d’un refroidissement lent et contrôlé (recuisson) qui peut durer plusieurs 

jours ou semaines. L’utilisation dans les fours verriers, qui nécessite un pré-montage des 

blocs électrofondus suivant leur disposition le long des parois, sur la sole, en superstructure 

ou en voûte, requiert alors un usinage des pièces afin de mieux disposer les joints. L’usinage 

sert aussi à éliminer les zones de concentration de défauts (retassures).[38,41,42] 

Un refroidissement lent est réalisé afin de limiter le développement de contraintes 

internes dans les blocs coulés de grandes dimensions (typiquement de 1 à 2 m de haut), mais 

aussi dans le but de minimiser les quantités de phase vitreuse et permettre la 

cristallisation.[41,42]  

Les oxydes liquides présentent un pourcentage de retrait assez important au cours du 

refroidissement, ce qui nécessite l’utilisation de procédures spéciales pour éviter la formation 

d’une retassure (cavité de retrait) importante dans le bloc. Dans un certain nombre 

d’applications, la retassure est généralement éliminée et, pour cela, les blocs sont 

surdimensionnés. Dans d’autres cas, le bloc entier est utilisé, mais la retassure est disposée de 

manière à éviter tout contact possible avec le verre. Il existe plusieurs procédures de coulage 

visant à diminuer l’amplitude, à éliminer ou à localiser la retassure à l’endroit désiré.[35,36, 37,43]  
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Autrefois, les blocs industriels d’AZS étaient élaborés par fusion dans des fours au 

moyen d’électrodes trempées dans le bain et chauffées par effet Joule. Principalement à cause 

de l’action réductrice des inclusions du carbone des électrodes dans le bain, les produits 

étaient dans un état très réduit et leurs propriétés inférieures à celles attendues.[35,44] La fusion 

peut également se faire par la création d’un arc électrique entre des électrodes de graphite par 

radiation au-dessus du bain comme dans le procédé breveté par l’Electro Réfractaire en 

1958.[45] Ce fut le premier procédé d’oxydation pendant la fusion. Plusieurs techniques 

d’élaboration en conditions oxydantes existent aujourd’hui.[44] 

Le procédé d’électrofusion permet d’obtenir des matériaux généralement plus denses 

que les produits frittés.  

 

IIIIIIII....2222....    Le système ternaire AZSLe système ternaire AZSLe système ternaire AZSLe système ternaire AZS    

Le premier diagramme de phase du système AZS (cf. Figure 1.9a) date de 1956 et a 

été développé par Budnikov et Litvakovskii.[46] Ce diagramme considère la mullite comme un 

composé défini à fusion congruente. Il est difficilement applicable aux composés industriels, 

étant donné la présence de quantités mineures d’oxydes alcalins (associés à d’autres 

impuretés), souvent délibérément ajoutés pour empêcher la formation de mullite (cf. §  II.3.1). 

Les compositions usuelles des réfractaires électrofondus AZS se retrouvent aux alentours de 

l’eutectique ternaire (situé dans le triangle alumine – zircone – mullite), qui correspond à un 

mélange de 15,6% de silice, 53,2% d’alumine et 31,2% de zircone (% massiques).  

Les diagrammes binaires relatifs au système ternaire AZS ont par la suite connu des 

modifications qui ont conduit à une restructuration du diagramme ternaire. Il s’agit par 

exemple de celui de Greca et al.,[47] qui reprennent en particulier les résultats obtenus sur le 

binaire SiO2 - Al2O3 par Aksay et Pask.[48] Ces derniers considèrent le caractère incongruent 

de la fusion de la mullite, de même que la présence d’un domaine de solution solide situé 

entre les compositions 3 : 2 et 2 : 1 de la mullite. Dès lors, le diagramme obtenu (cf. 

Figure 1.9b) présente plutôt une succession de lignes de conjugaison (matérialisées par le 

triangle grisé), définissant un domaine de compositions entre le pôle ZrO2 et le domaine de 

solution solide de la mullite. Ce diagramme présente également un point d’eutexie ternaire à 

une composition cependant différente (11% SiO2, 58% Al2O3 et 31% ZrO2 - % massiques) et 
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à plus basse température (1700-1710°C), par rapport à celui de Budnikov et Litvakovskii (cf. 

Figure 1.9a).  

Les AZS, qui bénéficient d’un usage général dans l’ensemble des fours de verrerie, 

sont aujourd’hui des produits relativement "standard" et fabriqués depuis de nombreuses 

années. C’est la raison pour laquelle le premier matériau concerné par notre étude fait partie 

de cette famille.  

 

  

(a) (b) 

Figure 1.9 : Diagrammes de phase du système AZS établis par Budnikov et Litvakovskii (a) [46] et par 
Greca et al.(b)[47] 

 

Comme nous l’avons signalé plus haut, il existe plusieurs compositions 

d’électrofondus dans ce système ternaire, la diversité étant justifiée par les conditions 

d’utilisation principalement dictées par la nature du verre. Ainsi, tous les pôles du système 

sont explorés, avec des produits électrofondus à haute teneur en alumine (92-99,5%),[36,37] 

utilisés en superstructure ou dans les zones terminales des fours (avant-bassin, goulotte) ; des 

produits en zircone (92-96%),[36,49,50] réputés pour une bonne résistance à la corrosion et 

utilisés dans la fabrication de verres spéciaux et de produits hauts de gamme (verres d’opale 

ou borosilicatés, verre de télévision…). Actuellement, des compositions à faible teneur en 

zircone (environ 15%), sont en développement chez Saint-Gobain. En outre, les produits de 

silice sont utilisés sous forme de briques dans les voûtes de fours verriers.[51]  
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IIIIIIII....3333....    Quelques caractéristiques des électrofondusQuelques caractéristiques des électrofondusQuelques caractéristiques des électrofondusQuelques caractéristiques des électrofondus    

Les électrofondus AZS sont constitués par de la zircone monoclinique, du corindon et 

par une phase intergranulaire, majoritairement silico-alumineuse, mais pouvant contenir des 

cristaux de corindon et de zircone. Etant donné le peu d’informations disponibles sur la 

microstructure de cette troisième phase, elle obtient le qualificatif usuel de "phase vitreuse".  

 

IIIIIIII....3333....1111....    Degré d’homogénéité de compositionDegré d’homogénéité de compositionDegré d’homogénéité de compositionDegré d’homogénéité de composition    

Au cours de l’élaboration des AZS, la première phase qui cristallise est la zircone, qui, 

de par sa densité assez importante, présente une tendance à la décantation et à la ségrégation 

dans le liquide en fusion. Ainsi, la teneur en zircone au fond d’un bloc de grande taille peut 

être plus importante que celle de la partie supérieure. Ce phénomène de ségrégation dépend 

entre autres, pour une composition donnée, de la température du liquide en fusion, de la 

différence entre la température de surchauffe et celle du liquidus, ou encore de la hauteur de 

coulée.[35]  

Ensuite, les particules d’eutectique binaire alumine – zircone se forment.[37] 

L’incorporation d’oxyde alcalin (par exemple Na2O) évite la cristallisation de la mullite du 

fait de son caractère inhibiteur vis à vis de cette dernière. Ce fait a, par exemple, été constaté 

dans l’étude de la réaction à 1700°C entre Al2O3 et SiO2
[52] et dans la recristallisation par 

chauffage jusqu’à 1300°C de verres du système K2O(Na2O) – Al2O3 – SiO2, avec ou sans 

ajouts d’oxydes tels que Na2O et K2O.[53] Plus la teneur en SiO2 dans le matériau est 

importante, plus la quantité nécessaire de Na2O pour empêcher la formation de mullite est 

élevée. Pour 15 ou 20% de SiO2, il faut compter environ 2 ou 3% de Na2O.[54] En absence de 

mullite, le système évolue alors vers le domaine primaire du corindon, puis le reste du bain se 

fige en une phase vitreuse riche en silice et en alumine. L’absence de mullite favorise donc la 

formation d’une phase vitreuse qui, comme nous le verrons plus loin, contribue à la relaxation 

des contraintes induites par la transformation de phase de la zircone.  

La seule phase qui cristallise dans le THTZ est la zircone. Il ne se forme pas de 

cristaux d’alumine. Cette dernière reste piégée dans la phase vitreuse silico-alumineuse.  

Les blocs coulés présentent également, comme tous les matériaux électrofondus, une 

hétérogénéité dans la composition chimique et la taille des cristaux en fonction de la 
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localisation.[35,36,38,55] Plusieurs phénomènes peuvent expliquer les disparités de composition. 

Citons :[38]  

- les différences de densité, qui favorisent la sédimentation des éléments les plus lourds 

(zircone) ;  

- les courants de convection ;  

- l’enrichissement progressif du liquide en éléments à points de fusion plus faibles.  

La Figure 1.10[38] illustre l’effet de la densité sur la ségrégation dans le cas d’un AZS. 

La concentration en zircone est beaucoup plus importante dans la partie inférieure du bloc.  

 

 

Figure 1.10 : Hétérogénéité de concentration en zircone dans un bloc électrofondu AZS (les courbes 
représentent les iso valeurs de concentration en zircone)[38] 

 

A noter que cette disparité de teneur en zircone s’accompagne d’une différence 

morphologique dans la microstructure.[38]  
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IIIIIIII....3333....2222....    ExsudationExsudationExsudationExsudation    

L’exsudation désigne l’expulsion d’une partie de la phase vitreuse vers la surface du 

réfractaire lorsque celui-ci est chauffé au-dessus de la température de ramollissement de cette 

phase. La tendance est de réduire ce phénomène, afin de pouvoir améliorer la qualité du verre 

et la durée de vie des réfractaires. Le phénomène d’exsudation est lié à la présence de bulles 

de gaz, qui, par leur pression (lorsqu’ils sont libérés), forcent l’extraction d’une partie de la 

phase vitreuse qui se déplace vers la surface du réfractaire. Des études montrent que le taux 

d’exsudation est plus important lorsque l’AZS est soumis à des traitements thermiques 

cycliques plutôt qu’à des températures constantes, même pour de longues durées. A 

température constante, les gaz (N2, CO2, CO) libérés proviennent de l’oxydation ou de la 

décomposition des impuretés. Dans les blocs soumis à des traitements cycliques, les gaz sans 

cesse formés sont principalement composés d’oxygène issu des processus d’équilibre redox 

d’ions polyvalents tels que Fe2O3 et TiO2.
[56,57] D’ailleurs, d’après Bardhan et McNally,[38] en 

cas d’électrofusion de Fe2O3, il y aurait formation de soufflures à cause de cette libération 

d’oxygène.  

D’après Asokan,[55] Le taux d’exsudation varie en fonction de la concentration et de la 

viscosité (qui est proportionnelle au rapport SiO2/Na2O) de la phase vitreuse. A partir de 

l’étude d’un bloc d’AZS de dimensions 30 × 30 × 45 cm3, il montre que le taux d’exsudation 

est minimal à 1 cm de la peau, maximal juste à proximité à 2,5 cm de la peau, puis constant 

dès qu’on s’éloigne un peu plus de la surface du bloc.  

Le phénomène d’exsudation peut être accentué si le réfractaire est élaboré dans des 

conditions réductrices (cf. §  II.1). Dans ce cas, il subsiste en effet du carbone et de 

l’hydrogène dissous dans la phase vitreuse qui, lors d’une chauffe ultérieure en atmosphère 

oxydante (attrempage par exemple), activent la libération de l’hydrogène et du monoxyde de 

carbone, et ainsi la formation de bulles dans la phase vitreuse. L’effet expansif qui 

accompagne cette formation de gaz exerce une pression sur la phase vitreuse qui est expulsée 

vers la surface du réfractaire.[35]  

En superstructure, ce phénomène d’exsudation peut causer la chute de phase vitreuse 

du réfractaire dans le verre en fusion, ce qui peut entraîner à terme des hétérogénéités 

vitreuses ou des défauts cristallins. Après exsudation, la surface du réfractaire est rendue plus 

poreuse, et il est donc plus vulnérable aux attaques par le verre.[35]  
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IIIIIIII....3333....3333....    Influence de la première chauffe (atInfluence de la première chauffe (atInfluence de la première chauffe (atInfluence de la première chauffe (attrempage)trempage)trempage)trempage)    

Après élaboration, les blocs électrofondus sont directement intégrés dans les fours. 

Après la première chauffe, ces réfractaires sont maintenus pendant toute leur durée de vie à 

des températures de l’ordre de 1000-1650°C, domaine d’utilisation dans les fours verriers. 

Suivant les natures du verre et du type d’opération réalisé à un endroit précis du four, la durée 

de vie de ces matériaux peut varier de 2 à 7 ans, et atteindre 15 ans dans certains cas. Le cycle 

de vie d’un électrofondu peut être schématisé par le diagramme de la Figure 1.11.  

 

 
Fusion 

(1900-2200°C) 

Coulée + Moulage 

Refroidissement contrôlé 
(recuisson, 1200°C-TA) 

Finition + inspection 

Elaboration 

Campagnes de fabrication 
du verre (1000-1650°C) 

Attrempage 
(première chauffe) 

Application fours 
verriers 

Usure : fluage, 
corrosion… 

Rupture 

Renouvellement 
blocs endommagés, 

recyclage 

T���� 

 

Figure 1.11 : Diagramme représentatif du cycle de vie d’un réfractaire électrofondu 

 

Le chauffage des blocs électrofondus de la température ambiante à la température 

d’opération nécessite un soin particulier, notamment en termes de vitesse et de durée de 

chauffe. L’utilisation en service de ces matériaux au contact du verre requiert souvent un 

refroidissement par soufflage d’air ou par circulation d’eau au niveau de la ligne de flottaison 

afin de retarder la corrosion, mais aussi l’isolation des parties inférieures en dessous du 

niveau du verre pour les économies de combustible.[35,51] La Figure 1.12[51,58] schématise une 

paroi de réfractaire isolée. On peut constater qu’il existe un gradient de température entre la 

face chaude au contact du verre et la face froide externe des blocs de larges dimensions. Outre 

l’expansion des réfractaires (constituant la voûte ou les parois du four) qui doit être prise en 

compte, il est donc nécessaire d’éviter tout endommagement des réfractaires par chocs 
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thermiques et de réduire les pertes de temps et d’énergie.[51] Les pertes d’énergie sont 

justement minimisées par l’isolation et, dans le cas représenté sur la Figure 1.12, elles sont 

réduites d’un facteur supérieur à 4.[51,58]  

Les rampes de montée en température aujourd’hui appliquées lors de l’attrempage de 

fours verriers sont très similaires à celle représentée sur la Figure 1.13.[51,59] Dans les fours à 

voûte en silice, des vitesses de rampe plus faibles sont utilisées dans l’intervalle de 

température critique inférieur à 650°C, en raison de la présence éventuelle de quartz.[51]  

Nous reviendrons ultérieurement dans ce chapitre sur les contraintes développées dans 

les blocs lors de l’attrempage. 

 

 

Figure 1.12 : Paroi d’un four verrier montrant la couche d’isolation appliquée sur la face froide du bloc 
électrofondu ainsi que les gradients thermiques et les pertes de chaleur[51,58] 
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Figure 1.13 : Courbe de chauffage d’un four pour verre plat [51,59] 

 

IIIIIIII....3333....4444....    Transformation de la zirconeTransformation de la zirconeTransformation de la zirconeTransformation de la zircone    

La présence de zircone monoclinique dans les AZS et THTZ pose la question de 

l’influence de sa transformation de phase sur leur comportement.  

La zircone pure présente plusieurs formes allotropiques : la phase monoclinique, stable 

de la température ambiante jusqu’à 1170°C environ, ensuite, le passage vers la phase 

tétragonale stable jusqu’à 2370°C (la transition inverse tétragonale – monoclinique se produit 

autour de 1000°C), et enfin la forme cubique stable au-dessus de 2370°C. La température de 

fusion se situe autour de 2880°C.[60,61,62,63]  

Dans le cas de particules de zircone, la température de transition monoclinique – 

tétragonale peut varier suivant leur taille ou leur environnement.[64,65]  

Par ailleurs, cette transformation se fait dans une gamme de température de 100°C et 

décrit entre la montée et la descente en température une boucle d’hystérésis (large de 200°C) 

caractéristique des transformations de type martensitique (cf. Figure 1.14).[60,62,66,67] Ce 

phénomène d’hystérésis est également identifié en ce qui concerne les propriétés mécaniques 

de ce composé.[68] 
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Figure 1.14 : Transformation monoclinique – 
tétragonale de la zircone[60,62,66] 

 
Tm-t 

T t-m 

 

Figure 1.15 : Courbe de dilatation linéaire de la 
zircone[69] 

 

La transition monoclinique – tétragonale est réversible et s’accompagne de fortes 

variations dimensionnelles : déformations de cisaillement et contraction volumique d’environ 

0,16 et 4% respectivement.[61] Ainsi, la courbe d’expansion linéaire d’une zircone pure 

(cf. Figure 1.15)[69] présente classiquement à la montée et à la descente en température deux 

crochets dilatométriques caractéristiques. Les températures de transition de la phase 

monoclinique à la phase tétragonale et vice versa seront par la suite notées Tm-t et Tt-m 

respectivement.  

L’expansion volumique au refroidissement rend impossible l’obtention de zircone 

massive frittée dense à l’état monoclinique. En effet, les contraintes mécaniques liées à cette 

transition provoquent une multifissuration catastrophique. Le procédé d’électrofusion est 

connu pour être seul capable de conduire à des matériaux denses à forte teneur en zircone 

monoclinique. En effet, la phase vitreuse permet d’accommoder, au moins partiellement, les 

contraintes induites par la soudaine expansion thermique de la zircone lors du refroidissement 

des larges blocs coulés, ou encore les différentes contraintes thermiques créées lors du 

processus d’attrempage.[35,38]  

 

IIIIIIII....4444....    Comportement thermomécanique des éComportement thermomécanique des éComportement thermomécanique des éComportement thermomécanique des électrofonduslectrofonduslectrofonduslectrofondus    

Les données bibliographiques sur ces matériaux sont surtout liées aux aspects 

corrosion[50] et modélisation du comportement thermomécanique des structures, notamment 

des contraintes à l’origine des fissurations de blocs lors des étapes de recuisson[70,71,72,73] et 
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d’attrempage,[74,75,76,77] déterminantes pour la tenue en service de ces réfractaires. Etant donné 

la relative nouveauté des réfractaires électrofondus à haute teneur en zircone (THTZ), ces 

derniers souffrent d’une absence de données importante.  

Dans leurs travaux concernant l’analyse des contraintes développées au cours de la 

recuisson de blocs électrofondus d’AZS, Cockcroft et al.[70,71] décrivent plusieurs types de 

fissuration (cf. Figure 1.16) (parmi lesquelles les transversales (type A) sont les plus nocives), 

puis effectuent un calcul par éléments finis des contraintes responsables de cet 

endommagement.  

Dans le cas de fissures de type A1 par exemple (cf. Figure 1.16b), ces auteurs 

analysent les contraintes développées en quatre localisations du plan médian du bloc définies 

sur la Figure 1.17. Les résultats obtenus (cf. Figure 1.18) mettent en évidence des profils 

complexes de contraintes de compression et de traction, avec de larges pics de contraintes de 

traction (plus importants lorsque l’on s’éloigne de la surface du bloc), qui se produisent au 

bout de 24 h environ, et causent la fissuration du réfractaire de l’intérieur vers la périphérie.  

Par ailleurs, ces pics de contraintes de traction sont associés à la transformation 

tétragonale – monoclinique de la zircone et conduisent effectivement à la fissuration du 

réfractaire, étant donné que les niveaux de contrainte atteints sont supérieurs à la contrainte de 

rupture du réfractaire (cf. Figure 1.19).  

 
 

(a) (b) 

Figure 1.16 : Représentation schématique des types de fissuration susceptibles d’être rencontrés dans un 
bloc d’AZS[70] 
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Figure 1.17 : Représentation 
schématique du bloc d’AZS montrant la 
localisation des nœuds utilisés pour 
l’analyse des fissures de type A1 (d’après 
la référence [71]) 

 
Figure 1.18 : Contraintes déterminées suivant l’axe z 
par simulation numérique dans un bloc électrofondu 
AZS au cours de la recuisson en quatre nœuds définis 
sur la Figure 1.17[71] 

 

 

 

Refroidissement 

 

Figure 1.19 : Comparaison entre les contraintes calculées par simulation numérique (cf. Figure 1.18) et la 
contrainte de rupture (MOR) de l’AZS en fonction de la température[71] 

 

Une simulation numérique des contraintes mécaniques au sein des blocs électrofondus 

dans une paroi de cuve de four verrier refroidie par soufflage d’air dans sa partie supérieure 

révèle que les contraintes de traction créées pendant et après la première chauffe (suivant un 

protocole défini dans l’étude) sont plus importantes dans la partie supérieure des blocs, à 
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proximité de la face externe des blocs et dans la zone de transition entre la partie isolée du 

bloc et la partie refroidie (cf. Figure 1.20).[74,75,76,77] Tel que l’illustre la Figure 1.20, la 

contrainte σz la plus importante favorise l’apparition de fissurations majoritairement verticales 

sur la face externe des blocs analysés.  

 

  

  

Figure 1.20 : Contraintes maximales déterminées par simulation numérique dans un bloc électrofondu 
AZS au cours de l’attrempage[74,75,76,77] 

 

Des fissurations horizontales, plus préjudiciables pour la tenue en service des blocs, 

peuvent néanmoins être observées si des pertes thermiques se produisent au niveau des joints 

verticaux entre blocs (contrainte σy). D’autres paramètres tels que la température de début de 

soufflage d’air sur la partie supérieure de la face externe des blocs ou la hauteur de bloc 

soumise au soufflage ont été identifiés par les auteurs comme particulièrement influents sur 

l’attrempage, notamment sur les niveaux de contrainte atteints. L’effet des transitoires 

thermiques (arrêt accidentel puis reprise du chauffage) est cependant moins important. La 

résistance aux chocs thermiques dépend principalement de la taille des grains. Elle est plus 

importante pour des cristaux de faible taille (obtenus par refroidissement rapide avec 

éventuellement l’apport de la présence de certaines impuretés) présentant éventuellement une 

structure fine enchevêtrée.[38,78]  

Les électrofondus AZS présentent un comportement dissymétrique en traction et 

compression (cf. Figure 1.21).[72,79] Wereszczak et al.[79] rapportent, dans le cas d’un AZS 

contenant 39,5% de ZrO2, 45,8% de Al2O3 et 12,9% de SiO2, et pour des conditions de 

vitesses de déformation et températures équivalentes, des contraintes à rupture par fluage 10 à 
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12 fois (à 900°C) ou 7 à 9 fois (à 1200°C) supérieures en compression qu’en traction. Ces 

auteurs constatent également une disparité des propriétés mécaniques suivant la localisation 

dans le bloc électrofondu, notamment une résistance à la déformation à haute température 

plus importante pour des échantillons situés en bas de bloc, effet lié à la plus forte teneur en 

zircone et à la plus faible teneur en phase vitreuse dans cette partie.  

 

Figure 1.21 : Comportement en traction et en compression d’un AZS à 1000°C avec une vitesse de 
déformation de 5 × 10-6 s-1[72] 

 

En ce qui concerne les variations du module d’Young en fonction de la température, 

des travaux antérieurs ont révélé l’impact de la transformation de la zircone et l’effet de la 

phase vitreuse.[80] Ces travaux ont également mis en évidence la cristallisation de mullite lors 

du chauffage au détriment de la phase vitreuse et de l’alumine, ce qui modifie la valeur finale 

du module après traitement thermique à 1530°C.  

 

ConclusionConclusionConclusionConclusion    

Ce chapitre a permis d’effectuer un survol des propriétés et du comportement des deux 

types de réfractaires étudiés : électrofondus et bétons réfractaires. Leurs techniques 

d’élaboration sont différentes (électrofusion pour l’un et coulage pour l’autre), de même que 

les compositions, ce qui conduit à des applications dissemblables étant donné la nature des 

propriétés développées. Ces deux classes de matériaux sont néanmoins caractérisées par :  
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- une dissymétrie de comportement en traction – compression, les valeurs de résistance 

en compression d’un réfractaire sont en effet beaucoup plus élevées que la résistance 

en flexion[81] ou en traction ;[82] 

- une non linéarité et une viscoplasticité apparente dues à l’endommagement et/ou à la 

relaxation des contraintes liée à la présence de phases vitreuses à haute température. 

La structure granulaire souvent grossière des réfractaires conduit, au cours de 

traitements thermiques, à des fissurations qui entraînent un comportement pseudo-

plastique et des déformations permanentes. La présence d’une phase vitreuse et/ou 

d’impuretés dans les matières premières pouvant conduire à son développement lors 

de traitements thermiques favorise l’apparition de phénomènes anélastiques. 

Après la présentation de ces données qui seront d’un grand intérêt dans la 

caractérisation des propriétés d’élasticité des bétons réfractaires et des électrofondus définis, 

le prochain chapitre sera consacré à la présentation de quelques rappels sur l’élasticité linéaire 

puis à la description de la principale technique expérimentale utilisée, à savoir, l’échographie 

ultrasonore haute température.  
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Chapitre 2 : Evaluation des 
propriétés d’élasticité 

 

 

 

Avant de décrire la technique expérimentale principalement utilisée dans ce travail, 

l’échographie ultrasonore à haute température, ce chapitre met premièrement l’accent sur les 

fondamentaux de l’élasticité des solides. Sans être exhaustifs, des rappels sur quelques 

méthodes d’estimation des modules d’élasticité de matériaux polycristallins ou hétérogènes à 

partir des propriétés respectives des monocristaux ou des constituants sont effetués. La 

description de la technique expérimentale présente ensuite un moyen d’utilisation des 

ultrasons pour la détermination in situ du module d’Young des matériaux jusqu’à haute 

température. Des illustrations du comportement type de quelques matériaux simples apportent 

enfin des éléments de compréhension quant aux phénomènes susceptibles d’être rencontrés 

dans les matériaux en général.  

 

 

 

 

 



Chapitre 2 : Evaluation des propriétés d’élasticité 

 40 

IIII....    Rappels sur l’élasticité linéaire Rappels sur l’élasticité linéaire Rappels sur l’élasticité linéaire Rappels sur l’élasticité linéaire     

IIII....1111....    Définition Définition Définition Définition –––– constantes d’élasticité constantes d’élasticité constantes d’élasticité constantes d’élasticité    

IIII....1111....1111....    Cas généralCas généralCas généralCas général[[[[1111,,,,2222]]]]    

L’élasticité d’un matériau se caractérise par la proportionnalité entre les contraintes 

appliquées et les déformations induites. Dans le cas de matériaux cristallins, ces dernières sont 

fortement dépendantes de la nature des liaisons interatomiques. L’élasticité linéaire isotherme 

peut se définir pour de petites déformations par une relation de proportionnalité entre tenseur 

des contraintes (σij) et tenseur des déformations (εij) traduite par la loi de Hooke généralisée 

qui peut s’écrire sous deux formes :  

( ) ( ) ( )klijklij C ε⋅=σ  
Equation 2.1 

( ) ( ) ( )klijklij S σ⋅=ε  
Equation 2.2 

(Cijkl ) et (Sijkl ) sont respectivement les tenseurs des rigidités et des complaisances. Les 

constantes d’élasticité Cijkl  et les complaisances Sijkl  (i, j, k, l = 1, 2 ou 3) représentent 

respectivement les composantes de ces deux tenseurs. Chacun des tenseurs (σij) et (εij) 

possède 9 composantes qui conduisent à 81 constantes d’élasticité ou 81 complaisances. Ce 

nombre est réduit à 36 pour des raisons de symétrie du tenseur des contraintes (σij) = (σji) et 

de celui des déformations (εij) = (εji), puis à 21 par des relations énergétiques qui impliquent 

une symétrie du tenseur des rigidités (Cijkl ) = (Cklij ) et de celui des complaisances 

(Sijkl ) = (Sklij ). Pour tenir compte de ces relations, une notation contractée des indices est 

généralement adoptée :  

111 σ=σ  ; 222 σσσσσσσσ =  ; 333 σσσσσσσσ =  ; 423 σσσσσσσσ =  ; 513 σσσσσσσσ =  ; 612 σσ =  Equation 2.3 

111 εε =  ; 222 εε =  ; 333 εε =  ; 4232 εε =  ; 5132 εε =  ; 6122 εε =  Equation 2.4 

 

La loi de Hooke devient en écriture simplifiée : 

JIJI C ε⋅=σ  Equation 2.5 
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JIJI S σ⋅=ε  Equation 2.6 

avec I, J = 1, 2, 3, 4, 5 et 6.  

Le nombre de constantes d’élasticité peut encore être revu à la baisse pour des 

conditions de symétrie particulières inhérentes à la géométrie du cristal considéré. Ainsi, un 

matériau triclinique peut être décrit par 21 constantes, contre 13 pour un monoclinique, 9 pour 

un orthorhombique, 6 pour un tétragonal et 2 pour un matériau isotrope.  

 

IIII....1111....2222....    Cas d’un matériau isotropeCas d’un matériau isotropeCas d’un matériau isotropeCas d’un matériau isotrope[[[[1111,,,,2222]]]]    

Dans un matériau isotrope, les matrices des tenseurs des rigidités et des complaisances 

sont définies par deux constantes indépendantes. Elles s’écrivent respectivement :  

( ) ( )
( )

( )


























−

−

−=

1211

1211

1211

111212

121112

121211

ij

CC
2
100000

0CC
2
10000

00CC
2
1000

000CCC

000CCC

000CCC

C  Equation 2.7 
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où ( ) 4412112
1 CCC =−  et ( ) 441211 SSS2 =−  
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IIII....2222....    Modules d’élasticitéModules d’élasticitéModules d’élasticitéModules d’élasticité    

IIII....2222....1111....    Cas général d’un matériau isotropeCas général d’un matériau isotropeCas général d’un matériau isotropeCas général d’un matériau isotrope[[[[1111,,,,2222]]]]    

Les différentes grandeurs caractérisant l’élasticité d’un matériau à l’échelle 

macroscopique sont généralement déterminées à partir de l’étude du comportement d’une 

éprouvette prismatique soumise à une contrainte de traction ou de compression uniforme, ou à 

un essai de cisaillement simple suivant des directions bien définies.  

Le module d’Young (E) est alors défini comme le rapport entre la contrainte de 

traction imposée (par exemple σ11 suivant la direction 1) et l’allongement subi dans la même 

direction (ε11) :  

1111

11
1 S

1EE =ε
σ

==  Equation 2.9 

 

Toujours à partir de l’essai de traction (contrainte σ11), le rapport entre la contraction 

latérale (ε22 ou ε33) et la déformation suivant la direction de sollicitation désigne le coefficient 

de Poisson (ν) :  

11

33

11

22

ε

ε

ε

ε
ν −=−=  Equation 2.10 

 

Si la contrainte est uniquement appliquée suivant la direction 2 (σ22), alors,  

EEE
SS

1

12

2

21
2112

ν−=
ν

−=
ν

−==  Equation 2.11 

 

Le module de cisaillement correspond au rapport entre la contrainte de cisaillement (τ) 

et la tangente de l’angle de cisaillement (tg γ). Par exemple, pour une contrainte σ23 = τ, G est 

défini par :  
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44
23 S

1
tg

GG =γ
τ≅γ

τ==  
Equation 2.12 

 

Les équations ci-dessus permettent de définir la relation suivante :  

( )
E
12

G
1S44

ν+⋅==  Equation 2.13 

 

Dans un essai de compression uniforme, il existe une relation de proportionnalité entre 

la pression hydrostatique (p) exercée sur un solide et la variation relative de volume induite 

(∆ = ∆V/V). Cette relation définit le module de compressibilité volumique K :  

∆−= p
K  Equation 2.14 

 

On peut par ailleurs démontrer que les modules d’Young, de cisaillement et de 

compressibilité volumique sont reliés par l’expression :  

( )EG33
GEK −

⋅=  Equation 2.15 

 

IIII....2222....2222....    Cas d’un polycristalCas d’un polycristalCas d’un polycristalCas d’un polycristal[[[[1111]]]]    

Les relations générales entre les contraintes et les déformations définies par les 

tenseurs des rigidités et des complaisances permettent de calculer les constantes d’élasticité 

suivant des directions définies par la symétrie du cristal considéré.  

Dans un matériau polycristallin considéré comme isotrope à l’échelle macroscopique, 

des méthodes d’approximations permettent de remonter aux modules d’élasticité à partir des 

constantes d’élasticité des grains monocristallins. Il s’agit par exemple de l’approche de Voigt 

qui émet l’hypothèse d’une uniformité des déformations et pas des contraintes. Les modules 

d’Young (EV) et de cisaillement (GV) de Voigt peuvent ainsi être calculés à partir des 

expressions :  
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( ) ( )
ZY3X2

Y2XZ3YXEV ++
+⋅+−=  Equation 2.16 

( )Z3YX
5
1GV +−=  Equation 2.17 

les grandeurs X, Y et Z étant définies par :  

( )332211 CCC
3
1X ++=  ; ( )121323 CCC

3
1Y ++=  ; ( )665544 CCC

3
1Z ++=  Equation 2.18 

 

La deuxième approche est celle de Reuss qui considère que les contraintes sont 

uniformes dans le polycristal, mais pas les déformations. Les expressions des modules de 

Reuss (ER et GR) sont alors données par :  

( )'Z'Y2'X3
5
1

E
1

R

++=  
Equation 2.19 

( )'Z3'Y4'X4
5
1

G
1

R

+−=  
Equation 2.20 

avec,  

( )332211 SSS
3
1'X ++=  ; ( )121323 SSS

3
1'Y ++=  ; ( )665544 SSS

3
1'Z ++=  Equation 2.21 

 

Une troisième approximation, faite par Hill préconise plutôt une valeur réelle de 

modules égale à la moyenne arithmétique de celles de Voigt et Reuss. Ces dernières 

représenteraient respectivement les valeurs maximale et minimale du module réel du matériau 

polycristallin.  

Le coefficient de Poisson et le module de compressibilité sont alors calculés à partir 

des relations pour matériaux isotropes (cf. Equation 2.13 et Equation 2.15).  

 

IIII....3333....    Estimation des modules d’élasticité d’un matériau hétérogèneEstimation des modules d’élasticité d’un matériau hétérogèneEstimation des modules d’élasticité d’un matériau hétérogèneEstimation des modules d’élasticité d’un matériau hétérogène    

Plusieurs méthodes d’estimation des propriétés d’un matériau hétérogène à partir de 

celles de ses constituants existent dans la littérature. Ces méthodes de calcul souvent basées 
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sur des considérations géométriques simplifiées (en ce qui concerne par exemple la 

distribution spatiale des différentes phases), permettent : 

- soit de déterminer des bornes qui définissent un domaine de valeurs 

possibles ; 

- soit de définir, par homogénéisation, une solution unique pour les différentes 

grandeurs effectives caractéristiques du matériau.  

Il existe pour cela des approches purement mathématiques, et des approches 

phénoménologiques.  

Ces méthodes d’estimation peuvent globalement être classées en deux groupes, les 

méthodes mixtes (modèles de loi des mélanges) et les méthodes de micromécanique.[3] Ces 

dernières trouvent leur origine dans la méthode de l’inclusion équivalente d’Eshelby[4] et 

prennent en compte la microstructure des matériaux.  

Différentes géométries sont adoptées dans la description du matériau hétérogène en 

termes d’assemblage (biphasé par exemple) de particules dans une matrice. Outre l’hypothèse 

d’une absence d’interactions élastiques entre les particules, ces modèles supposent pour la 

plupart, une parfaite cohésion aux interfaces, de même qu’une compatibilité des déformations 

dans le matériau global.  

La loi des mélanges se décline en deux modèles extrêmes, les approximations de Voigt 

et de Reuss. Ce sont des modèles simples considérant des assemblages en parallèle ou en série 

des phases constitutives du matériau. Une loi des mélanges modifiée, plus exacte pour 

l’estimation du module d’élasticité de matériaux biphasés a par la suite été proposée par 

d’autres auteurs.[5]  

La définition de bornes plus précises passe par une meilleure prise en compte de la 

topologie microstructurale du matériau. Plusieurs modèles s’inscrivent dans cette optique. 

Citons les modèles de Hashin et Shtrikman et de Ravichandran[6] basés sur des approches 

variationnelles. 
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IIII....3333....1111....    Bornes de Voigt et ReussBornes de Voigt et ReussBornes de Voigt et ReussBornes de Voigt et Reuss    

Une estimation grossière du module d’élasticité d’un matériau hétérogène peut être 

faite par l’application de la loi des mélanges à partir des modules intrinsèques de chacune des 

phases (par exemple Em et Ep pour un matériau à deux phases m et p) et de leurs fractions 

volumiques respectives, Vm et Vp. Les approximations de Voigt et de Reuss sont basées sur 

des hypothèses de départ similaires à celles utilisées dans le cas de matériaux polycristallins 

monophasés (cf. §  I.2.2). Si le matériau composite biphasé est considéré comme un 

assemblage de couches alternées des deux constituants (cf. Figure 2.1) et que la contrainte est 

appliquée parallèlement aux interfaces, alors, selon Voigt, la déformation est uniforme dans 

tout l’assemblage. Voigt propose alors l’équation suivante pour le calcul du module effectif 

(cf. Equation 2.22) :[7]  

ppmm VEVEE ⋅+⋅=  
Equation 2.22 

Cette relation s’applique également aux modules de cisaillement et de compressibilité, ainsi 

qu’au coefficient de Poisson.  

Dans le cas où la contrainte serait plutôt orientée perpendiculairement à l’interface 

(modèle en série), Reuss émet l’hypothèse d’une uniformité des contraintes (cf. Figure 2.1). 

Dans ce cas, l’Equation 2.23 permet d’obtenir une estimation des modules d’Young, de 

cisaillement et de compressibilité. Le coefficient de Poisson est quant à lui défini par 

l’Equation 2.24.[8]  

pm EEE
111 +=  

Equation 2.23 

pmmp

pmpmpm

VEVE

VEVE

⋅+⋅
⋅⋅ν+⋅⋅ν

=ν  Equation 2.24 

 

Selon Hill, les hypothèses d’uniformité des contraintes ou des déformations ne sont 

pas réalistes. Il estime que les approximations de Voigt et Reuss définissent des bornes assez 

larges qui représentent les limites inférieures et supérieures des grandeurs caractéristiques du 

matériau biphasé réel.[9] Bien que très sommaire, la loi des mélanges de Voigt peut donner des 

résultats satisfaisants pour des microstructures particulières.[10]  
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IIII....3333....2222....    Bornes de Hashin et Shtrikman Bornes de Hashin et Shtrikman Bornes de Hashin et Shtrikman Bornes de Hashin et Shtrikman     

Le modèle de Hashin et Shtrikman permet de déterminer, à partir des propriétés et 

fractions volumiques de chacune des phases, des bornes de modules d’élasticité pour 

matériaux hétérogènes biphasés avec une distribution spatiale aléatoire de chacune des 

phases.[11,12,13,14] Le système considéré est formé par un assemblage de particules sphériques 

(distribution isotrope) noyées dans une matrice continue (cf. Figure 2.1). C’est ce modèle qui 

sera utilisé par la suite.  

Sur la base du principe de l’énergie minimum, à partir de la géométrie décrite ci-

dessus, ce modèle définit les bornes inférieure (G-, K-) et supérieure (G+, K+) des modules de 

cisaillement et de compressibilité par les relations :  

mm

m

mp

p
m

G4K3

V3

KK

1

V
KK

+
+

−

+=−  
Equation 2.25 

pp

p

pm

m
p

G4K3
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V
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+=+  
Equation 2.26 
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( )ppp

ppp
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G4K3G5

VG2K6
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GG

+⋅
⋅+

+
−

+=+  
Equation 2.28 

Les bornes inférieures et supérieures du module d’élasticité sont alors calculées à partir des 

relations pour matériaux isotropes (cf. Equation 2.15) par :  

−−

−−
−

+
⋅=

GK3

GK9
E  Equation 2.29 

++

++
+

+
⋅=

GK3

GK9
E  Equation 2.30 

Quant au coefficient de Poisson, les expressions dérivées des modifications de Zimmerman[15] 

sont données par :  



Chapitre 2 : Evaluation des propriétés d’élasticité 

 48 

+−

+−
−

+
−=ν

G2K6

G2K3
 Equation 2.31 

−+

−+
+

+
−=ν

G2K6

G2K3
 Equation 2.32 

 

La borne inférieure (supérieure) de ce modèle correspond à une configuration dans 

laquelle la phase la moins (plus) rigide constitue la matrice.  

La Figure 2.1 compare les variations du module d’Young prévues par les approches de 

Voigt et Reuss et de Hashin et Shtrikman dans le cas d’un composite formé d’un verre et de 

particules sphériques d’alumine. Cet exemple montre bien des bornes de Hashin et Shtrikman 

beaucoup plus rapprochées dans le domaine décrit par les approximations de Voigt et Reuss.  
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Figure 2.1 : Estimation du module d’Young d’un matériau composite constitué de verre et de particules 
sphériques d’alumine à partir des approches de Voigt et Reuss et de Hashin et Shtrikman 
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IIII....4444....    Intérêt de l’évaluation des paramètres d’éIntérêt de l’évaluation des paramètres d’éIntérêt de l’évaluation des paramètres d’éIntérêt de l’évaluation des paramètres d’élasticitélasticitélasticitélasticité    

Parmi les deux modules d’élasticité indépendants pour les solides isotropes, le module 

d’Young est le plus souvent déterminé. Connaissant les ordres de grandeur du coefficient de 

Poisson une estimation des autres modules est possible.  

 

IIII....4444....1111....    Module dModule dModule dModule d’Young’Young’Young’Young    : paramètre utile pour les calculs de comportement : paramètre utile pour les calculs de comportement : paramètre utile pour les calculs de comportement : paramètre utile pour les calculs de comportement 

thermomécanique des matériauxthermomécanique des matériauxthermomécanique des matériauxthermomécanique des matériaux    

Le module d’Young est un paramètre mécanique fondamental pour la prévision du 

comportement thermomécanique des matériaux, lorsque les calculs sont effectués suivant une 

approche thermoélastique. Dans le cas des réfractaires hétérogènes, objet de notre étude, 

même si les lois de comportement mécanique (même à température ambiante) sont souvent 

plus complexes que celles de l’élasticité linéaire comme nous le verrons ultérieurement, la 

connaissance des modules d’élasticité est néanmoins nécessaire lorsqu’on se limite à des 

sollicitations n’induisant que de faibles déformations. De plus, les calculs effectués à haute 

température impliquent la détermination des paramètres d’élasticité dans cette même gamme 

de température.  

 

IIII....4444....2222....    Module d’YoungModule d’YoungModule d’YoungModule d’Young    : outil de caractérisation: outil de caractérisation: outil de caractérisation: outil de caractérisation    

Les modules d’élasticité sont liés à l’énergie de cohésion interatomique et à la 

microstructure du matériau. Ils sont donc le reflet de tous les changements microstructuraux 

causés par exemple par des traitements thermiques[16] ou des variations de pression.[17,18] Leur 

mesure constitue donc un outil de caractérisation.  

 

I.4.2.a. Module d’Young et propriétés intrinsèques 

A température ambiante, un cristal à liaisons covalentes fortes comme le diamant 

possède un module d’Young beaucoup plus important (1035 GPa[19]) que celui d’un matériau 

à liaisons ioniques plus faibles (par exemple NaCl, 44,2 GPa[19]).  
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Dans un matériau hétérogène, le module d’Young dépend, entre autres, des modules 

intrinsèques des phases en présence, de leur fraction volumique et leur géométrie, du taux de 

porosité et du taux d’endommagement (fissuration). Les différentes méthodes d’estimation du 

module d’Young des matériaux hétérogènes présentées ci-dessus sont fonction des modules 

de chacune des phases et de leur fraction volumique. En ce qui concerne l’influence du taux 

de porosité et d’endommagement, plusieurs lois sont applicables aux matériaux hétérogènes.  

 

I.4.2.b. Module d’Young et porosité 

La porosité entraîne toujours une baisse du module d’Young par rapport au matériau 

dense. Plusieurs modèles basés sur des développements théoriques ou issus de l’empirisme 

permettent de décrire cette décroissance.[20,21] Citons, à titre d’exemples, les approches 

classiques de Hasselman[22] et Mackenzie[23] à partir de modèles de sphères isolées dans une 

matrice, la loi empirique proposée par Spriggs,[24] ainsi que l’approche de Nagarajan[25] basée 

sur une porosité supposée cylindrique. Plusieurs études montrent une bonne cohérence entre 

ces approches classiques et les résultats expérimentaux.[26,27] 

A noter que les approches classiques sur la dépendance des modules d’élasticité par 

rapport à la porosité ne prennent pour la plupart pas en compte des paramètres tels que la 

structure ou l’arrangement des pores (géométrie, orientation, distribution) dans les matériaux. 

Des études récentes concluent pourtant à une forte influence sur la vitesse de propagation des 

ultrasons dans des matériaux céramiques et sur le module d’Young de la géométrie des 

pores[28,29] et de paramètres de topologie de la structure tels que la contiguïté et la continuité 

des volumes.[30]  

 

I.4.2.c. Module d’Young et fissuration 

Un matériau fissuré se caractérise par la rupture de certaines liaisons interatomiques. 

Ceci traduit donc une baisse de rigidité qui se matérialise par un module d’Young plus faible 

que celui du matériau intègre équivalent. Il existe également dans la littérature plusieurs 

modèles descriptifs des propriétés d’élasticité des matériaux en fonction du taux de 

fissuration, dans le cas d’un réseau de microfissures uniformément réparties.[31,32]  
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D’une façon générale, la variation relative de module d’Young peut être utilisée pour 

évaluer l’endommagement d’un matériau, en utilisant par exemple la relation de 

Kachanov :[33,34]  

0E

E
1D −=  Equation 2.33 

où D est un paramètre d’endommagement, E0, le module du matériau sain, et E, le module du 

matériau endommagé.  

 

IIII....5555....    Techniques usuelleTechniques usuelleTechniques usuelleTechniques usuelles d’évaluation des paramètres d’élasticités d’évaluation des paramètres d’élasticités d’évaluation des paramètres d’élasticités d’évaluation des paramètres d’élasticité    

IIII....5555....1111....    Cas d’un matériau isotropeCas d’un matériau isotropeCas d’un matériau isotropeCas d’un matériau isotrope    

Classiquement, le module d’Young et le coefficient de Poisson peuvent être 

déterminés par des essais monotones de traction ou de compression uniaxiale (cf. §  I.2). La 

mesure des déformations est réalisée par des jauges de déformation (à basse température) ou 

par des extensomètres qui offrent l’avantage de pouvoir être utilisés à haute température.  

Les modules d’élasticité peuvent également être déterminés par des méthodes 

dynamiques non destructives. On distingue les techniques par résonance, qui consistent à 

mesurer la fréquence de résonance d’un échantillon de géométrie normalisée du matériau,[19] 

et l’échographie ultrasonore qui utilise des ondes progressives. Le principe de l’échographie 

ultrasonore et son application à haute température sont décrits dans le §  II.  

 

IIII....5555....2222....    Cas d’un matériau anisotropeCas d’un matériau anisotropeCas d’un matériau anisotropeCas d’un matériau anisotrope    

La détermination expérimentale des constantes d’élasticité peut se faire par des 

méthodes classiques d’essais statiques sur des monocristaux, qui s’avèrent cependant très 

difficiles à mettre en œuvre car il s’agit de milieux anisotropes. D’autres techniques 

expérimentales sont également utilisables : par l’exploitation des mesures de vitesses de 

propagation d’ondes acoustiques suivant diverses directions à travers des monocristaux[35] ou 

par l’utilisation de la diffraction de neutrons sur polycristaux soumis à des contraintes 

uniaxiales.[36,37]  
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IIII....6666....    Module d’Young "statique" et "dynamique"Module d’Young "statique" et "dynamique"Module d’Young "statique" et "dynamique"Module d’Young "statique" et "dynamique"    

En échographie ultrasonore, l’onde qui se propage dans le matériau correspond à une 

sollicitation induisant des niveaux de déformation très faibles. Le module "ultrasonore" 

correspond donc à celui qui est mesuré au pied de la courbe de comportement mécanique, 

dans la partie linéaire, lorsque la déformation subie par le matériau est encore faible, ou à la 

tangente de cette courbe lorsqu’il n’existe pas de domaine de linéarité apparent. Le module 

d’Young "statique" est déterminé à partir de la pente des courbes contrainte – déformation 

dérivées des essais de traction, compression ou flexion. L’évaluation de ce module pour de 

faibles niveaux de charges est rendue difficile car elle est tributaire d’une bonne appréciation 

du pied de courbe. C’est souvent le cas des matériaux hétérogènes, même à température 

ambiante, comme par exemple dans un réfractaire alumine/carbone dont les résultats d’essais 

de traction et de compression[38] sont présentés Figure 2.2.  
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Figure 2.2 : Comportement en traction et en compression à température ambiante d’un réfractaire 
alumine/carbone[38] 

 

Etant donné la difficulté d’appréciation de la tangente à l’origine des courbes 

contrainte – déformation issues d’essais mécaniques pour de faibles niveaux de charge, la 
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tendance est souvent d’analyser les courbes à un certain taux de déformation (par exemple, 

limite conventionnelle d’élasticité à 0,2%), ce qui conduit souvent à de faibles valeurs de 

module d’élasticité. Une autre pratique consiste à déterminer un module d’Young "apparent" 

à partir des pentes des courbes charge ou décharge des essais statiques. De plus, dans le cas 

des réfractaires, la dissymétrie des comportements en traction et en compression rend difficile 

l’évaluation d’un module d’Young à partir d’essais de flexion.[16] En conséquence, les 

résultats présentent une dispersion dans les valeurs de module d’Young évaluées à partir de 

plusieurs essais mécaniques statiques, traction, compression et flexion. Ces valeurs, 

généralement plus faibles en flexion (ou en traction), correspondent en fait à des "modules 

apparents".[39,40,41] Elles sont toutes inférieures à celles issues de mesures ultrasonores,[42]et 

encore plus à haute température lorsque des phénomènes de visco-élasticité interviennent.[43]  

 

IIIIIIII....    Application Application Application Application de l’échographie ultrasonore à la de l’échographie ultrasonore à la de l’échographie ultrasonore à la de l’échographie ultrasonore à la 

détermination du module d’Young en fonction de la détermination du module d’Young en fonction de la détermination du module d’Young en fonction de la détermination du module d’Young en fonction de la 

températuretempératuretempératuretempérature    

L’échographie ultrasonore est une application des ondes acoustiques à la 

caractérisation des matériaux. Dans un milieu continu, une onde acoustique progressive est 

une vibration utilisant l’élasticité du milieu pour sa propagation. Les ondes ultrasonores sont 

situées dans des domaines de fréquence supérieurs à 20 kHz. Il existe plusieurs modes de 

propagation possibles d’une onde acoustique dans les milieux solides suivant les conditions 

de génération et les conditions aux limites. Les plus usuels sont les modes longitudinaux 

(ondes de traction - compression) ou transversaux (ondes de cisaillement), pour lesquels le 

milieu est considéré comme infini. Dans des milieux bornés, d’autres modes existent, parmi 

lesquels les modes de propagation dits en "barre longue" qui concernent des barreaux pour 

lesquels les dimensions latérales sont très faibles par rapport à la longueur d’onde. Ils peuvent 

être de type longitudinal ou de torsion. [44,45] La Figure 2.3 présente une illustration 

schématique de ces différents modes de propagation.  
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Figure 2.3 : Quelques modes de propagation des ondes acoustiques dans un milieu continu ; ondes 
longitudinales (a) et transversales (b) dans un milieu infini ; ondes longitudinales (c) et de torsion (d) de 
type "barre longue" dans un milieu borné 

 

La technique spécifiquement développée au laboratoire pour mesurer les modules 

d’élasticité à haute température est basée sur la mesure de la vitesse de propagation des 

ultrasons en mode barre longue à travers un matériau.[46,47] Elle a déjà été appliquée à divers 

types de réfractaires.[48,49,50,51] Le principe consiste à générer des ondes ultrasonores par un 

transducteur et à guider ces ondes mécaniques dans le matériau. Basée sur des ondes barre 

longue de traction – compression, cette technique permet de déterminer directement le module 

d’Young à partir de la formule de Newton (cf. Equation 2.34) :[44,52,53]  

2
LBVE ⋅ρ=  Equation 2.34 

où ρ représente la masse volumique, et VLB, la vitesse de propagation des ondes 

longitudinales de barre longue.  

 

IIIIIIII....1111....    Ensemble expérimentalEnsemble expérimentalEnsemble expérimentalEnsemble expérimental    

Le schéma de principe du dispositif expérimental[47] est représenté sur la Figure 2.4.  
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Figure 2.4 : Schéma de principe du montage utilisé pour l’échographie ultrasonore haute température 

 

L’onde est émise sous forme d’une impulsion large bande par un transducteur 

magnétostrictif relié à une tige en alumine, qui est ensuite couplée à l’échantillon à l’aide d’un 

ciment réfractaire. Cette onde ultrasonore de traction – compression est ensuite transmise à 

l’échantillon situé dans un four par l’intermédiaire du guide d’onde en alumine. Après un aller 

et retour dans l’échantillon, le transducteur réceptionne également le signal retour qui peut 

être visualisé après amplification sur l’écran d’un oscilloscope. Ce signal, formé d’une suite 

d’échos d’amplitudes décroissantes représentant les réflexions successives de l’onde sur les 

deux faces de l’échantillon est ensuite analysé, et les différents paramètres exploitables sont 

extraits.  

Les fréquences utilisées au cours de cette étude sont de l’ordre de 60 à 140 kHz pour 

les réfractaires et 350 kHz pour les verres.  

La géométrie de l’échantillon sous forme de barreau parallélépipédique favorise la 

propagation d’ondes ultrasonores de type "barre longue". Les dimensions latérales (d) sont en 

effet faibles devant la longueur d’onde - λ (typiquement d/λ < 0,2). 
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IIIIIIII....2222....    Paramètres exploitésParamètres exploitésParamètres exploitésParamètres exploités    

L’exploitation du signal ultrasonore est réalisé automatiquement à l’aide d’un logiciel 

développé au laboratoire (USANALYS) sur la base d’un traitement par auto ou 

intercorrélation entre les échos.[54]  

 

IIIIIIII....2222....1111....    EvEvEvEvaluation du module d’Youngaluation du module d’Youngaluation du module d’Youngaluation du module d’Young    

La mesure du temps de retard (τ) entre deux échos successifs du signal obtenu 

(cf. Figure 2.4) permet de déterminer la vitesse de propagation (VLB) des ondes par :  

τ
⋅= L2VLB  Equation 2.35 

avec L = longueur de l’échantillon.  

A une température T donnée, le module d’Young est ensuite calculé à partir de 

l’Equation 2.34.  

En tenant compte des éventuelles variations de longueur (∆L) et de masse (∆M), le 

module d’Young est calculé par la relation :  
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IIIIIIII....2222....2222....    Evaluation de l’atténuationEvaluation de l’atténuationEvaluation de l’atténuationEvaluation de l’atténuation    

L’atténuation caractérise la diminution de l’amplitude et de l’intensité des ondes 

acoustiques en fonction de la distance de propagation dans le matériau. Considérons une onde 

ultrasonore qui se propage à travers le guide d’onde et l’échantillon (cf. Figure 2.5).  
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Figure 2.5 : Trajet suivi par l’onde ultrasonore à travers le guide d’onde et l’échantillon et échos 
correspondants 

 

A partir des amplitudes des trois premiers échos correspondant respectivement à 

l’écho d’interface et aux deux premiers échos de fond sur la face extrême de l’échantillon, le 

coefficient d’atténuation peut être déterminé à partir de la formule :  

( ) ( ) ( )[ ]
( ) ( )[ ] ( ) ( ) 
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21  Equation 2.37 

 

Les détails concernant l’origine de l’atténuation et les différents calculs conduisant à 

sa détermination peuvent être trouvés en Annexe 1 ou dans les références [46,55].  
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IIIIIIII....2222....3333....    Précision et sensibilitéPrécision et sensibilitéPrécision et sensibilitéPrécision et sensibilité    

La précision sur les mesures de module prend en compte les erreurs faites sur la 

détermination de la masse volumique, de la longueur des échantillons et du temps de 

propagation des ondes ultrasonores. Ces dernières, respectivement estimées à 1%, 0,1% et 

1,5% environ, conduisent à une erreur relative d’environ 4% sur la valeur du module. La 

sensibilité des mesures réalisées quant aux variations du module in-situ est d’environ 0,1%.  

 

IIIIIIII....3333....    Optimisation de la géométrie des éprouvettesOptimisation de la géométrie des éprouvettesOptimisation de la géométrie des éprouvettesOptimisation de la géométrie des éprouvettes    

Le choix de la dimension des échantillons dépend de plusieurs paramètres dont la 

fréquence de l’onde, les impédances acoustiques du guide d’onde et du matériau, la taille des 

grains (surtout dans le cas de matériaux hétérogènes à gros grains). L’atténuation étant une 

fonction croissante de la fréquence (cf. Annexe 1), plus le matériau est atténuant, plus la 

fréquence de l’onde ultrasonore doit être faible. Ceci conduit à des longueurs d’onde élevées, 

donc des dimensions latérales d’échantillons assez conséquentes afin de respecter les 

conditions de propagation en mode barre longue. Lorsque le matériau est à gros grains, la 

nécessité d’augmenter les dimensions des échantillons s’impose également. Pratiquement, une 

première mesure est réalisée à température ambiante pour la détermination de la vitesse de 

propagation des ondes dans le matériau considéré. Les dimensions du guide et de l’échantillon 

(particulièrement les sections) sont ensuite calculées pour permettre une bonne adaptation des 

impédances acoustiques à l’interface, c’est-à-dire assurer une transmission optimale des 

ondes. Ces considérations conduisent à des optimisations au niveau du coefficient de réflexion 

à l’interface guide d’onde – échantillon (cf. Annexe 2). Il ne faut pas non plus négliger la 

longueur de l’échantillon et celle du guide d’onde qui doivent être optimisées pour éviter 

toute superposition entre les échos. Ceci prend en compte le temps de propagation des ondes 

ultrasonores dans les matériaux considérés.  

 

IIIIIIII....4444....    Comportement type de quelques matériauxComportement type de quelques matériauxComportement type de quelques matériauxComportement type de quelques matériaux    

De manière intrinsèque, le module d’Young présente une décroissance en fonction de 

la température, du fait de l’affaiblissement des liaisons interatomiques et du glissement aux 

joints de grains en fonction de la structure du matériau.[56,57] Des écarts à ce comportement 
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sont constatés lorsque des modifications de la microstructure ou des transformations physico-

chimiques diverses interviennent.[56] Ces effets types seront utiles à la compréhension du 

comportement des réfractaires que nous étudions.  

 

IIIIIIII....4444....1111....    Cas d’un matériau stableCas d’un matériau stableCas d’un matériau stableCas d’un matériau stable    

Un matériau qui ne subit pas de transformation présente une décroissance linéaire 

réversible du module d’Young en fonction de la température.[56] C’est le cas par exemple 

d’une alumine dense frittée (cf. Figure 2.6).[47] Le changement de pente à haute température 

est dû au ramollissement des ajouts de frittage utilisés qui ont des températures de fusion plus 

faibles. Cette baisse de viscosité crée donc une phase vitreuse intergranulaire qui favorise le 

glissement des grains et cause une baisse de viscosité qui accentue la diminution de la rigidité 

du matériau.  
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Figure 2.6 : Variation du module d’Young en fonction de la température dans une alumine dense frittée[47] 

 

IIIIIIII....4444....2222....    Cas particulier d’un verreCas particulier d’un verreCas particulier d’un verreCas particulier d’un verre    

Le comportement d’un verre fait état d’une évolution progressive du module d’Young 

(souvent une décroissance, comme dans le cas d’un matériau cristallin stable), suivie d’un 

changement de pente lors de la transition vitreuse. Cette transformation s’accompagne en 

outre d’une augmentation de l’atténuation dans le matériau. La Figure 2.7 présente l’exemple 

du comportement d’un verre silico-alumineux.[58] 
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Figure 2.7 : Variations du module d’Young et du coefficient d’atténuation dans un verre silico-
alumineux[58]  

 

Le changement de pente relevé permet de déterminer la température de transition 

vitreuse du verre considéré. Des études antérieures ont révélé que les valeurs ainsi mesurées 

par échographie ultrasonore sont généralement inférieures à celles obtenues par d’autres 

techniques telles que la dilatométrie.[59] Les écarts constatés pourraient provenir des 

différences de sensibilité des deux techniques, face aux changements qui s’opèrent à l’échelle 

atomique. Les ultrasons faisant appel à des interactions à l’échelle atomique, seraient a priori 

plus sensibles.  

 

IIIIIIII....4444....3333....    CaCaCaCas d’un matériau qui subit des transformations physicos d’un matériau qui subit des transformations physicos d’un matériau qui subit des transformations physicos d’un matériau qui subit des transformations physico----chimiqueschimiqueschimiqueschimiques    

La Figure 2.8 présente les variations en fonction de la température du module d’Young 

d’un verre azoté.[60]  

On peut identifier le changement de pente aux environs de 960°C qui marque le 

passage de la transition vitreuse (Tg). L’augmentation isotherme du module autour de 1150°C 

est liée à un processus de cristallisation qui contribue à rigidifier le matériau. Le 

comportement au refroidissement est ensuite similaire à celui d’un polycristal stable (cf. 

§  II.4.1) : le module d’Young augmente progressivement jusqu’à la température ambiante.  
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Figure 2.8 : Variation du module d’Young en fonction de la température dans un échantillon de verre 
azoté[60] 

 

IIIIIIII....4444....4444....    Cas d’un matériau endommagéCas d’un matériau endommagéCas d’un matériau endommagéCas d’un matériau endommagé    

La courbe d’évolution du module d’Young de ce type de matériau est caractérisée par 

une courbe d’hystérésis plus ou moins ouverte, en fonction du taux d’endommagement initial 

ou résultant d’un traitement thermique antérieur (frittage par exemple). Ce type d’évolution 

est constaté dans des matériaux à gros grains anisotropes[61], ou multigranulaires présentant 

des désaccords dilatométriques importants. La Figure 2.9 présente l’exemple d’un échantillon 

de titanate d’alumine (TiAl2O5), dont l’évolution du module d’Young a été suivie au cours 

d’un traitement thermique jusqu’à 1300°C.[48]  

Une des techniques de synthèse de ce matériau consiste en une réaction à l’état solide, 

au-dessus de 1300°C, entre l’alumine et l’oxyde de titane.[62,63,64] Le matériau ainsi élaboré 

présente une faible expansion linéaire globale, mais une forte anisotropie de dilatation à 

l’échelle des cristaux, qui résulte en la création de microfissures (cf Figure 2.10).[65] En plus 

de la présence de porosités résiduelles, le matériau est ainsi endommagé dans son état initial, 

et la valeur de module mesurée est plus faible que celle du matériau sain. 
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Figure 2.9 : Variation du module d’Young en fonction de la 
température dans un échantillon de titanate d’alumine fissuré[48] 

 Figure 2.10 : Microstructure d’un 
échantillon de titanate d’alumine[65] 

 

Tandis que la température augmente, les dilatations différentielles des grains 

favorisent la "résorption" (fermeture transitoire) de ces défauts, et le module d’Young croît à 

partir de 500°C. Au-dessus de 1100°C, la légère baisse de module, semblable à celle constatée 

dans le cas du verre ou de l’alumine dense à haute température, est liée à la fusion d’additifs 

tels que SiO2 ou MgO qui ont pour rôle, lors de l’élaboration du TiAl 2O5, d’accroître la 

résistance de ce dernier par la diminution de la taille des grains.[62,63,64] Au début du 

refroidissement, entre 1300 et 600°C, le module suit ensuite l’évolution d’un matériau stable. 

Les désaccords dilatométriques associés à l’anisotropie de dilatation des grains induisent enfin 

un endommagement qui se traduit par une importante baisse de module à la fin du 

refroidissement. Le matériau présente globalement un comportement exempt de 

transformations physico-chimiques majeures, mais juste un processus de fermeture et 

d’ouverture des fissures qui ne change pas sa rigidité finale après traitement thermique.  

 

ConclusionConclusionConclusionConclusion    

Après la présentation de quelques fondamentaux sur l’élasticité linéaire, nous avons, 

dans ce chapitre, décrit la principale technique expérimentale utilisée dans notre étude, à 

savoir l’échographie ultrasonore à haute température, et rappelé quelques comportements 
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types susceptibles d’être rencontrés dans l’application de cette technique d’analyse à l’étude 

des réfractaires.  

Les chapitres suivants sont consacrés à l’étude des deux types de matériaux : bétons 

réfractaires et électrofondus.  
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Chapitre 3 : Elasticité à haute 
température des bétons réfractaires 
 

 

 

Les deux bétons étudiés, fournis par la société TRB, sont actuellement majoritairement 

destinés à des applications réfractaires en sidérurgie, notamment dans les poches acier. Les 

études habituellement menées sur ce type de matériau concernent donc les applications très 

haute température jusqu’à 1600°C. Rappelons que les applications visées dans notre 

programme concernent plutôt les couches de durée des poches acier ou les centrales 

thermiques à lit fluidisé circulant pour lesquels le domaine de température est inférieur à 

1200°C. Ainsi, notre étude s’est concentrée sur les zones de "températures intermédiaires", 

700-1200°C.  

Dans ce chapitre, nous présenterons, dans un premier temps, les résultats obtenus à 

température ambiante puis, à travers des cycles thermiques jusqu’à 1500°C, nous observerons 

l’effet des différentes transformations microstructurales sur le module d’Young. Enfin, le 

domaine "températures intermédiaires" sera abordé, avec l’étude de l’influence de cycles 

thermiques et de différents vieillissements sur le module d’Young des matériaux. Dans le cas 

des bétons, une étude préalable du comportement des constituants sera présentée dans chaque 

domaine de température, afin de mieux expliciter les phénomènes observés.  

Les dimensions des échantillons de bétons And-LCC et Bau-ULCC analysés en 

échographie ultrasonore sont d’environ 13 × 13 × 120 mm3 (fréquence d’environ 60 kHz). 

Les essais ont été conduits avec une vitesse de montée et de descente en température de 

5°C/min.  
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IIII....    Présentation des matériauxPrésentation des matériauxPrésentation des matériauxPrésentation des matériaux    

Le caractère confidentiel des données concernant les matériaux réfractaires industriels 

ne facilite pas leur description. Néanmoins, l’essentiel des informations nécessaires à la 

compréhension du comportement de ces matériaux est communiqué. Les bétons réfractaires 

étudiés sont de deux types : l’un à basse teneur en ciment (environ 7%) et contenant 

essentiellement de l’andalousite et de la chamotte (noté And-LCC), et l’autre à ultra-basse 

teneur en ciment (environ 3%), à base de bauxite (noté Bau-ULCC). Ces matériaux sont 

constitués d’un assemblage de granulats noyés dans une matrice contenant les particules les 

plus fines. On retrouve aussi différents adjuvants et des fibres polymères.  

Le Tableau 3.1 résume quelques caractéristiques de ces matériaux fournies par TRB. 

Les tailles des granulats d’andalousite, de bauxite et de chamotte sont comprises 

respectivement entre 0,3 et 1,6 mm, 1 et 3 mm, et 2 et 4 mm. Le matériau Bau-ULCC à 86% 

d’alumine est plus dense que And-LCC (58%). Ce dernier, en plus des granulats d’andalousite 

et de chamotte, contient un peu de bauxite qui complète les grades supérieurs de sa 

distribution granulométrique. Nous reviendrons plus tard sur les caractéristiques de ces 

granulats.  

Tableau 3.1 : Quelques caractéristiques des bétons And-LCC et Bau-ULCC fournies par le fabricant 

Matériaux Béton And-LCC Béton Bau-ULCC 

Granulats Andalousite, chamotte Bauxite 

Quantité d’eau pour mise en œuvre (%) 5 4,7 

Masse volumique apparente après 

séchage 110°C (kg/m3) 
2580 2970 

Porosité ouverte après séchage 110°C (%) 7 9 

Al 2O3 58 86 

SiO2 38 8 

CaO 2,30 1,1 

Fe2O3 1 1 

Analyse chimique 

après calcination  

(% massique) 

TiO2 0,5 - 
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Dans un béton, les réactions physico-chimiques concernent majoritairement les 

particules les plus fines (matrice), les agrégats de grande taille jouant plutôt un rôle de 

renforcement mécanique. Pour simplifier les interprétations, le béton sera considéré 

comme un matériau composite formé de granulats dans une matrice dont la taille 

maximale des particules a été fixée à 200 µm.  

La matrice contient essentiellement du ciment alumineux, de l’alumine ultrafine, de la 

fumée de silice, de l’andalousite (éventuellement de la cyanite) ou de la bauxite fine. Les 

particules fines d’andalousite (Kerphalite KB® de Damrec, 0-160 µm) sont incorporées à 

l’état brut, tandis que la bauxite fine (0-200 µm) est préalablement calcinée. Formée de 

particules sphériques submicroniques, la fumée de silice qui rentre dans la formulation des 

deux bétons (microsilice Elkem® grade 971U) est une poudre ultrafine amorphe dont la 

distribution granulométrique est 0,1-1 µm avec un diamètre moyen des particules de 0,15 µm.  

Ainsi définie, la matrice constitue respectivement 35% et 37,5% des bétons base 

andalousite et base bauxite. Quelques données sur la composition des matrices sont 

regroupées dans le Tableau 3.2. Si l’on compare les teneurs en fumée de silice, il n’existe pas 

une grande différence entre les deux matrices. Avec 32% de bauxite fine et 40% d’alumine 

calcinée, la matrice de Bau-ULCC est beaucoup plus riche en alumine. Elle renferme en outre 

presque trois fois moins de ciment que la matrice du matériau And-LCC. Cette dernière 

contient en revanche 40% d’andalousite fine.  

Tableau 3.2 : Quelques caractéristiques des matrices (< 200 µm) des bétons And-LCC et Bau-ULCC 
(d’après TRB) 

Constituants  

(% massique) 

Matrice And-LCC 

(≈ 35% du béton) 

Matrice Bau-ULCC 

(≈ 37,5% du béton) 

Ciment alumineux 20% 8% 

Andalousite fine 40%  

Bauxite fine  32% 

Alumine ultrafine calcinée  20% 40% 

Cyanite 7,5% N. C.  

Fumée de silice 12,5% ≤10% 

 

Des éprouvettes de bétons (de dimensions 60 × 60 × 140 mm3) nous ont été fournies 

par TRB. Le processus d’élaboration de ces barreaux est résumé sur la Figure 3.1. L’étape 



Chapitre 3 : Elasticité à haute température des bétons réfractaires 

 72 

finale de séchage à 110°C pendant au moins 24 h permet d’assurer la conversion des hydrates 

du ciment. Des échantillons sont usinés dans ces barreaux aux dimensions requises par la 

technique d’analyse à appliquer. Ils sont de nouveau étuvés pendant au moins 24 h, afin 

d’éliminer l’eau apportée par l’usinage. 

Nous disposions aussi de mélanges secs des deux bétons qui nous ont surtout permis 

d’élaborer des matrices après tamisage à 200 µm. Les éprouvettes de matrice (12 × 12 × 120 

ou 10 × 10 × 100 mm3) ont été coulées avec la même teneur en eau nécessaire à l’hydratation 

d’une quantité de béton contenant une proportion équivalente de matrice. Etant donné les 

petites quantités utilisées, le malaxage a été fait à la main, et les éprouvettes coulées sans 

vibration. Les conditions de conservation et de séchage étaient par contre les mêmes que pour 

les barreaux de bétons.  

 

Bétons  

(granulats et particules fines) 
+ 

Eau  

(And-LCC - 5%, Bau-LCC - 4,7%) 

  ⇓   

 Malaxage – 5 min  

  ⇓   

 Coulage vibration – 2 min  

  ⇓   

 Conservation à l’air – 24 h  

  ⇓   

 Séchage à 110°C – 24 h  

Figure 3.1 : Procédure d’élaboration des barreaux de bétons 

 

IIII....1111....    Caractéristiques des principaux constituantsCaractéristiques des principaux constituantsCaractéristiques des principaux constituantsCaractéristiques des principaux constituants    

IIII....1111....1111....    Le cimentLe cimentLe cimentLe ciment    

Le ciment alumineux, SECAR 71 de Lafarge (71% en masse d’alumine dont 6% de 

corindon), utilisé dans l’élaboration du béton, contient 56% de CA et 38% CA2. C12A7 

constitue la phase minoritaire avec une teneur inférieure à 1%.[1] La Figure 3.2 présente les 

phases que nous avons pu identifier dans le ciment anhydre par diffraction des RX.  
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Figure 3.2 : Diagramme de diffraction des RX du ciment brut 
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Figure 3.3 : Diagramme de diffraction des RX du ciment après prise hydraulique et traitement à 110°C 
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Afin de vérifier la présence des phases résultant de cette hydratation, des éprouvettes 

de ciment ont été coulées avec un rapport eau/ciment de 0,33 (cf. Chapitre 1, § I.1.1.). Comme 

le présente la Figure 3.3, après un traitement à 110°C, les hydrates sont stabilisés et se 

retrouvent sous la forme de C3AH6 ou de AH3 à la suite de la conversion des hydrates 

métastables (CAH10, C2AH8). 

 

IIII....1111....2222....    Les granulats d’andalousiteLes granulats d’andalousiteLes granulats d’andalousiteLes granulats d’andalousite    

Les granulats d’andalousite (Kerphalite KB® de Damrec, 0,3-1,6 mm) ne subissent 

aucun traitement thermique préalable avant d’être incorporés au béton. Au MEB, les grains 

d’andalousite apparaissent lisses et anguleux, avec parfois en surface des irrégularités de 

surface qui deviennent, à plus haute température, des sites préférentiels pour le début de la 

mullitisation (cf. Figure 3.4).[2] 

 
 

 

(a) (b) (c) 

Figure 3.4 : Morphologie de granulats d’andalousite observés au MEB à différentes échelles révélant un 
aspect lisse avec des irrégularités de surface 

 

La Figure 3.5 met en évidence la texture stratifiée de certains grains. On peut en effet 

identifier, sur ces faciès de rupture issus du broyage, des plans de clivage, clivage qui, d’après 

la bibliographie, est préférentiel suivant le plan (110).[3,4,5]  
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(a) 

 

(b) 

Figure 3.5 : Morphologie d’un granulat d’andalousite observé au MEB montrant à des échelles différentes 
une texture stratifiée  

 

Dans leur croissance, les grains d’andalousite grandissent préférentiellement suivant 

l’axe c du minéral, et il existe une forte anisotropie de comportement dilatométrique au sein 

du grain non mullitisé, avec une expansion linéaire beaucoup plus importante suivant l’axe a 

(cf. Tableau 3.3).[6]  

Tableau 3.3 : Différents coefficients d’expansion linéaire du monocristal d’andalousite dans l’intervalle 
25-1000°C[6] 

 αa αb αc αmoy 

α(× 10-6 K-1) 13,05 9,04 2,37 8,20 

 

De composition équimolaire Al2O3-SiO2 (A-S), les granulats d’andalousite à l’état 

naturel sont des monocristaux ou des fractions de monocristaux (de structure 

orthorhombique), parmi lesquels la proportion de grains purs varie de 5 à 20%. Différentes 

espèces minérales, telles que quartz et micas, sont en effet en association avec ces grains, soit 

intégrés dans la structure, soit attachés aux grains.[7,8] Ainsi, en plus de l’alumine et de la 

silice (respectivement 54% et 42%), les teneurs en oxydes de fer et de potassium sont assez 

élevées : 1,36% et 0,58% respectivement (données Damrec). Une analyse par diffraction des 

RX de ces granulats après broyage fait état de la présence de quartz comme impureté majeure 

(cf. Figure 3.6). Nous avons aussi observé une raie de diffraction d’une illite potassique. Ce 

sont en effet les principales espèces minérales associées (3-5%).  
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Figure 3.6 : Diagramme de diffraction des RX de granulats d’andalousite brute broyés 

 

IIII....1111....3333....    Les granulats de bauxiteLes granulats de bauxiteLes granulats de bauxiteLes granulats de bauxite    

Contrairement à l’andalousite, les grains de bauxite sont calcinés avant utilisation. Ils 

ont une morphologie arrondie et très poreuse. Ce sont des polycristaux essentiellement 

constitués de grains de corindon (cf. Figure 3.7).  

La Figure 3.7c met bien en évidence un contraste chimique dû à la présence 

d’impuretés telles que l’oxyde de titane ou la silice. C’est ce que montre aussi la cartographie 

EDS d’un grain de bauxite (cf. Figure 3.8), sur laquelle le titane est bien marqué et la 

distribution du silicium plutôt désordonnée. Le silicium permet de repérer l’emplacement du 

quartz et de la mullite, phases très minoritaires associées à l’alumine et identifiées par DRX 

(cf. Figure 3.9). 
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(a) 

 

(b) 

 

(c) 
 

(d) 

Figure 3.7 : Morphologie de granulats de bauxite observés au MEB montrant des grains spongieux (a), 
une structure poreuse (b, électrons secondaires ; c, rétrodiffusés) ainsi que des grains de corindon (d) 

 

 

Figure 3.8 : Cartographie élémentaire d’un grain de bauxite 
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Figure 3.9 : Diagramme de diffraction des RX des granulats de bauxite brute broyés 

 

IIII....1111....4444....    Les granulats de chamotteLes granulats de chamotteLes granulats de chamotteLes granulats de chamotte    

La chamotte contient respectivement environ 43 et 53% d’alumine et de silice et 

provient de la calcination (1450°C) d’argile kaolinitique. Ces granulats présentent une surface 

irrégulière plus ou moins rugueuse (cf. Figure 3.10).  

La chamotte est majoritairement constituée de mullite et de cristobalite mais aussi de 

quartz (cf. Figure 3.11). A fort grandissement, des cristaux de mullite de forme prismatique 

allongée peuvent être observés (cf. Figure 3.12) 
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(a) (b) (c) 

Figure 3.10 : Morphologie de granulats de chamotte observés au MEB montrant une structure plus ou 
moins rugueuse 
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Figure 3.11 : Diagramme de diffraction des RX de granulats de chamotte brute broyés 

 



Chapitre 3 : Elasticité à haute température des bétons réfractaires 

 80 

 

Figure 3.12 : Morphologie d’un granulat de chamotte observé au MEB, montrant des cristaux allongés de 
mullite 

 

IIII....2222....    Caractéristiques à température ambiante des bétonsCaractéristiques à température ambiante des bétonsCaractéristiques à température ambiante des bétonsCaractéristiques à température ambiante des bétons    

Les bétons And-LCC et Bau-ULCC présentent à température ambiante des propriétés 

différentes du fait de la nature des constituants. Comme mentionné précédemment, l’un 

contient des granulats de bauxite avec une matrice très riche en alumine, l’autre des granulats 

d’andalousite et de chamotte avec une matrice moins riche en alumine mais un peu plus riche 

en silice.  

Le Tableau 3.4 résume des caractéristiques mesurées systématiquement sur sept 

échantillons différents des deux bétons à température ambiante. La porosité ouverte oscille 

autour de 11-13% pour les deux matériaux, avec néanmoins une tendance supérieure pour le 

béton base bauxite. Ce taux de porosité un peu plus élevé est attribuable en partie aux 

granulats de bauxite, qui présentent comme nous l’avons vu précédemment, un aspect assez 

spongieux (cf. Figure 3.7 et Figure 3.13). Dans la structure du béton Bau-ULCC, les grains de 

bauxite de porosité variable sont entourés par la matrice, dans laquelle on peut retrouver des 

pores isolés. Les grains d’andalousite de And-LCC présentent, pour certains, des fissures en 

surface, mais pas d’aspect poreux. Bau-ULCC est cependant plus dense (en moyenne 

3004 kg/m3) que le matériau And-LCC (en moyenne 2620 kg/m3), ce qui peut s’expliquer par 

la plus faible quantité d’eau de gâchage lors de l’élaboration et par la plus haute teneur en 

alumine (86% pour Bau-ULCC contre 58% pour And-LCC). Du fait de cette importante 

concentration en alumine, le béton base bauxite présente à température ambiante un module 

d’Young plus élevé (en moyenne 96 GPa) que celui du matériau And-LCC (en moyenne 

65 GPa).  
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Tableau 3.4 : Quelques caractéristiques à température ambiante de plusieurs échantillons des bétons  

Echantillons 
Masse volumique 

(kg/m3) 

Porosité ouverte 

(%) 

Module 

d’Young (GPa) 

1 2603 10,9 63,1 

2 2564 13,1 61,3 

3 2619 10,9 68,3 

4 2625 11,3 69,2 

5 2665 9,7 72,3 

6 2621 11,1 59,4 

7 2642 10,2 67,9 

Béton And-LCC 

Moyenne 2620 11 65,9 

1 3000 13,1 100,1 

2 3002 11,6 96,7 

3 2997 11,7 96,8 

4 3012 13 95,2 

5 2994 12,5 99,6 

6 3009 12,4 90,8 

7 3017 12,1 94,5 

Béton Bau-ULCC 

Moyenne 3004 12,3 96,2 

 

 

(a) (b) 

Bauxite 

Matrice Andalousite 

Matrice 

 

Figure 3.13 : Observations au MEB des bétons And-LCC (a) et Bau-ULCC (b) présentant un taux de 
porosité plus élevé dans les granulats de bauxite de Bau-ULCC 
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IIIIIIII....    Comportement des matériaux lors d’un cycle thermique Comportement des matériaux lors d’un cycle thermique Comportement des matériaux lors d’un cycle thermique Comportement des matériaux lors d’un cycle thermique 

jusqu’à 1500°Cjusqu’à 1500°Cjusqu’à 1500°Cjusqu’à 1500°C    

Bien que notre étude soit focalisée sur un domaine de température inférieur à 1200°C, 

il était important de suivre les propriétés des matériaux dans un domaine plus large afin de 

bien identifier les températures où interviennent les changements de microstructure. Nous 

allons donc ici décrire les effets observés lors de l’étude des variations du module d’élasticité 

jusqu’à 1500°C dans les deux bétons. Afin de mettre en exergue les similarités et les 

différences de comportement entre les deux bétons, les résultats obtenus dans l’un et l’autre 

cas seront présentés simultanément. Par la suite, pour établir des corrélations avec les 

transformations microstructurales, les caractéristiques des principaux constituants puis des 

matrices seront évoquées tour à tour.  

 

IIIIIIII....1111....    Mise en évidence des variations du mMise en évidence des variations du mMise en évidence des variations du mMise en évidence des variations du module d’Young dans les odule d’Young dans les odule d’Young dans les odule d’Young dans les 

bétons jusqu’à 1500°Cbétons jusqu’à 1500°Cbétons jusqu’à 1500°Cbétons jusqu’à 1500°C    

Au cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C, le matériau subit plusieurs 

transformations qui influencent les variations du module d’Young (E). Les Figure 3.14 et 

Figure 3.15 présentent les courbes obtenues pour les deux matériaux.  

L’allure générale des deux courbes fait apparaître un phénomène d’hystérésis (cf. 

Figure 1.5). Les courbes sont en effet éloignées du comportement régulier et réversible d’un 

matériau stable (cf. Chapitre 2). Des étapes analogues, mais toutefois décalées en température, 

peuvent être repérées sur les deux courbes. Des découpages similaires ont donc été réalisés : 

domaines 1, 2, 3 et 4 à la montée en température, et domaines 5, 6 et 7 au refroidissement. Le 

Tableau 3.5 résume globalement les variations de module d’Young associées à ces différents 

domaines. 
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Figure 3.14 : Variation du module d’Young au cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C pour le 
matériau And-LCC 
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Figure 3.15 : Variation du module d’Young au cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C pour le 
matériau Bau-ULCC 

 



Chapitre 3 : Elasticité à haute température des bétons réfractaires 

 84 

Tableau 3.5 : Variation relative du module d’Young au cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C pour 
les matériaux And-LCC et Bau-ULCC 

Etapes Béton And-LCC Béton Bau-ULCC 

1 
20-350°C 

E �, ∆E ≈ -25% 

20-350°C 

E �, ∆E ≈ -15% 

2 
350-875°C 

E �, ∆E ≈ -19% 

350-850°C 

E �, ∆E ≈ -5% 

3 
875-1250°C 

E �, ∆E ≈ +25% 

850-1150°C 

E �, ∆E ≈ +22% 

4 
1250-1500°C 

E �, ∆E < -62% 

1150-1500°C 

E �, ∆E < -71% 

5 
1500-1190°C 

E �, ∆E > +334% 

1500-1020°C 

E �, ∆E > +349% 

6 
1190-800°C 

E �, ∆E ≈ +9% 

1020-330°C 

E �, ∆E ≈ +9% 

7 
800-20°C 

E �, ∆E < -51% 

330-20°C 

E �, ∆E < -14% 

 

Il a déjà été dit que le matériau à base de bauxite est beaucoup plus rigide (96 GPa) 

que And-LCC (65 GPa) à température ambiante. Dans la première partie des courbes, une 

première chute de module plus importante pour le béton base andalousite intervient entre 150 

et 350°C. Le domaine 2 présente globalement une décroissance progressive de E avec un 

léger décrochement autour de 600°C, dans le cas du béton base andalousite. Le module croît 

ensuite autour de 900°C dans le domaine 3. Cette croissance est infléchie à partir de 1000 et 

1150°C, respectivement pour Bau-ULCC et And-LCC. La valeur de module atteinte à l’issue 

de l’étape 3 est presque égale au module initial dans le matériau Bau-ULCC, contrairement au 

béton base andalousite pour lequel elle est inférieure de près de 23% à la valeur initiale. La 

quatrième partie des courbes fait état d’une chute drastique de E vers 1150°C dans Bau-

ULCC et 1250°C dans And-LCC. A plus haute température, toute mesure de module est 

impossible à cause d’une atténuation importante des ondes ultrasonores dans le matériau qui 

rend l’amplitude des échos trop faible pour être exploitée. Au début du refroidissement, au 

cours de l’étape 5, le module augmente considérablement (de plus de 300%). A la fin du 

domaine 5, ceci représente un gain de près de 23% pour And-LCC et de plus de 28% pour 
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Bau-ULCC par rapport au module initial. Dans la phase 6, le matériau se comporte comme un 

matériau stable, sans transformations physico-chimiques, d’où une augmentation régulière et 

monotone du module. Une autre chute du module se produit alors à la fin du refroidissement, 

vers 330°C pour Bau-ULCC et de façon beaucoup plus importante vers 800°C pour And-

LCC. Ce dernier perd plus de 35% de sa valeur initiale de module d’Young, tandis que le 

béton base bauxite présente plutôt un gain de plus de 20% par rapport à la valeur initiale.  

 

IIIIIIII....2222....    Transformations microstructurales dans les principaux Transformations microstructurales dans les principaux Transformations microstructurales dans les principaux Transformations microstructurales dans les principaux 

constituanconstituanconstituanconstituantstststs    

La compréhension des mécanismes à l’origine des variations du module d’Young 

nécessite la caractérisation des constituants et des transformations physico-chimiques qui 

peuvent intervenir en fonction de la température. Cette partie est donc consacrée à l’étude des 

transformations microstructurales au sein du ciment et des agrégats, le cas des matrices étant 

abordé dans le paragraphe suivant. Etant donné que l’andalousite ne subit aucun traitement 

thermique préalable, il nous a semblé utile de caractériser son influence sur l’évolution 

microstructurale du matériau base andalousite, notamment lors de la mullitisation. Bien que la 

bauxite (constituant majoritaire de l’autre béton) soit préalablement calcinée, elle a néanmoins 

également été caractérisée de façon analogue pour comparaison.  

Les éprouvettes de ciment ont été élaborées par coulage sans ajout (cf. §  I.1.1), puis 

stabilisées par un traitement d’au moins 24 h à 110°C avant d’être analysées par différents 

moyens en fonction de la température ou après traitements thermiques. Quant aux agrégats, 

des carreaux (environ 80 × 40 × 15 mm3) et des pastilles (de diamètre 30 mm) ont été pressés 

à partir de poudres fines (0-160 µm pour l’andalousite et 0-200 µm pour la bauxite), avec un 

ajout de 1% de liant argileux (bentonite) pour les carreaux. Un premier traitement thermique 

des carreaux a été réalisé à température moyenne afin d’obtenir une tenue mécanique 

minimale avant les expériences d’échographie ultrasonore. Les éprouvettes analysées en 

ultrasons ont ensuite été découpées dans les carreaux pré-traités, et les échantillons de 

dilatométrie dans les pastilles.  
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IIIIIIII....2222....1111....    Le cimentLe cimentLe cimentLe ciment    

De nombreuses publications concernant les ciments à haute teneur en alumine et ses 

phases constitutives sont disponibles dans la littérature.[9,10,11] Des caractérisations ont 

néanmoins été réalisées sur le ciment utilisé dans la formulation des bétons étudiés, dans le 

but de confirmer ces informations. Les phases identifiées à température ambiante par 

diffraction des RX après traitements thermiques à différentes températures sont résumées dans 

le Tableau 3.6, l’étape 110°C étant donnée en rappel. Les diffractogrammes correspondants 

sont représentés sur la Figure 3.16.  

 

Tableau 3.6 : Phases identifiées à température ambiante par diffraction des RX dans le ciment après 
coulage et divers traitements thermiques 

Phases 

T (°C) 
A CA CA2 C3AH6 AH3 C12A7 

110 × × × × ×  

300 × × ×    

500 × × ×   × 

700 × × ×   × 

800 × × ×   × 

1000 × × ×    

1200 × × ×    

1300 × × ×    

1500 × × ×    

1600 × × ×    

 

Ainsi, en partant des hydrates stables (C3AH6 et AH3), après 500°C, l’hexa aluminate 

de calcium (C12A7) se forme et contribue à la recristallisation du CA au-dessus de 800°C. La 

raie située autour de 2θ = 17,5 correspond sans doute à un composé intermédiaire de la 

déshydratation de C3AH6 que nous n’avons pas pu identifier ici. Le comportement du ciment 

à haute température dépend des phases rajoutées. Ainsi, sans apport supplémentaire 

d’alumine, le composé ultime qui se forme est du CA2, et non du CA6. De même, un ajout de 
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silice est nécessaire pour la formation de composés dans le système CAS. Aucun composé de 

ce ternaire n’a en effet pu être identifié, idem pour le CA6.  
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Figure 3.16 : Diagrammes de diffraction des RX du ciment après prise hydraulique et traitements à 
diverses températures  

 

Les courbes d’analyses thermiques différentielle et dilatométrique (5°C/min) 

représentées sur la Figure 3.17 permettent de mettre en exergue les effets de la transformation 

des différentes phases identifiées dans le ciment hydraté. Le doublet endothermique entre 120 

et 300°C est attribuable à la déshydratation des hydrates stables. Comme indiqué dans la 

littérature, dans un échantillon de ciment alumineux stabilisé et ne contenant que les hydrates 

stables, AH3 se déshydrate en premier (ici à partir de 120°C environ), suivi de C3AH6 (ici vers 

270°C au pic). Ces températures sont néanmoins inférieures à celles observées par 

ailleurs.[1,11,12] Cette déshydratation correspond au premier retrait observé sur la courbe 

dilatométrique. Le pic exothermique vers 900°C est associé à la recristallisation du CA, qui 

s’accompagne d’un léger retrait. Un début de frittage peut aussi être observé à cette 

température. Au dessus de 1100°C, CA2 cristallise à partir de CA et de l’alumine, réaction 

associée à une expansion volumique.[12] Compte tenu de la faible teneur en alumine du 
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ciment, cette réaction provoque tout au plus un léger adoucissement du retrait de frittage. Ce 

dernier se poursuit au dessus de 1200°C. Au cours du refroidissement, le coefficient 

d’expansion thermique est de l’ordre de 7 × 10-6 K-1 à partir de 1370°C.  
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Figure 3.17 : Analyses thermiques différentielle 
et dilatométrique du ciment après coulage et 
traitement à 110°C 
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Figure 3.18 : Variation du module d’Young du 
ciment CA14 (Alcoa®) hydraté au cours d’un 
cycle thermique jusqu’à 1500°C[12]  

 

En ce qui concerne les variations du module d’Young dans un échantillon coulé de 

ciment, la Figure 3.18 présente la courbe obtenue dans le cas du ciment CA14 (Alcoa®),[12] 

dont la composition n’est pas très différente de celle du ciment utilisé dans l’élaboration des 

bétons de cette étude.  

La chute de module entre 20 et 400°C, qui s’accompagne du retrait dilatométrique 

observé sur la Figure 3.17, peut s’expliquer principalement par les différentes transformations 

physico-chimiques, en l’occurrence la déshydratation des hydrates du ciment associée à la 

création de porosité. Ensuite, autour de 900°C, lors de la cristallisation de CA, le module subit 

une nouvelle baisse dont l’origine peut se trouver soit dans les modules d’élasticité 

intrinsèques des phases, soit dans les changements microstructuraux du fait de la contraction 

volumique associée.[12] 
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IIIIIIII....2222....2222....    L’andalousiteL’andalousiteL’andalousiteL’andalousite    

Devant l’importance des phénomènes rencontrés dans le traitement thermique de 

l’andalousite, ce sujet a été traité plus en détail en Annexe 3. Nous ne ferons ressortir ici que 

les éléments essentiels à l’interprétation du comportement du béton And-LCC.  

Sur la Figure 3.19 et la Figure 3.20 sont représentés respectivement des résultats 

d’analyses par dilatométrie et par échographie ultrasonore d’échantillons pressés 

d’andalousite.  
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Figure 3.19 : Analyse dilatométrique pour des 
températures maximales de 700, 900, 1200°C 
(palier 5 h) et 1500°C d’échantillons pressés 
d’andalousite 
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Figure 3.20 : Variation du module d’Young d’un 
échantillon d’andalousite pressé et pré-traité 
thermiquement pendant une heure à 1000°C au 
cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C 

 

Les phénomènes identifiés et confirmés pour certains par des observations 

microstructurales ou par diffraction des RX sont les suivants :  

- la transition α-β du quartz qui produit une expansion entre 500 et 600°C ; 

- la fusion des impuretés et le début de densification autour de 1000°C ; 

- la mullitisation qui s’amorce vers 1200°C, et dont l’expansion volumique associée 

est observée en dilatométrie. La structure de la mullite ainsi formée a par ailleurs 

pu être visualisée par MEB sous forme d’un composé multiphasé verre – mullite ; 

- le frittage à haute température ; 
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- l’évolution de la viscosité des phases vitreuses qui entraîne une croissance de 

module au début du refroidissement. 

Le phénomène le plus remarquable sur la courbe de variation du module d’Young est 

cependant l’endommagement qui intervient à la fin du refroidissement, et qui traduit l’effet 

des contraintes internes induites, soit par le caractère multiphasé verre – mullite de 

l’andalousite mullitisée (différentiel de dilatation entre les deux phases), soit par les 

désaccords dilatométriques entre les axes cristallographiques des grains d’andalousite plus ou 

moins mullitisés, soit par les désaccords dilatométriques entre les parties mullitisées et non 

mullitisées au sein d’un même grain initial d’andalousite. De plus, l’observation de fissures à 

la surface de grains d’andalousite par MEB a été possible.  

Au cours du refroidissement, le coefficient d’expansion linéaire entre 900°C et 700°C 

(gamme de température arbitraire) est variable suivant la température maximale de traitement, 

et dépend en fait du degré de mullitisation du compact d’andalousite. Le Tableau 3.7 regroupe 

ces différentes valeurs pour les traitements thermiques jusqu’à 900, 1200 et 1500°C. 

 

Tableau 3.7 : Différents coefficients d’expansion thermique du compact d’andalousite dans divers 
intervalles de température (valeurs relevées au refroidissement dans l’intervalle de température 900-
700°C après traitement thermique à différents Tmax) 

 Température maximale de traitement thermique (°C) 

900 1200 1500 
α(× 10-6 K-1) 

7 7 6 

 

Après traitement thermique jusqu’à 900 ou 1200°C, le coefficient d’expansion 

thermique d’un échantillon polycristallin d’andalousite n’est donc pas éloigné du coefficient 

moyen de dilatation du monocristal (8× 10-6 K-1 – cf. Tableau 3.3).  

 

IIIIIIII....2222....3333....    La bauxiteLa bauxiteLa bauxiteLa bauxite    

Préalablement calcinée et essentiellement constituée d’alumine, les différents 

traitements thermiques de la bauxite n’apportent évidemment aucun changement dans sa 

composition. Les phases minoritaires restent toujours la mullite et le quartz. De la même 
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manière, la morphologie des granulats de bauxite reste inchangée après divers traitements 

thermiques.  

Le comportement dilatométrique de la bauxite analysé sur un compact de bauxite de 

10 mm de longueur découpé dans une pastille pressée sans aucun pré-traitement ne révèle pas 

non plus de phénomène majeur (Figure 3.21), si ce n’est un retrait de frittage du compact qui 

n’est cependant pas représentatif de celui des granulats de bauxite au sein du béton. Le 

coefficient de dilatation lors de la montée en température (environ 8,5 × 10-6 K-1) jusqu’à 

800°C est pratiquement le même qu’au refroidissement et correspond à celui de l’alumine. 

Dans l’intervalle 900-700°C, il est d’environ 9 × 10-6 K-1.  
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Figure 3.21 : Analyse dilatométrique d’un 
échantillon pressé de bauxite 
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Figure 3.22 : Variation du module d’Young d’un 
échantillon de bauxite pressé et pré-traité 
thermiquement pendant une heure à 800°C puis 
une heure à 1200°C au cours d’un cycle 
thermique jusqu’à 1500°C 

 

Pour l’étude du comportement en échographie ultrasonore de la bauxite, le carreau 

pressé avec le liant argileux a été pré-traité une première fois à 800°C pendant 1h. N’ayant 

pas obtenu la tenue mécanique minimale requise, un deuxième traitement thermique d’une 

heure à 1200°C a été réalisé. La courbe obtenue pour un échantillon de dimensions 

10 × 10 × 80 mm3, analysé au cours d’un essai mené à 5°C/min jusqu’à 1500°C, est 

représentée sur la Figure 3.22.  

De même que pour l’andalousite, cette courbe n’est absolument pas représentative de 

celle d’un granulat de bauxite. L’évolution à la montée en température est décroissante et 
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progressive jusqu’à 1170°C, température à laquelle un changement de pente intervient. Cet 

effondrement lié à la présence de phase vitreuse dont la viscosité diminue avec la température 

est ici plus important et plus précoce que dans le cas de l’andalousite. Les courbes 

d’expansion linéaire révèlent en effet que le compact de bauxite présente déjà un changement 

de pente vers 800°C, avant le frittage qui intervient aux alentours de 1200°C, alors que la 

fusion des impuretés de l’andalousite ne se produit qu’autour de 1000°C (cf. Figure 3.19 et 

Figure 3.21). Ceci pourrait laisser supposer que la bauxite contient plus de phase vitreuse que 

l’andalousite (théoriquement cette dernière renferme moins d’impuretés à bas points de fusion 

que la bauxite). La viscosité de ces phases vitreuses pourrait également être en cause. Il se 

produit néanmoins une redistribution de ces phases vitreuses dans les différents interstices, 

qui contribue à une densification du matériau par frittage, et par conséquent à une légère 

croissance du module.  

Le module d’Young augmente fortement au début du refroidissement entre 1500°C et 

1200°C, en raison de l’augmentation de la viscosité des phases vitreuses. Cette variation est 

beaucoup plus faible dans le cas de l’andalousite qui s’avère donc être plus réfractaire que la 

bauxite. Cette différence de comportement peut être attribuée à la nature de la phase vitreuse 

qui, dans ce cas-ci, contrairement à l’andalousite, n’est pas piégée dans le réseau du cristal. La 

croissance du module est ensuite régulière et progressive (évolution semblable à celle d’un 

matériau fritté stable) et continue jusqu’au retour à l’ambiante. La chute de module observée 

en fin de cycle thermique dans le cas de l’andalousite est ici inexistante. De même, la courbe 

de dilatométrie ne montre pas non plus de changement de pente à la fin du refroidissement. Le 

compact est en effet majoritairement constitué de grains d’alumine plus isotropes que les 

cristaux formés dans le cas de l’andalousite.  

 

IIIIIIII....3333....    Transformations microstructurales dans les matricesTransformations microstructurales dans les matricesTransformations microstructurales dans les matricesTransformations microstructurales dans les matrices    

L’étude des transformations microstructurales au sein des matrices est essentielle pour 

l’interprétation des phénomènes observés dans les bétons. Ces dernières sont en effet le siège 

de la majeure partie des transformations physico-chimiques, du fait de la grande réactivité des 

particules fines qu’elles contiennent (cf. §  I). Ainsi, des éprouvettes de matrices ont été 

coulées puis étuvées. Des barrettes de dimensions 8 × 8 × 100 mm3 et 5 × 5 × 10 mm3 ont 

ensuite été découpées, pour les essais d’échographie ultrasonore et de dilatométrie 
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respectivement. Pour l’analyse par diffraction des RX, des échantillons ont été broyés après 

divers traitements thermiques.  

 Signalons par ailleurs, tel que cela a déjà été mentionné précédemment (cf. Chapitre 2, 

§ II.4.4.), que le terme "résorption" désignera par la suite, une fermeture transitoire des 

décohésions et des fissures. Quant à la "guérison", elle qualifiera une fermeture plus complète 

des défauts.  

 

IIIIIIII....3333....1111....    Cas de la matrice du béton AndCas de la matrice du béton AndCas de la matrice du béton AndCas de la matrice du béton And----LCCLCCLCCLCC    

Cette matrice contient beaucoup plus de ciment et de silice que celle de l’autre béton, 

associés à une teneur non négligeable en alumine réactive. Ajouté à la présence de 40% 

d’andalousite fine, tout ceci laisse prévoir, à haute température, un taux de cristallisation de 

phases dans le système ternaire CAS (CaO – Al2O3 – SiO2), ainsi qu’un taux de mullitisation 

plus élevés dans la matrice du béton base andalousite que dans celle de Bau-ULCC.  

Sur la Figure 3.23, sont représentées les courbes de variation du module d’Young et de 

dimension au cours de cycles thermiques jusqu’à 1500°C.  

Comme pour les bétons, les variations du module d’Young décrivent ici une boucle 

d’hystérésis. Les sept étapes identifiées sur la Figure 3.14 se retrouvent ici : phases 1, 2, 3 et 4 

à la montée en température, et phases 5, 6 et 7 au refroidissement. Les données regroupées 

dans le Tableau 3.8 permettent de faire le point sur ces variations.  

 

II.3.1.a. Etape 1 

Le module d’Young de la matrice à température ambiante est plus faible que celui du 

béton correspondant. Elle ne contient en effet pas les granulats qui constituent le squelette du 

béton et renforcent l’ensemble.  
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Figure 3.23 : Variation du module d’Young et analyse dilatométrique de la matrice du béton And-LCC  

 

Tableau 3.8 : Variation relative du module d’Young au cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C pour 
la matrice du béton And-LCC  

Etapes Matrice And-LCC 

1 ⇒ 20-350°C E �, ∆E ≈ -20% 

2 ⇒ 350-820°C E �, ∆E ≈ -10% 

3 ⇒ 820-1150°C E �, ∆E ≈ +53% 

4 ⇒ 1150-1500°C E �, ∆E < -83% 

5 ⇒ 1500-1150°C E �, ∆E > +845% 

6 ⇒ 1150-425°C E �, ∆E ≈ +10% 

7 ⇒ 425-20°C E �, ∆E > 23% 

 

Au début des cycles thermiques, dans l’étape 1, la chute de module correspond à un 

retrait dilatométrique qui, comme nous l’avons vu dans le cas du ciment et tel que mentionné 

dans la littérature, est associé à la déshydratation des hydrates stables.[13,14] Cette 

déshydratation entraîne en effet, de manière indirecte, la création de porosités et de 

décohésions dans le matériau.  
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II.3.1.b. Etape 2 

Par la suite, dans le deuxième domaine, la courbe de dilatométrie ne présente qu’une 

légère expansion entre 500 et 600°C correspondant à la transition α-β du quartz qui a déjà été 

constatée avec une plus grande amplitude dans le cas de l’andalousite seule. Il ne se produit 

cependant pas d’effet notable sur la courbe de module, ce dernier subit globalement une 

décroissance continue à cause d’un relâchement des liaisons inter-atomiques et une baisse 

progressive de rigidité.  

 

II.3.1.c. Etape 3 

Au-dessus de 820°C, le module commence à croître et un retrait dilatométrique 

intervient.  

Ceci est lié à un début de frittage qui concernerait surtout les phases à bas point de 

fusion, dont la silice. La Figure 3.24 permet d’observer les particules fines de la matrice qui 

après un traitement de 5 h à 900°C commencent à former des ponts de phase vitreuse entre 

elles, favorisant ainsi une résorption de l’endommagement. Par conséquent le module 

d’Young augmente. Signalons que, d’après les courbes de dilatométrie présentées 

précédemment, le frittage des phases cimentaires et de l’andalousite se produirait à 

température plus élevée.  

Ces observations pourraient également s’expliquer par une superposition de deux 

effets, notamment le frittage et la cristallisation de CA observée dans le ciment seul autour de 

900°C. Outre la préséance du frittage, sa prépondérance dans les effets observés en 

échographie ultrasonore et en dilatométrie est justifiée par la faible intensité du retrait lié à la 

recristallisation du CA dans le ciment. D’autre part, cette recristallisation induit plutôt une 

baisse de module dans ce dernier, effet qui serait complètement masqué dans le cas des 

matrices.  
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(a) 

 

(b) 

Figure 3.24 : Présence de phases vitreuses locales observées après un traitement thermique à 900°C du 
matériau And-LCC : 5h à 700°C (a) ; 5h à 900°C (b) 

 

Toujours dans le domaine 3, cette croissance du module d’Young est infléchie, tandis 

que le retrait dilatométrique est contrarié par l’expansion du matériau. La matrice connaît 

dans ce domaine de température une vague de cristallisations (qui ne semblent pas perturber 

remarquablement le comportement des matériaux), dont celles de l’anorthite et de la 

cristobalite qui ont été mises en évidence par diffraction des RX. A priori, la formation 

d’anorthite apporte une croissance de la résistance mécanique[15] mais, dans ce cas, la 

présence de phases vitreuses inhibe vraisemblablement cet effet. L’ensemble des phases 

formées à la suite de plusieurs traitements thermiques (2 h de palier) est résumé dans le 

Tableau 3.9. Les diffractogrammes correspondants sont regroupés en Annexe 4. 

Deux hypothèses peuvent donc être émises : soit ces nouvelles cristallisations 

n’entraînent effectivement aucun changement macroscopiquement perceptible, auquel cas, 

après l’étape transitoire du frittage, l’expansion antérieure se poursuivrait ; soit ce frittage est 

contrarié par l’expansion qui accompagnerait ces cristallisations.  

Outre cette expansion, ce fléchissement de la croissance du module peut aussi 

s’expliquer par un ralentissement du processus de résorption des décohésions par la phase 

vitreuse lié à une redistribution de cette dernière dans le matériau lorsque sa viscosité devient 

plus faible.  
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Tableau 3.9 : Phases identifiées à température ambiante dans la matrice du matériau And-LCC après 
divers traitements thermiques  

Phases 110°C 300°C 500°C 800°C 1000°C 1200°C 1300°C 1500°C 

Andalousite × × × × × × ×  

Alumine × × × × × × × × 

Quartz × × × × × × ×  

C3AH6 ×        

AH3 (1)        

CA × × × × ×    

CA2 × × × × × × ×  

Cyanite × × × × ×    

Cristobalite 

haute β 

 
   × ×   

Cristobalite      × × × 

Anorthite      × × × 

Mullite       × × 

(1) phases non identifiées ici bien que devant être présentes 

 

II.3.1.d. Etape 4 

Dans la quatrième partie des graphes, le matériau subit successivement un retrait vers 

1300°C, une forte et brusque expansion autour de 1380°C, puis un retrait plus important vers 

1470°C. Le frittage du matériau est donc interrompu par l’expansion associée ici à la 

mullitisation. D’après la littérature, mullitisation et frittage ne se produisent pas 

simultanément, le frittage ne prend le dessus que lorsque l’autre réaction est complète.[16] La 

formation de mullite est en effet appréciable sur les diagrammes de diffraction X à partir de 

1300°C, même s’il en existe des traces à 1200°C (cf. Annexe 4). Ces phénomènes ne 

semblent pas causer d’effet notable sur les variations du module d’Young. On observe une 

chute importante du module induite par les phases vitreuses de très faible viscosité qui 

diminuent considérablement la rigidité du matériau. A partir de 1450°C, les ondes 

ultrasonores subissent une atténuation trop importante, ce qui rend impossible l’exploitation 

du signal.  
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II.3.1.e. Etape 5 

Au début du refroidissement, le module subit une très forte augmentation dans le 

domaine 5. Pendant ce temps, le matériau se contracte progressivement. Suite au processus de 

frittage et donc de guérison des défauts (microfissures, décohésions) par la phase vitreuse à 

haute température, la rigidité du matériau ici croît, du fait de l’augmentation de la viscosité de 

ces phases vitreuses intergranulaires.  

 

II.3.1.f. Etape 6 

L’augmentation régulière de E dans le domaine 6 est celle d’un matériau stable qui ne 

subit pas de transformation.  

 

II.3.1.g. Etape 7 

On observe cependant dans la dernière partie de la courbe une nouvelle chute de 

module vers 425°C, ce qui fait que le module n’est que de 55 GPa à la fin du refroidissement. 

Cet effet est attribué aux désaccords dilatométriques inter ou intragranulaires qui créent des 

contraintes internes dans le matériau et provoquent un endommagement à la fin du cycle 

thermique. Nous avons vu en effet que des fissures pouvaient apparaître au sein des grains 

d’andalousite à la suite d’un traitement thermique, mais aussi qu’un compact d’andalousite 

était endommagé par un traitement à 1500°C (cf. §  II.2.2). De la même façon que pour le 

compact d’andalousite, cet endommagement peut être corrélé avec le changement de pente de 

la courbe de dilatométrie à la fin du refroidissement vers 700°C. Rappelons que la matrice du 

béton And-LCC contient 40% d’andalousite, ainsi que 7,5% de cyanite, minéral isomorphe 

présentant également une anisotropie de dilatation.[6] Avant le changement de pente, le 

coefficient de dilatation est d’environ 6 × 10-6 K-1. Cette valeur correspond effectivement au 

coefficient d’expansion de la mullite.  

 

IIIIIIII....3333....2222....    Cas de la matrice du béton BauCas de la matrice du béton BauCas de la matrice du béton BauCas de la matrice du béton Bau----ULCCULCCULCCULCC    

En diffraction des RX, cette matrice présente majoritairement les raies de diffraction 

de l’alumine qui occultent pratiquement les pics moins intenses du quartz, du CA, du CA2, de 
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la mullite et de l’anorthite en fonction de la température de traitement (cf. Annexe 4). Les 

différentes phases identifiées à température ambiante après divers traitements thermiques sont 

résumées dans le Tableau 3.10.  

 

Tableau 3.10 : Phases identifiées à température ambiante dans la matrice du matériau Bau-ULCC après 
divers traitements thermiques 

Phases 110°C 300°C 500°C 800°C 1000°C 1200°C 1300°C 1500°C 

Alumine × × × × × × × × 

Quartz × × × × × × × × 

C3AH6 (1)        

AH3 (1)        

CA × × × ×     

CA2 × × × × × ×   

Anorthite      × × × 

Mullite       × × 

(1) phases non identifiées ici bien que devant être présentes 
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Figure 3.25 : variation du module d’Young et analyse dilatométrique de la matrice du béton Bau-ULCC  
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La Figure 3.25 présente simultanément les courbes de variations du module d’Young 

et d’analyse dilatométrique lors de cycles thermiques jusqu’à 1500°C.  

On retrouve quelques différences avec le comportement de la matrice du béton base 

andalousite. Un découpage presque identique des courbes peut cependant être fait. Le 

Tableau 3.11 regroupe les différentes observations sur les variations du module d’Young. 

 

Tableau 3.11 : Variation relative du module d’Young au cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C pour 
la matrice du béton Bau-ULCC  

Etapes Matrice Bau-ULCC 

1 ⇒ 20-350°C E �, ∆E ≈ -11% 

2 ⇒ 350-820°C E �, ∆E ≈ -4% 

3 ⇒ 820-1170°C E �, ∆E ≈ +106% 

4 ⇒ 1170-1500°C E �, ∆E ≈ -82% 

5 ⇒ 1500-1130°C E �, ∆E ≈ +864% 

6 ⇒ 1130-20°C E �, ∆E ≈ +22% 

 

Avec un module d’environ 40 GPa à température ambiante, cette matrice est aussi 

moins rigide que le béton correspondant.  

Dans le domaine 1, le retrait et la diminution du module associés à la déshydratation 

des hydrates stables du ciment sont pratiquement inexistants en comparaison avec la matrice 

du béton base andalousite. Ceci est imputable à la faible teneur en ciment, 8% contre 20% 

pour la matrice de And-LCC.  

Dans l’étape 2, la diminution du module est progressive. De même que pour la matrice 

de And-LCC, lorsque se produit vers 800°C, dans le domaine 3, un retrait un peu plus 

important dû à un début de frittage et à la cristallisation de CA, le module d’Young augmente. 

Dans ce cas aussi, des phases vitreuses locales ont pu être identifiées après un traitement de 

5 h à 900°C (cf. Figure 3.26).  

Contrairement à l’autre matrice, la croissance du module observée ici dans le domaine 

3 est plus régulière et ne présente pratiquement pas d’inflexion. Par ailleurs, l’expansion 

linéaire correspondante est très faible, ce qui tend à prouver que le taux de phases cristallisées 
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dans cet intervalle de température (anorthite, mullite) est très faible. Il suffit de comparer les 

intensités des pics sur les diffractogrammes présentés en Annexe 4, pour se rendre compte que 

les teneurs de ces phases cristallisées sont négligeables devant l’alumine.  

Ainsi, dans le domaine 4, l’expansion liée à la mullitisation est presque masquée par le 

frittage. On retrouve aussi l’effondrement puis l’augmentation du module d’Young liés au 

changement de viscosité des phases vitreuses et au frittage.  

 

 

(a) 

 

(b) 

Figure 3.26 : Présence de phases vitreuses locales observées après un traitement thermique à 900°C du 
matériau Bau-ULCC : 5h à 700°C (a) ; 5h à 900°C (b) 

 

A la fin du domaine 5, le module a augmenté d’au moins 864%, ce qui représente le 

triple de la valeur initiale. L’amplitude du retrait associé au frittage est d’ailleurs très 

importante, en comparaison avec la matrice du béton base andalousite.  

Le domaine 7 est ici inexistant. Il n’y a en effet ni chute de module ni changement de 

pente de la courbe de dilatation à la fin du refroidissement. Le domaine 6 s’étend donc jusqu’à 

la température ambiante, avec une croissance progressive du module similaire à celle d’un 

matériau stable et une contraction continue du matériau. Par conséquent, pas 

d’endommagement après le frittage à haute température, donc pas de désaccords 

dilatométriques remarquables entre les phases. Compte tenu de la composition minéralogique 

de cette matrice, il ne semble pas y avoir de différentiels de dilatation entre l’alumine et les 
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phases formées à haute température à priori en faible quantité (anorthite, mullite). Le 

coefficient de dilatation moyen au refroidissement correspond à celui de l’alumine, il est de 

8 × 10-6 K-1 (9 × 10-6 K-1 dans l’intervalle 900-700°C).  

 

IIIIIIII....4444....    Corrélations entre les variations du module d’Young et les Corrélations entre les variations du module d’Young et les Corrélations entre les variations du module d’Young et les Corrélations entre les variations du module d’Young et les 

transformations microstructurales dans les bétonstransformations microstructurales dans les bétonstransformations microstructurales dans les bétonstransformations microstructurales dans les bétons    

Les courbes de variation du module d’élasticité en fonction de la température (cf. 

Figure 3.14 et Figure 3.15) ont fait apparaître sept domaines correspondant à des effets 

spécifiques résumés dans le Tableau 3.5. En complément, des essais dilatométriques menés 

dans des conditions identiques à celles de l’échographie ultrasonore ont été effectués. La 

Figure 3.27 rapporte les résultats obtenus pour les deux matériaux, les quatre domaines de 

température déjà repérés à la montée en température y sont représentés. Notons globalement 

que les phénomènes observés en mesure de module et en dilatométrie sont analogues à ceux 

décrits dans le cas des matrices correspondantes, avec cependant des amplitudes différentes. 

Dans chaque domaine de température, ces effets peuvent être corrélés aux évolutions 

microstructurales en s’appuyant sur les résultats obtenus dans le cas des constituants : 

matrices, ciment, granulats.  

Ainsi, en se basant sur les observations faites dans le cas des matrices, plusieurs 

différences méritent d’être soulignées. 

L’amplitude des effets de module et d’expansion linéaire liés aux phénomènes de 

déshydratation (domaine 1) est ici plus forte. Le renforcement de leur structure par des 

granulats de grande taille rend les bétons plus sensibles à la fissuration matricielle provoquée 

par cette transformation. 

Mentionnons en second lieu l’effet transitoire de la transformation α-β du quartz qui, 

dans le cas du béton base andalousite, est bien perceptible en dilatométrie et en échographie 

ultrasonore. Cette transition s’accompagne d’une diminution de module due à la différence 

des modules intrinsèques des deux phases basse température du quartz.[17].  
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Figure 3.27 : Courbes de dilatation linéaire des bétons And-LCC et Bau-ULCC au cours de cycles 
thermiques jusqu’à 1500°C 

 

Ces effets intrinsèques pourraient être accompagnés d’un endommagement causé par 

les désaccords dilatométriques entre les grains de quartz et le milieu environnant ou par 

l’expansion volumique associée.[18] Compte tenu de l’anisotropie du quartz en termes de 

propriétés d’élasticité et thermiques (cf. Annexe 3), mais aussi de l’hétérogénéité des bétons, 

l’amplitude de ce crochet varie fortement d’un échantillon à l’autre, en fonction du 

prélèvement réalisé.  

L’augmentation de module dans le domaine 3 lors du début de frittage et de la 

cristallisation du CA, ainsi que les retraits de frittage à plus haute température (domaine 4) 

sont plus faibles dans les bétons. Du fait de la présence de granulats dont la dilatation 

s’oppose à la contraction de la matrice, l’effet de la rigidification liée au frittage est moins 

marqué dans les bétons. D’autre part, les phases vitreuses qui influent fortement sur le 

comportement des matériaux à haute température (domaines 3, 4 et 5) bénéficient, dans les 

bétons, de la contribution des granulats. L’effondrement des propriétés d’élasticité causé par 

l’existence de ces phases vitreuses de faible viscosité se fait à plus basse température dans le 

béton base bauxite. Cela dépend de la nature et de la teneur en phases à bas points de fusion. 

Etant donné que cette chute de module d’élasticité se produit à température presque 
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équivalente dans les deux matrices, une plus grande concentration en phases vitreuses par 

l’apport supplémentaire des granulats de bauxite (cf. §  II.2.3) pourrait expliquer cette 

différence de comportement. Quant aux matériaux à base d’andalousite, l’effondrement se 

produit à plus haute température dans le béton, l’effet des phases vitreuses se manifestant 

macroscopiquement plus ou moins tôt suivant qu’elles sont piégées ou non dans les granulats 

d’andalousite.  

L’expansion volumique plus importante dans le domaine 4 implique un taux de 

mullitisation supérieur à celui des matrices, avec une tendance évidemment plus marquée 

pour le béton contenant majoritairement de l’andalousite. Par rapport à sa matrice, le béton 

And-LCC renferme des particules d’andalousite de grande taille qui, a priori, présenteraient 

un effet d’expansion macroscopique plus perceptible. La formation de mullite dans le béton 

base bauxite est justifiée par la présence de minéraux silico-alumineux et de fumée de silice 

qui forme avec l’alumine ou la bauxite fine des phases mullitiques. En même temps, ce 

matériau contient 86% d’alumine, et la teneur en mullite après un traitement à 1500°C de la 

matrice est faible (cf. Annexe 4). L’intensité plus importante du phénomène dans le béton 

base bauxite comparativement à sa matrice qui présente tout au plus un léger changement de 

pente pourrait s’expliquer par le retrait de frittage très important de cette matrice qui masque 

pratiquement l’expansion.  

La différence de comportement au début du refroidissement est flagrante, avec une 

croissance de module plus faible dans les bétons car, contrairement aux matrices, les 

particules sont de plus grande taille et moins favorables à une guérison des défauts à haute 

température par les phases vitreuses.  

Toujours en raison de la présence d’agrégats de grandes dimensions, les bétons sont 

plus sensibles à l’endommagement au refroidissement qui, dans leur cas, est non seulement 

plus important, mais intervient à plus haute température. Dans le béton base bauxite, cet 

endommagement, de même que l’inflexion de la courbe dilatométrique à la fin du 

refroidissement vers 450°C (700°C pour l’autre béton) sont moins intenses. Cet 

endommagement a pu être observé sur des faciès polis des bétons, par exemple après un 

traitement thermique de 5 h à 1550°C (cf. Figure 3.28).  



Chapitre 3 : Elasticité à haute température des bétons réfractaires 

 105 

 

(a) (b) 
 

Figure 3.28 : Endommagement créé dans les bétons après un traitement thermique de 5h à 1550°C : And-
LCC (a), bau-ULCC (b)  

 

Afin de comprendre ces différences de comportement au refroidissement, intéressons-

nous aux coefficients d’expansion linéaire des éléments en présence. Le Tableau 3.12 

compare les différentes valeurs moyennes obtenues sur bétons, matrices et granulats 

compactés.  

 

Tableau 3.12 : Coefficients moyens d’expansion linéaire des bétons, des matrices et d’échantillons 
compactés d’andalousite et de bauxite dans l’intervalle 900-700°C au refroidissement après traitements 
thermiques jusqu’à 1500°C 

α (× 10-6 K-1) Granulats Matrices Bétons 

Matériaux base andalousite Andalousite : 6 6 6 

Matériaux base bauxite Bauxite : 9 9 9 

 

Constituants et bétons présentent dans chaque cas les mêmes coefficients moyens 

d’expansion linéaire. Il n’existe pas de différentiel de dilatation entre la matrice et le matériau 

global. Le béton considéré comme un composite binaire de granulats et de matrice ne semble 

pas non plus présenter de désaccord dilatométrique moyen entre ses constituants. L’origine de 

l’endommagement se trouve donc à l’échelle des grains. Il s’agirait d’un différentiel de 



Chapitre 3 : Elasticité à haute température des bétons réfractaires 

 106 

dilatation important entre les grains d’andalousite mullitisée et la matrice environnante dans le 

béton base andalousite et d’un différentiel plus faible entre les grains de bauxite et la matrice 

du béton Bau-ULCC. L’analyse par échographie ultrasonore lors d’un cycle thermique 

jusqu’à 1500°C du compact de bauxite ne montre aucun endommagement en fin de cycle du 

fait de la polycristallinité des grains de bauxite qui, à l’échelle macroscopique, se comportent 

comme un matériau isotrope. D’autre part, le différentiel de dilatation dans le binaire 

granulats de bauxite - matrice du béton base bauxite ne pourrait être élevé car l’un et l’autre 

contiennent essentiellement de la bauxite (alumine), le taux de phases cristallisées (anorthite, 

mullite) dans la matrice à haute température étant faible. Dans l’autre béton, au contraire, 

l’anisotropie de dilatation des cristaux d’andalousite plus ou moins mullitisés induit déjà un 

endommagement dans le compact d’andalousite analysé jusqu’à 1500°C (cf. §  I.1.2 et  II.2.2). 

Ainsi, au sein du béton on peut s’attendre au même type de comportement, c’est-à-dire la 

création de décohésions autour de certains granulats, avec néanmoins des effets exacerbés par 

la taille plus importante des granulats (cf. Figure 3.28a). Etant donné l’anisotropie de 

dilatation de ces granulats d’andalousite, cet effet serait plus important suivant la direction qui 

présente une dilatation plus importante.  

L’allure générale des deux courbes sous forme d’hystérésis confirme l’interprétation en 

termes de fermeture des décohésions lors de la montée en température (si l’on ne tient pas 

compte des transformations microstructurales) et d’endommagement au refroidissement par 

ouverture des décohésions ou fissuration.  

 

IIIIIIII....5555....    Influence de plusieurs cycles thermiquesInfluence de plusieurs cycles thermiquesInfluence de plusieurs cycles thermiquesInfluence de plusieurs cycles thermiques    

La Figure 3.29 présente les variations du module d’Young au cours de trois cycles 

thermiques successifs jusqu’à 1500°C sur un même échantillon. Les second et troisième 

cycles ne présentent qu’un processus de fermeture et d’ouverture des décohésions (avec des 

boucles d’hystérésis plus refermées), au sein de bétons ayant déjà subi des transformations 

microstructurales lors de la première chauffe. L’endommagement créé par cette première 

montée en température tend à se résorber, de manière pas très significative, pendant les cycles 

thermiques suivants. Le béton And-LCC est plus sensible à ce phénomène, dont l’origine peut 

se trouver dans la guérison définitive de certains défauts par la phase vitreuse à haute 

température.  
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Figure 3.29 : Variations du module d’Young au cours de trois cycles thermiques jusqu’à 1500°C pour les 
matériaux And-LCC (a) et bau-ULCC (b) 

 

L’étude du comportement en échographie ultrasonore des deux bétons réfractaires au 

cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C a permis de mettre à jour plusieurs phénomènes 

dont les origines ont pu être trouvées dans certaines transformations microstructurales. Ce 

travail d’interprétation a été facilité par la caractérisation des principaux constituants des 

bétons et par l’utilisation d’autres moyens d’investigation.  

Au vu de toutes ces observations, on se rend compte que, pour les applications visées 

(domaine de température 700-1200°C), ces matériaux sont dans un état instable. Nous avons 

donc poursuivi notre étude dans cet intervalle de température en réalisant des paliers 

isothermes ainsi que des cyclages thermiques correspondant à des cycles refroidissement- 

réchauffage jusqu’à 1200°C maximum.  
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IIIIIIIIIIII....    Comportement des matériaux aux températures Comportement des matériaux aux températures Comportement des matériaux aux températures Comportement des matériaux aux températures 

intermédiairesintermédiairesintermédiairesintermédiaires    

Ce paragraphe est donc consacré à l’étude du comportement des matériaux en termes de 

transformations physico-chimiques, dilatométrie et variations de module d’Young à des 

températures inférieures à 1200°C, avec des temps de vieillissement de 3, 5, 15 et 30 h. Dans 

le but de se rapprocher des conditions réelles d’applications industrielles, des matériaux pré-

vieillis pendant des temps plus longs (150 et 720 h), aux températures déterminées comme 

étant les plus critiques (900 et 1200°C), ont également été caractérisés. Il n’est cependant pas 

apparu de différences importantes par rapport aux résultats obtenus pour des vieillissements 

plus courts. La présentation sera donc principalement axée ici sur les résultats relatifs aux 

cycles thermiques avec des durées de paliers inférieures ou égales à 5 h.  

 

IIIIIIIIIIII....1111....    Cas du matériau AndCas du matériau AndCas du matériau AndCas du matériau And----LCC LCC LCC LCC     

IIIIIIIIIIII....1111....1111....    Cycles thermiques avec vieillissementsCycles thermiques avec vieillissementsCycles thermiques avec vieillissementsCycles thermiques avec vieillissements    

La Figure 3.30 présente les résultats d’échographie ultrasonore obtenus pour des 

cycles thermiques réalisés de la température ambiante jusqu’à 700, 900, 1000, 1100 et 1200°C 

avec des paliers courts de 3 et 5 h.  

Deux points importants sont à souligner ici :  

- le module d’Young augmente de façon significative pendant la durée du 

palier pour tous les cycles menés au-dessus de 700°C ; 

- de façon analogue au cycle à 1500°C, le module d’Young du matériau après 

refroidissement est toujours inférieur à celui de l’état hydraté, preuve que le 

matériau a été irréversiblement endommagé, malgré la rigidification observée 

à partir de 900°C. 

Quelles que soient la température maximale ou la durée de palier, ces courbes 

présentent une reproductibilité et une similarité avec les effets de module déjà décrits pour des 
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cycles haute température. Ainsi, les domaines 1, 2, 3, puis 6 et 7 analogues à ceux 

précédemment décrits ont été reportés sur le graphe (cf. §  II.1 et  II.4).  
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Figure 3.30 : Variations du module d’Young au cours de différents cycles thermiques pour le béton And-
LCC avec différents paliers 

 

Les variations du module en isotherme sont plus importantes au cours de paliers de 5 h 

à 900 et 1200°C, le matériau est donc beaucoup plus instable à ces températures. Des 

vieillissements plus longs (15 h et 30 h) confirment cet état de fait, un état d’équilibre n’est en 

effet pas atteint (cf. Tableau 3.13).  

Au cours des cycles 900°C, La croissance de module amorcée dans l’étape 3 se 

poursuit en isotherme pendant les paliers. Plus on s’éloigne de cette température de début de 

densification, plus ce processus se développe de manière anisotherme et, pendant les paliers à 

1000°C et 1100°C, le module augmente de moins en moins. Pour le cas 1200°C, en plus de la 

diffusion favorisée des phases vitreuses de viscosité plus faible, un début de mullitisation et 

de formation d’anorthite dans la matrice du béton peut expliquer la croissance isotherme de 

module. Ce processus de cristallisation de nouvelles phases est plus avancé après 30 h qu’au 

bout de 5 h. La réaction de mullitisation peut en effet commencer au bout de 24 h pour des 
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grains très fins d’andalousite.[19] Les particules fines d’alumine et de silice peuvent aussi 

interagir pour former de la mullite dans la matrice du béton. Un effet mécanique allant dans le 

sens de la fermeture progressive des décohésions grâce à la dilatation des granulats peut 

également se superposer aux effets ci-dessus.  

 

Tableau 3.13 : Variation relative du module d’Young en isotherme pour le matériau And-LCC sous 
différentes conditions de vieillissements 

Palier Variation relative du module d’Young en isotherme (%) 

Durée  

Température 
5 h 15 h 30 h 

700°C 2   

900°C 11 12 11 

1000°C 7 (3 h) 6  

1100°C 5   

1200°C 10  15 

 

Cependant, l’état final du matériau est toujours sensiblement le même, quelles que 

soient la température maximale du cycle thermique ou la durée du palier. Par ailleurs, des 

échantillons de bétons And-LCC pré-vieillis à 900 et 1200°C pendant 150 ou 720 h environ 

présentent les mêmes valeurs de module d’Young que ceux traités pendant seulement 5 h. 

Ainsi, même au bout de 720 h à 1200°C, le taux de mullitisation n’est pas assez important 

pour modifier fondamentalement le comportement macroscopique du matériau. En effet, 

d’après Bouchetou et al., pour des particules d’andalousite de 200 µm, le taux de mullitisation 

n’est que de 2 à 3% au bout de 100 h à 1200°C.[20] Le matériau n’est pas stabilisé, et la chute 

de module se produit toujours vers 800°C. 

Après le traitement à 700°C, le matériau peut être considéré comme juste déshydraté. 

Aucun moteur (phases vitreuses par exemple) ne favorise une évolution importante de E 

pendant l’isotherme de 5 h (cf. Figure 3.24). A noter que ce cycle est le seul à présenter l’effet 

de la transition inverse du quartz, au refroidissement, en l’occurrence une diminution de E 

comme au chauffage (cf. §  II.4). L’effet intrinsèque est complètement inhibé par la 

contraction volumique associée qui peut causer des décohésions supplémentaires. Dans 

l’hypothèse où le matériau serait moins endommagé à l’issue du traitement thermique à 
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700°C, et outre le fait que la transformation du quartz en cristobalite diminuerait la teneur en 

quartz, cet endommagement supplémentaire ne serait pas macroscopiquement perceptible 

après un traitement à plus haute température. D’autre part, il ne faut pas écarter la question de 

la teneur et de la distribution du quartz dans le béton.  

Pour tous ces cycles thermiques, un endommagement systématique du matériau à la 

fin du refroidissement est constaté vers 800°C (dès 700°C pour le cycle correspondant) 

quelles que soient la température ou la durée du palier. Cet endommagement se présente sous 

la forme de décohésions granulats - matrice et de microfissures dans la matrice (cf. 

Figure 3.31).  

 

 

(a) (b) 

(c) 

 

Figure 3.31 : Endommagement créé dans le béton And-LCC après traitements thermiques de 5 h à 700°C 
(a) ; 900°C (b) et 1200°C (c)  
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Si l’on considère cependant les courbes de dilatométrie de granulats compactés 

d’andalousite, de la matrice et du béton, (cf. Figure 3.19, Figure 3.23 et Figure 3.27), on 

remarque que les coefficients de dilatation moyens sont pratiquement similaires (cf. 

Tableau 3.14).  

 

Tableau 3.14 : Coefficients d’expansion linéaire des matériaux base andalousite (béton, matrice et 
échantillons compactés d’andalousite) au refroidissement dans l’intervalle 900-700°C après un cycle 
thermique jusqu’à 1200°C (palier de 5 h) 

 Andalousite Matrice* Béton 

α (× 10-6) 7 7 7 
*cette valeur est indiquée dans l’intervalle de température 900-800°C 

 

L’origine de cet endommagement se trouve donc vraisemblablement dans les 

différentiels de dilatation à l’échelle locale entre les granulats et la matrice environnante : 

l’anisotropie des granulats d’andalousite non mullitisés (cf. §  I.1.2) favorise la création de 

contraintes internes qui se relaxent à plus basse température par des décohésions et des 

fissurations.  

Il est néanmoins surprenant que l’endommagement se produise invariablement à la 

même température pour les traitements thermiques à haute température (cf. Figure 3.14) ou à 

température intermédiaire (cf. Figure 3.30). A priori, les désaccords dilatométriques localisés 

entre matrices et granulats devraient être différents suivant la nature de ces derniers 

(andalousite pure ou plus ou moins mullitisée), ce qui ne semble pas être le cas.  

 

IIIIIIIIIIII....1111....2222....    Comportement au cours de plusieurs cycles thermiquesComportement au cours de plusieurs cycles thermiquesComportement au cours de plusieurs cycles thermiquesComportement au cours de plusieurs cycles thermiques    

Nous venons de voir que des cycles thermiques avec vieillissements plus ou moins 

longs ne changeaient pas fondamentalement les variations du module d’élasticité dans le 

béton base andalousite. Le matériau n’est pas stabilisé et continue d’évoluer en isotherme. 

Qu’en est-il si plusieurs cycles thermiques successifs sont réalisés ? Si l’on observe les 

courbes obtenues pour deux cycles thermiques menés à différentes températures 
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(Figure 3.32), on constate, là aussi, qu’il n’y a pas d’importantes modifications dans les 

variations de module.  

 

0

20

40

60

80

100

0 500 1000

T (°C)

E (GPa)

 5h - 700°C

2eme cycle

 

(a) 

0

20

40

60

80

100

0 500 1000

T (°C)

E (GPa)

5h - 900°C

2eme cycle

 

(b) 

0

20

40

60

80

100

0 500 1000

T (°C)

E (GPa)

5h - 1100°C

2eme cycle

 

(c) 

0

20

40

60

80

100

0 500 1000

T (°C)

E (GPa)

5h - 1200°C

2eme cycle

 

(d) 

Figure 3.32 : Variations du module d’Young au cours de deux cycles thermiques avec vieillissements de 
5 h pour le béton And-LCC : 700°C (a), 900°C (b), 1100°C (c), 1200°C (d) 

 

Au cours du second cycle, contrairement au premier, le passage de la transition α-β du 

quartz à la montée en température provoque plutôt une croissance de module, et une 

décroissance au refroidissement. Le matériau qui subit un second cycle est préalablement 

fissuré, et l’expansion volumique associée à cette transition à la montée permet plutôt une 
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légère accélération de la résorption des défauts (l’effet intrinsèque est masqué) et, dans ce cas, 

l’effet inverse de contraction volumique au refroidissement contribue à augmenter le taux de 

décohésions. 

Le comportement du matériau est différent suivant la température des paliers. Ainsi, le 

module ne varie pas plus au cours d’un deuxième palier de 5 h à 700°C, alors qu’il augmente 

pour des traitements à plus haute température, ce qui est lié à la présence de phases vitreuses, 

à la cristallisation de nouvelles phases, et éventuellement à des effets mécaniques. Ceci 

conduit à une courbe d’hystérésis plus large pour le traitement à 1200°C car la croissance 

isotherme de E est plus importante tandis que l’endommagement se produit toujours vers 

800°C au refroidissement quelle que soit la température du cycle thermique. Signalons 

également que l’endommagement du matériau au cours des seconds cycles commence déjà 

dès le début du refroidissement avant de s’intensifier vers 800°C. On s’éloigne de plus en plus 

du comportement d’un matériau stable ou stabilisé décrit dans le cas d’un cycle jusqu’à 

1500°C, le premier cycle a créé des fissures qui n’ont pas été entièrement résorbées.  

 

IIIIIIIIIIII....2222....    Cas du matériau BauCas du matériau BauCas du matériau BauCas du matériau Bau----ULCCULCCULCCULCC    

IIIIIIIIIIII....2222....1111....    Cycles thermiques avec vieillissemeCycles thermiques avec vieillissemeCycles thermiques avec vieillissemeCycles thermiques avec vieillissementsntsntsnts    

La Figure 3. 33 montre les variations du module d’Young au cours de différents cycles 

thermiques jusqu’à 700, 900, 1000, 1100 et 1200°C (3 et 5 h de palier).  

Globalement, le comportement de ce matériau pendant le cycle à 700°C et durant tous 

les paliers thermiques est analogue à celui de l’autre béton. Plusieurs disparités avec ce 

dernier peuvent cependant être notées :  

- ici, tous les sept domaines décrits dans le cycle thermique haute température sont 

présents ; 

- l’endommagement dans le domaine 7 à la fin du refroidissement qui se produit 

vers 250-300°C est plus faible et semble se présenter majoritairement sous forme 

de fissuration dans la matrice, avec des décohésions matrices/granulats moins 

larges (cf. Figure 3.34). Outre la différence de comportement dilatométrique des 

constituants des deux bétons (cf. §  II.4), l’origine de cette disparité peut se trouver 
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dans la morphologie même des granulats, quant à la cohésion avec la matrice 

environnante. L’adhésion entre ces deux constituants du béton est en effet 

meilleure lorsque le caractère rugueux de l’agrégat favorise un verrouillage de la 

structure, ou lorsque ses caractéristiques structurales permettent la pénétration de 

sa surface (porosité, hétérogénéité minéralogique…).[21] C’est ici le cas de la 

bauxite, contrairement à l’andalousite dont la structure est plus lisse ;  

- le comportement du matériau à 1000, 1100 et 1200°C se rapproche du cas 1500°C 

pour lequel la guérison des fissures à haute température entraîne une croissance de 

module importante au début du refroidissement (cf. Figure 3.15).  
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Figure 3. 33 : Variations du module d’Young au cours de différents cycles thermiques pour le béton Bau-
ULCC avec différents paliers 

 

Pendant les paliers isothermes, les différentes observations permettent de constater que 

le processus de rigidification est plus important à 900°C. Il existe donc une instabilité 

importante à cette température. Des paliers de durées plus longues (15 et 30 h) ont donc été 

effectués, afin de vérifier la possibilité d’obtention d’un état d’équilibre. En même temps, 

parallèlement au béton base andalousite, des essais avec vieillissements longs ont également 
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été réalisés à 1200°C. A cette température, contrairement aux cas 1000 ou 1100°C (qui se 

rapprochent plus du cas 900°C), le comportement du matériau décrit déjà celui rencontré dans 

le domaine 4 de la courbe de variation du module. Le Tableau 3.15 présente les variations de 

ce dernier durant les différents paliers.  
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Figure 3.34 : Endommagement créé dans le béton Bau-ULCC après traitements thermiques de 5 h à 
700°C (a) ; 900°C (b) et 1200°C (c) 

 

De façon analogue au béton base andalousite, la croissance du module pendant tous les 

paliers isothermes à 900°C est justifiée par la poursuite du processus de densification et de 

rigidification du matériau, favorisé par la présence de phases vitreuses et la cristallisation du 

CA. A priori, la cinétique de ce phénomène serait très faible au bout d’un temps long. Ceci a 

été vérifié par l’analyse du comportement d’échantillons de béton And-LCC pré-traités 

pendant 150 h à 900°C. De même, la cristallisation de phases telles que la mullite et 

l’anorthite, responsables de la même évolution à 1200°C, est ici de moindre ampleur 

(cf. §  II.4), ce qui explique cette augmentation moins importante en isotherme. Par ailleurs, 

cette transformation interrompt l’effondrement du module dû à la baisse de viscosité des 
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phases vitreuses. De plus, en raison de l’endommagement plus faible de ce béton comparé au 

matériau base andalousite (décroissance de E lors de la déshydratation de 15% pour Bau-

ULCC contre 26% pour And-LCC), la phase vitreuse permettrait la résorption d’une grande 

partie des défauts dès 900°C.  

 

Tableau 3.15 : Variation relative du module d’Young en isotherme pour le matériau Bau-ULCC sous 
différentes conditions de vieillissements 

Palier Variation relative du module d’Young en isotherme (%) 

Durée 

Température 
5 h 15 h 30 h 

700°C 2   

900°C 12 15 13 

1000°C 7 (3 h) 8  

1100°C 8   

1200°C 4  7 

 

Le béton Bau-ULCC présente néanmoins un comportement différent de celui de 

l’autre béton pour des vieillissements ou pré-vieillissements à 1200°C. Considérons la 

Figure 3.35, qui compare les variations de E pour deux échantillons pré-vieillis à 1200°C 

pendant 5 et 720 h avec celles de deux autres échantillons pendant leurs premiers traitements 

thermiques avec des paliers de 5 et 30 h.  

Ces courbes présentent, pour de longs vieillissements ou pré-vieillissements, un 

décalage de l’endommagement vers les hautes températures au cours de la descente en 

température. L’interprétation de ces différences n’est pas aisée étant donné la variabilité d’un 

échantillon à l’autre due à l’hétérogénéité déjà signalée à température ambiante (cf. §  I.2). 

L’échantillon pré-vieilli pendant 720h à 1200°C possède à température ambiante un module 

inférieur à celui des matériaux vieillis ou pré-vieillis moins longtemps. De façon équivalente 

au cycle avec un long palier de 30 h à 1200°C, une deuxième montée en température sur cet 

échantillon présente un endommagement précoce (dès 700°C) au refroidissement, 

endommagement qui n’existe pratiquement pas pour un pré-vieillissement de 5h. Ce long pré-

traitement semble donc endommager considérablement le matériau. Comme dans les 

vieillissements plus courts (cf.  III.2.1), cette différence de comportement peut trouver son 
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origine dans les transformations internes au béton. On peut citer, par exemple, la mullitisation 

à partir de la fumée de silice et des particules fines d’alumine ou de bauxite, ou encore la 

mullitisation de silico-alumineux dont l’expansion volumique élevée peut causer de la 

fissuration.[22] Par ailleurs, des ancrages mécaniques, favorisés par la diffusion des phases 

vitreuses et le caractère poreux des particules de bauxite peuvent contribuer à créer des 

"agglomérats" de plus grandes dimensions, et donc des désaccords dilatométriques qui 

induiraient des contraintes internes importantes au bout de 720h de traitement, entraînant un 

endommagement conséquent. La courbe d’hystérésis est donc beaucoup plus ouverte dans ce 

dernier cas. L’hypothèse d’un éventuel grossissement des grains pendant les longs paliers 

thermiques n’a pu être vérifiée, étant donné la disparité de tailles des cristaux dès la 

température ambiante. Avant ou après traitement thermique, la taille des particules de 

corindon peut varier de 10 à 50µm. Le matériau retrouve cependant son état initial après 

cyclage, quelle que soit la durée du pré-vieillissement, car les changements microstructuraux 

sont sensibles à la durée de traitement.  
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Figure 3.35 : Variations du module d’Young sur échantillons du matériau Bau-ULCC pré-vieillis à 
1200°C 
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IIIIIIIIIIII....2222....2222....    Comportement au cours de plusieurs cycles thermiquesComportement au cours de plusieurs cycles thermiquesComportement au cours de plusieurs cycles thermiquesComportement au cours de plusieurs cycles thermiques    

La Figure 3.36 présente, pour différentes températures, les variations de module dans 

plusieurs échantillons au cours de deux cycles thermiques successifs. De manière analogue au 

béton And-LCC, le deuxième traitement à 700°C ne modifie pas l’état final du matériau. Il en 

est de même pour tous les autres cycles qui décrivent globalement des courbes d’hystérésis 

beaucoup plus refermées au cours des seconds cycles, comportement justifié par un 

endommagement toujours plus faible et inversement.  
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Figure 3.36 : Variations du module d’Young au cours de deux cycles thermiques avec vieillissements de 
5 h pour le béton Bau-ULCC : 700°C (a), 900°C (b), 1100°C (c), 1200°C (d) 
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D’une manière générale, comparativement au matériau And-LCC, le béton Bau-ULCC 

s’endommage moins au refroidissement, et son comportement à 1200°C se rapproche 

beaucoup plus du comportement haute température (1500°C) avec le début d’effondrement du 

module induit par les phases vitreuses qui deviennent de moins en moins visqueuses et qui 

contribuent à la guérison des décohésions. Ces dissemblances peuvent trouver leur origine 

dans la différence de composition des deux bétons et dans la nature des phases vitreuses qui 

se forment au cours des traitements thermiques.  

 

ConclusConclusConclusConclusionionionion    

L’étude du comportement en échographie ultrasonore à haute température des bétons 

And-LCC et Bau-ULCC fait ressortir globalement les mêmes phénomènes avec des 

amplitudes différentes, suivant la nature et la teneur des éléments constitutifs responsables des 

transformations microstructurales associées. Les phénomènes identifiés sur les courbes de 

variation du module représentent en quelque sorte une synthèse des transformations qui se 

produisent dans les constituants. Les principales transformations mises en évidence sont la 

déshydratation des hydrates issus de la prise hydraulique du ciment, l’effet des phases 

vitreuses et de la mullitisation à haute température et l’influence des désaccords de dilatation 

entre les grains.  

Les vieillissements réalisés lors de traitements thermiques aux températures 

intermédiaires ont révélé l’influence d’effets dépendant du temps sur les propriétés 

d’élasticité.  

En comparaison du béton base bauxite, le béton And-LCC présente un 

endommagement reproductible, quelle que soit la température de traitement.  

Le chapitre suivant est consacré aux variations du module d’Young à haute 

température dans le deuxième type de matériaux : les réfractaires électrofondus.  
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Chapitre 4 : Elasticité à haute 
température des électrofondus 

 

 

 

Les réfractaires électrofondus étudiés sont principalement destinés à des applications 

haute température dans les fours de verrerie. Lors de l’élaboration de ces matériaux, l’étape de 

fusion requiert des températures souvent supérieures à 2000°C. Industriellement, les blocs 

sont de très grande taille, avec une forme proche de la géométrie finale requise. Malgré sa 

cinétique lente, l’étape de refroidissement (recuisson) est très critique. De la même façon, la 

première chauffe des blocs lors du démarrage des fours (attrempage) constitue une étape 

délicate. Le domaine d’étude a été défini entre 1500°C et la température ambiante, en se 

basant sur les traitements thermiques de ces matériaux pendant les étapes de recuisson et 

d’attrempage. Le but est de mieux comprendre les phénomènes responsables de 

l’endommagement au cours de ces traitements.  

Avant d’évoquer l’évolution des propriétés d’élasticité lors de cycles thermiques 

jusqu’à 1500°C, ce chapitre sera focalisé en premier lieu sur la description et les 

caractéristiques à température ambiante de ces matériaux et de leurs différents constituants. 

Les variations du module d’Young seront ensuite corrélées aux changements 

microstructuraux, et en particulier à ceux identifiés dans les constituants.  

Les dimensions des échantillons d’AZS et de THTZ analysés en échographie 

ultrasonore sont d’environ 7 × 7 × 100 mm3 et 6 × 6 × 100 mm3 respectivement (fréquence 

d’environ 140 kHz). Sauf précision supplémentaire, les essais ont été conduits avec une 

vitesse de montée et de descente en température de 5°C/min.  
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IIII....    Présentation des matériauxPrésentation des matériauxPrésentation des matériauxPrésentation des matériaux    

Tel que nous l’avons mentionné dans le Chapitre 1, les matériaux étudiés (AZS et 

THTZ) appartiennent à deux familles d’électrofondus qui s’inscrivent dans le système ternaire 

alumine – zircone – silice. L’AZS est un électrofondu d’alumine, zircone et silice, et le THTZ 

un électrofondu de zircone. Avec environ 94% de zircone, ce dernier présente une résistance à 

la corrosion supérieure à celle de l’AZS. Leurs masses volumiques sur poudre sont 

respectivement de 4090 et 5420 kg.m-3 (données Saint-Gobain).  

Pour cette étude, des blocs d’électrofondus ont été spécialement élaborés par Saint-

Gobain. Le mélange fondu est constitué de sable de zircon, de zircone, d’alumine et de 

carbonate de sodium. Le Tableau 4.1 en résume les dimensions approximatives. Après un 

découpage en tranches de ces blocs, des échantillons ont été usinés dans les dimensions 

requises pour les différents essais. Le découpage des tranches commence par le bas des blocs 

après élimination des deux premiers centimètres de peau.  

 

Tableau 4.1 : Dimensions des blocs d’AZS et de THTZ étudiés (d’après Saint Gobain) 

Dimensions (mm) Longueur Largeur Hauteur 

AZS 600 400 300 

THTZ 830 320 680 

 

IIII....1111....    L’AZSL’AZSL’AZSL’AZS    

IIII....1111....1111....    Microstructure et compositionMicrostructure et compositionMicrostructure et compositionMicrostructure et composition    

Une analyse cristallographique type de l’AZS révèle la présence de zircone 

monoclinique associée à 43% de corindon et 17% de phase vitreuse (cf. Tableau 4.2).  

La Figure 4.1 permet d’observer la répartition de ces différentes phases. Les cristaux 

primaires de zircone jouxtent des particules d’eutectique alumine – zircone à matrice 

alumineuse. Tous ces grains sont enrobés dans une phase vitreuse silico-alumineuse. Des 

plaquettes isolées de corindon sont parfois observées. 
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Tableau 4.2 : Composition cristallographique moyenne de l’AZS (d’après Saint-Gobain CREE) 

 % massique % volumique 

Zircone 40 29 

Alumine 43 42,8 

Phase vitreuse 17 28,2 

 

 

Zircone libre 

Phase vitreuse 

Cristallisations  
d’alumine et de zircone 

Eutectique 
alumine/zircone 

 

Figure 4.1 : Microstructure type de l’AZS observée au MEB 

 

La cristallisation de ce type de microstructure suit le chemin de solidification décrit 

dans le Chapitre 1. Sur la Figure 4.1, on peut observer des cristaux longilignes de corindon, 

ainsi que de petits cristaux de zircone noyés dans la phase vitreuse. Les éléments à hauts 

points de fusion (zircone puis alumine) cristallisent en premier, et les cristaux ainsi formés 

peuvent de nouveau être dissous dans la phase vitreuse environnante.[1] La viscosité de cette 
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dernière augmentant durant le processus de refroidissement, la diffusion de ces espèces est 

ralentie, ce qui conduit à ces petites cristallisations isolées dans la phase vitreuse.  

Le refroidissement lent des blocs d’AZS pourrait laisser envisager une certaine 

orientation des cristaux en fonction de la direction de cristallisation. Les différentes 

observations microstructurales n’ont pas permis de confirmer cette hypothèse. La 

micrographie représentée sur la Figure 4.2 permet d’observer, dans une porosité, le même 

type de microstructure que celui de la Figure 4.1. Il ne semble pas y avoir d’orientation 

préférentielle des grains, ni de percolation de phases dans plusieurs directions. Ceci est 

confirmé par une représentation 3D de la microstructure de l’AZS obtenue par ailleurs[2] par 

tomographie X (cf. Figure 4.3).  

 

 

Figure 4.2 : Absence d’orientation préférentielle 
des cristaux dans un échantillon d’AZS observé 
au MEB 

 

Figure 4.3 : Représentation 3D de la 
microstructure de l’AZS obtenue par 
tomographie X[2] 

 

Nous avons vu dans le Chapitre 1 que le processus d’électrofusion entraîne des 

disparités de tailles de grains et de concentration en oxydes constitutifs. La Figure 4.4 

présente une cartographie typique d’un bloc électrofondu (de dimensions 

600 × 1200 × 300 mm3) de l’AZS étudié avec les iso-valeurs de concentration en zircone 

(source Saint Gobain). On retrouve les effets précédemment décrits, c’est-à-dire, une 

concentration en zircone plus importante au bas du bloc. Dans cette partie inférieure, la 

concentration est par ailleurs plus importante à cœur. Quant à la partie supérieure, en dehors 
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de l’effet trempe en périphérie, la teneur en zircone augmente vers le bas du fait de la 

sédimentation dont l’effet est vraisemblablement stoppé pendant la solidification par 

l’augmentation de la viscosité du bain en fusion.  

 

 

Figure 4.4 : Cartographie des courbes "iso zircone" typiques d’un bloc d’AZS (d’après Saint Gobain 
CREE)  

 

Dans le bloc d’AZS élaboré pour l’étude, différentes tranches de 15 mm d’épaisseur 

environ ont été réalisées. Nous avons considéré deux d’entre elles à différentes hauteurs :  

- la première tranche du bas du bloc juste après la peau, tranche inférieure ; 

- la 11ème tranche en partant du bas de bloc, tranche supérieure.  
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Tableau 4.3 : Concentration en zircone et en alumine dans les deux tranches du bloc d’AZS (d’après 
Saint-Gobain CREE) 

Cœur Périphérie 
% massique 

ZrO2 Al2O3 ZrO2 Al2O3 

Haut de bloc 50,7 36,7 39,8 45,3 

Bas de bloc 44,6 40,8 39,5 45,3 

 

 Cœur Périphérie 

Haut 

  

Bas 

  

Figure 4.5 : Microstructures comparées de plusieus échantillons des tranches inférieure et supérieure de 
l’AZS  
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Cette tranche supérieure présente une structure plus poreuse à cœur, car elle est plus 

rapprochée du trou de coulée où se concentrent les défauts. La dispersion dans la teneur en 

zircone se retrouve ici au niveau des deux tranches, selon que le prélèvement est réalisé en 

périphérie ou au cœur. La description du découpage des tranches dans le bloc d’AZS et du 

prélèvement des échantillons pour les analyses chimiques est détaillée en Annexe 5. Il en est 

de même pour la composition chimique détaillée de ces tranches. Le Tableau 4.3 présente les 

teneurs en zircone et en alumine des deux tranches. 

Des observations au MEB réalisées à diverses localisations dans les plaques illustrent 

les disparités de microstructures mentionnées dans le Chapitre 1 (cf. Figure 4.5). La surface 

trempée est caractérisée par des cristaux fins de zircone et d’alumine, tandis que l’intérieur du 

bloc présente une forte croissance des cristaux. Près de la périphérie, la vitesse de 

refroidissement est élevée, et la microstructure est principalement composée d’inclusions de 

zircone dans des cristaux d’alumine α noyés dans la phase vitreuse. Au cœur du bloc où le 

refroidissement est plus lent, on observe moins d’inclusions de zircone dans l’alumine. Des 

cristaux d’alumine et des cristaux de zircone de taille moyenne sont entourés par la phase 

vitreuse.[1] 

Au sein d’une même tranche du bloc d’électrofondu, la concentration en zircone au 

cœur est supérieure de 5% à 11% à celle de la périphérie. Cette dispersion est plus importante 

dans la tranche supérieure. Contrairement à la tranche inférieure (située en bas de bloc, juste 

au dessus de la peau ôtée avant utilisation) dont la composition est surtout influencée par les 

isothermes de solidification autour du bloc, cette dernière subit les influences conjuguées de 

ces isothermes et de la sédimentation (cf. Figure 4.4). Ainsi, en partant de la tranche haute 

vers le fond de bloc, la teneur en zircone à cœur diminue de 6% environ. Quant à l’alumine et 

la silice, les concentrations sont plus élevées en périphérie, elles évoluent en sens inverse de 

la teneur en zircone. Lorsque les cristaux de zircone sont plus petits, le bain autour est enrichi 

en alumine et en silice, ce qui conduit en périphérie à des teneurs en alumine et en silice plus 

importantes. La dispersion dans la concentration en alumine est aussi plus importante dans la 

tranche supérieure qui présente également la plus grande disparité dans la teneur en zircone.  

Le Tableau 4.4 donne une composition massique et volumique de l’AZS représenté 

par un modèle simple à trois phases : les cristaux de zircone libre, les particules d’eutectique 

alumine – zircone et la phase vitreuse.  
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Tableau 4.4 : Composition massique et volumique moyenne de l’AZS (d’après Saint-Gobain CREE) 

 % massique % volumique 

Zircone libre 13 9,4 

(zircone)eut : 25,9 (zircone)eut : 18,7 
Eutectique alumine/zircone 70 

(alumine)eut : 44,1 
62,5 

(alumine)eut : 43,8 

Phase vitreuse 17 28,1 

 

IIII....1111....2222....    Caractéristiques àCaractéristiques àCaractéristiques àCaractéristiques à température ambiante température ambiante température ambiante température ambiante    

La disparité de composition chimique et de distribution granulométrique a une 

influence notable sur les propriétés d’élasticité de l’AZS à température ambiante, mais aussi à 

haute température. Le Tableau 4.5 regroupe des propriétés à température ambiante de 

quelques échantillons des deux tranches d’AZS étudiées.  

Tableau 4.5 : Quelques caractéristiques à température ambiante de plusieurs échantillons d’AZS 

  Cœur Périphérie 

  1 2 1 2 

Masse volumique (kg/m3) 4060 4037 3978 3917 
Haut 

Module d’Young (GPa) 113,8 107,6 126,3 131,6 

Masse volumique (kg/m3) 4060 4061 4011 4016 
Bas 

Module d’Young (GPa) 127,2 123,1 137,8 134,3 

 

Partant de la composition volumique moyenne de ces échantillons (cf. Tableau 4.2), et 

en tenant compte des valeurs de module d’Young intrinsèques (à température ambiante) des 

constituants : 380, 240 et 70 GPa pour la zircone monoclinique, le corindon et la phase 

vitreuse, respectivement (cf. Tableau 4.9), un calcul du module d’Young de l’ensemble par 

une simple loi de mélange conduit à une valeur supérieure à 250 GPa. Les valeurs sont 

cependant ici assez faibles. Comme cela sera évoqué ultérieurement, ces différences peuvent 

être expliquées par la microstructure particulière du matériau qui pourrait contenir 

initialement, décohésions et fissures issues du processus d’élaboration, en particulier, de 

l’étape de refroidissement qui induirait des contraintes internes.  

Dans les deux tranches de matériaux, la masse volumique est globalement plus 

importante au cœur où l’on retrouve la plus grande teneur en zircone. Par contre, les 
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échantillons plus riches en alumine bénéficient d’une plus grande rigidité. Cette disparité est 

plus importante dans la tranche supérieure pour laquelle les plus grandes différences de 

composition chimique entre la périphérie et le cœur sont constatées. Cette tranche qui est plus 

proche de l’entrée de coulage du bloc présente aussi à cœur une porosité plus développée, ce 

qui diminue encore plus sa masse volumique.  

 

IIII....2222....    Le THTZLe THTZLe THTZLe THTZ    

IIII....2222....1111....    Microstructure et compositionMicrostructure et compositionMicrostructure et compositionMicrostructure et composition    

Le THTZ contient exclusivement de la zircone monoclinique avec seulement 6% en 

masse de phase vitreuse (cf. Tableau 4.6).  

Tableau 4.6 : Composition cristallographique moyenne du THTZ (d’après Saint-Gobain CREE) 

 % massique % volumique 

Zircone 94 87,2 

Phase vitreuse 6 12,8 

 

Sa structure est moins complexe que celle de l’AZS, avec des grains de zircone 

entourés d’une fine pellicule de phase vitreuse (cf. Figure 4.6).  

 

Phase vitreuse 

Particules de zircone 

 

Figure 4.6 : Microstructure type du THTZ observée au MEB 
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Dans le cas du THTZ, le caractère relativement monophasé de la microstructure 

(zircone majoritaire) conduit à une composition plus homogène au sein des blocs. Une seule 

tranche de ce matériau, située en bas de bloc a donc été considérée pour l’étude. Le schéma du 

découpage de cette tranche, ainsi que le détail du prélèvement des échantillons sont présentés 

en Annexe 5. Le Tableau 4.7 qui présente les teneurs en zircone et en alumine au cœur et en 

périphérie (une composition chimique détaillée peut être trouvée en Annexe 5) permet de 

constater que la disparité de composition chimique entre le cœur et la périphérie est ici quasi-

inexistante.  

 

Tableau 4.7 : Concentration en zircone et en alumine dans la tranche de THTZ (d’après Saint-Gobain 
CREE) 

% massique Cœur Périphérie 

ZrO2 95,7 95,4 

Al 2O3 1,02 0,96 

 

La différence de vitesse de refroidissement conduit par contre à d’importantes 

inégalités dans la taille des grains entre la périphérie et le cœur des blocs. La différence de 

taille de grain est nette sur la Figure 4.7, mais, il est cependant difficile de leur donner une 

taille précise, du fait de la morphologie irrégulière et très interconnectée de ces grains.  

 

 

(a) (b) (c) (d) 

de la périphérie vers le cœur 

 

Figure 4.7 : Microstructures comparées de plusieurs échantillons de la tranche de THTZ 



Chapitre 4 : Elasticité à haute température des électrofondus 

 133 

Comme l’illustrent des images 3D obtenues par ailleurs par tomographie X,[3] la 

microstructure de ces matériaux se présente en réalité sous la forme de deux phases 

percolantes enchevêtrées. Les dendrites de zircone, de taille variable, n’ont pas d’orientation 

privilégiée.  

 

 

  

(a) (b) (c) 

Figure 4.8 : Représentation 3D de la microstructure du THTZ révélant une percolation simultanée des 
deux phases zircone et verre : matériau global (a, b) ; phase vitreuse (c)[3] 

 

IIII....2222....2222....    Caractéristiques à température ambianteCaractéristiques à température ambianteCaractéristiques à température ambianteCaractéristiques à température ambiante    

Les données regroupées dans le Tableau 4.8 permettent de comparer les valeurs de 

masse volumique et de module d’élasticité de plusieurs échantillons de la tranche.  

 

Tableau 4.8 : Quelques caractéristiques à température ambiante de plusieurs échantillons de THTZ 

 Cœur Périphérie 

 1 2 1 2 

Masse volumique (kg/m3) 5399 5385 5365 5324 

Module d’Young (GPa) 138,5 129,1 164,2 171,3 
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Un calcul par loi des mélanges du module d’Young du matériau à partir des modules 

intrinsèques et des fractions volumiques de la zircone et de la phase vitreuse permet d’obtenir 

une valeur d’environ 218 GPa, très supérieure aux valeurs trouvées expérimentalement. Les 

échantillons situés en périphérie présentent globalement une rigidité plus importante. Comme 

dans le cas de l’AZS, on peut conclure, en plus de la microstructure particulière et de la 

présence de porosités, à un certain endommagement initial du matériau (cf. §  I.1.2), 

endommagement plus important au cœur de la plaque où les grains, de plus grandes 

dimensions, seraient plus sensibles à de la fissuration (cf. Figure 4.7).  

 

IIIIIIII....    Comportement des matériaux lors d’un cycle theComportement des matériaux lors d’un cycle theComportement des matériaux lors d’un cycle theComportement des matériaux lors d’un cycle thermique rmique rmique rmique 

jusqu’à 1500°Cjusqu’à 1500°Cjusqu’à 1500°Cjusqu’à 1500°C    

Les variations du module d’Young dans les deux types de matériaux sont fortement 

influencées par la composition chimique, la microstructure (taille des grains, porosités…), 

ainsi que par l’endommagement initial.  

 

IIIIIIII....1111....    Analyse dilatométriAnalyse dilatométriAnalyse dilatométriAnalyse dilatométriquequequeque    

Les deux matériaux présentent, dans la même gamme de température, des 

changements de volume analogues associés à la transformation allotropique de la zircone, 

avec néanmoins une importance variable suivant la teneur en zircone (cf. Figure 1.15 et 

Figure 4.9). Logiquement, le THTZ présente une amplitude de crochets supérieure à celle de 

l’AZS.  
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Figure 4.9: Courbes de dilatation linéaire de l’AZS et du THTZ 

 

IIIIIIII....2222....    Variations du module d’YVariations du module d’YVariations du module d’YVariations du module d’Young jusqu’à 1500°Coung jusqu’à 1500°Coung jusqu’à 1500°Coung jusqu’à 1500°C    

IIIIIIII....2222....1111....    Cas de l’AZSCas de l’AZSCas de l’AZSCas de l’AZS    

Le comportement type constaté pour des échantillons d’AZS est représenté sur la 

Figure 4.10. La courbe décrit un cycle d’hystérésis caractéristique d’un mécanisme de 

fermeture (à la montée en température) et d’ouverture (au refroidissement) de décohésions, 

comportement constaté dans le cas de matériaux à gros grains anisotropes (cf. Chapitre 2, 

§ II.4.). Ceci prouve l’existence d’un endommagement initial des matériaux lors de 

l’élaboration (cf. §  I.1.2).  

Cinq étapes peuvent être distinguées sur la courbe :  

- l’étape 1 présente une décroissance régulière du module avec une légère inflexion 

autour de 800°C ; 

- la croissance observée dans la deuxième partie de la courbe (étape 2) est 

interrompue à 1150°C environ par une brusque diminution lors de la transition 

monoclinique - tétragonale de la zircone (Tm-t) ; 
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- dans l’étape 3, la décroissance du module est accompagnée par une atténuation 

importante des ondes ultrasonores qui rend les échos inexploitables au-dessus de 

1400°C (cf. Chapitre 5, § I. ) ; 

- une augmentation considérable du module d’Young est ensuite constatée au début 

du refroidissement, dans la quatrième étape, entre 1550°C et 1000°C ; 

- enfin, dans la dernière partie de la courbe (étape 5), entre 1000°C et la température 

ambiante, la transformation inverse tétragonale – monoclinique de la zircone 

autour de 1000°C (Tt-m) entraîne une diminution de module qui se poursuit 

progressivement jusqu’à température ambiante.  
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Figure 4.10 : Variation du module d’Young au cours d’un cycle thermique jusqu’à 1550°C pour l’AZS  
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IIIIIIII....2222....2222....    Cas du THTZCas du THTZCas du THTZCas du THTZ    

La courbe type d’évolution du module, dans ce cas (cf. Figure 4.11), est également 

caractéristique d’un matériau initialement endommagé, avec une allure en boucle d’hystérésis 

et une faible valeur initiale de module (cf. §  I.2.2 et  II.2). Les cinq étapes identifiées dans le 

cas des AZS peuvent encore être distinguées ici, avec néanmoins quelques différences 

notables dans les effets observés :  

- sur la première partie de la courbe (étape 1), le module reste pratiquement constant 

jusqu’à 500°C, puis une croissance est observée jusqu’aux environs de 800°C ; 

- à partir de 800°C (étape 2), le module reste sensiblement constant, puis, il chute 

brutalement au moment de la transition m-t de la zircone. Une légère croissance est 

ensuite observée ; 

- dans l’étape 3, à partir de 1300°C, le module d’Young décroît de manière 

réversible. Comme dans le cas de l’AZS, l’importante atténuation des ondes 

ultrasonores rend les mesures difficiles dans cet intervalle de température 

(cf. Chapitre 5, § I. ). Aucune mesure n’a ainsi pu être réalisée au-delà de 1400°C ; 

- au début du refroidissement, dans l’étape 4, le module augmente, cet effet est 

cependant ici de plus faible amplitude en comparaison avec l’AZS ; 

- contrairement à l’AZS, la transformation t-m de la zircone vers 1000°C (Tt-m) dans 

la cinquième étape est accompagnée ici d’une légère croissance de module. Ce 

dernier connaît ensuite une croissance régulière avant la chute importante qui 

intervient au-dessous de 200°C. 
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Figure 4.11 : Variation du module d’Young au cours d’un cycle thermique jusqu’à 1550°C pour le THTZ 

 

IIIIIIIIIIII....    Analyse à partir des comportements intrinsèques des Analyse à partir des comportements intrinsèques des Analyse à partir des comportements intrinsèques des Analyse à partir des comportements intrinsèques des 

constituantsconstituantsconstituantsconstituants    

Il s’agit, dans ce paragraphe, de présenter des données complémentaires utiles dans la 

compréhension des mécanismes impliqués dans l’évolution des propriétés d’élasticité de 

l’AZS et du THTZ, en l’occurrence les propriétés intrinsèques de chacun des constituants pris 

séparément, sans oublier les interactions possibles avec la matrice environnante. Ces 

réfractaires peuvent être représentés par un modèle à trois phases principales : la zircone, 

l’alumine et une phase vitreuse riche en silice renfermant la quasi-totalité des constituants 

mineurs.  

Dans un premier temps, l’accent sera mis sur les propriétés intrinsèques des 

constituants. Par la suite, un modèle simple (modèle de Hashin et Shtrikman – cf. Chapitre 2) 

sera appliqué dans le but de déterminer les évolutions possibles des propriétés d’élasticité des 

matériaux à partir de celles de ces différents constituants. L’impact de l’interaction entre 

divers constituants des matériaux sera analysé, en considérant le cas particulier de la zircone, 
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dont la transformation allotropique constitue un phénomène majeur dans le comportement des 

électrofondus étudiés.  

 

IIIIIIIIIIII....1111....    Variations du module d’YounVariations du module d’YounVariations du module d’YounVariations du module d’Young dans les constituants g dans les constituants g dans les constituants g dans les constituants 

élémentairesélémentairesélémentairesélémentaires    

Le Tableau 4.9 présente quelques caractéristiques connues à température ambiante des 

différents constituants. Les valeurs de la zircone pure monoclinique et de l’alumine sont 

issues de la littérature. Quant à la phase vitreuse, les données proviennent de mesures par 

échographie ultrasonore et par dilatométrie.  

 

Tableau 4.9 : Quelques caractéristiques à température ambiante des constituants 

Caractéristiques 
Zircone 

monoclinique 
Alumine 

Phase vitreuse 

(données mesurées) 

Masse volumique (g/cm3) 5,5[4] 4[5] 2,4 

Coefficient d’expansion 

linéaire (× 10-6 K-1) 
8,5[4,6] 7,75[7] 

(20-800°C) :  

6 

Module d’Young (GPa) 240[8,9] 380[10] 70 

 

IIIIIIIIIIII....1111....1111....    L’alumineL’alumineL’alumineL’alumine    

L’alumine est présente sous forme de plaquettes isolées de corindon, mais aussi 

comme matrice dans l’eutectique binaire alumine-zircone. Cette phase est la plus rigide et ne 

subit aucune transformation allotropique dans l’intervalle de température exploré.  

L’alumine dense présente une décroissance régulière et réversible du module d’Young 

en fonction de la température (cf. Chapitre 2).  
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IIIIIIIIIIII....1111....2222....    La phase vitreuseLa phase vitreuseLa phase vitreuseLa phase vitreuse    

Cette phase amorphe se forme rapidement sur les parois du bloc où cristallisent aussi 

des cristaux de petite taille, puis de façon progressive dans le reste du bloc lorsque 

localement, tous les composés fondus à hauts points de fusion passent à l’état solide.  

Tel que l’illustrent la cartographie en Figure 4.12 et le spectre EDS en Figure 4.13, la 

phase vitreuse des deux types d’électrofondus contient majoritairement de la silice.  

 

 

Figure 4.12 : Cartographie d’un échantillon d’AZS montrant une phase vitreuse contenant de la silice et 
de l’oxyde de sodium 

 

 

Figure 4.13 : Spectre EDS de la phase vitreuse d’un échantillon de THTZ montrant une teneur 
majoritaire en silice 
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La cartographie permet d’observer une colonie d’eutectique alumine – zircone 

entourée par une phase vitreuse riche en silice. En plus de la silice majoritaire, cette phase 

renferme de l’alumine et la quasi-totalité des éléments mineurs. La composition de ce verre 

est semblable dans les deux matériaux.  

Des études ont été menées sur des échantillons de verre fournis par Saint-Gobain et 

dont la composition chimique est proche de celle de la phase vitreuse silico-alumineuse 

contenue dans les deux types d’électrofondus (cf. Tableau 4.10).  

 

Tableau 4.10 : Composition chimique des phases vitreuses de l’AZS et du THTZ comparée à celle de la 
phase vitreuse de synthèse 

% massiques 
Phase vitreuse de 

l’AZS 

Phase vitreuse du 

THTZ 

Phase vitreuse de 

synthèse 

SiO2 70 73 66 

Na2O 5,5 5,3 9,6 

Al 2O3 22 19 24,4 

ZrO2 1,5 1 - 

TiO2 0,46 0,5 - 

Fe2O3 0,33 0,35 - 

 

La Figure 4.14 présente, en fonction de la température, les courbes d’expansion 

linéaire et de variation du module d’Young d’échantillons de la phase vitreuse de synthèse. 

Les variations du module sont issues de résultats obtenus sur les échantillons de verre, de la 

température ambiante jusqu’à 1000°C environ. Les mesures d’échographie ultrasonore sur le 

verre de synthèse ont été volontairement limitées à cette température afin de conserver 

l’intégrité de l’éprouvette en évitant toute déformation en fluage qui empêcherait d’observer 

son comportement au refroidissement. De plus, la disponibilité de ces verres était limitée. 

L’extrapolation jusqu’à 1400°C provient de calculs inverses à partir de données 

expérimentales concernant les variations du module d’Young dans un matériau spécial à 

composition simplifiée qui contient la zircone essentiellement sous forme eutectique. Ces 

calculs sont détaillés en Annexe 6. La température de transition vitreuse est repérée au 

premier changement de pente sur l’une et l’autre courbe autour de 800°C (780°C). Dans 
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l’intervalle de température 25-800°C, Le coefficient d’expansion linéaire de ce verre de 

synthèse est d’environ 6 × 10-6 K-1.  

Signalons que ce verre est beaucoup plus visqueux que les verres sodo-calciques 

usuels dont la température de transition vitreuse est plus faible.  

 

30

40

50

60

70

80

90

100

0 500 1000 1500

T (°C)

E
 (

G
P

a)

-0.4%

-0.2%

0.0%

0.2%

0.4%

0.6%

0.8%

1.0%

Module d'Young 

Dilatométrie Tg

∆∆ ∆∆L
/L

0 
(%

)

Extrapolation

 

Figure 4.14 : Variation du module d’Young et analyse dilatométrique d’échantillons de la phase vitreuse 
de synthèse 

 

Un lien peut d’ores et déjà être établi entre la température de transition vitreuse de la 

phase intergranulaire et l’inflexion observée sur la courbe de variation du module d’Young de 

l’AZS qui contient 17% massique de cette phase amorphe.  

 

IIIIIIIIIIII....1111....3333....    La zirconeLa zirconeLa zirconeLa zircone    

Il existe de nombreuses publications sur la zircone dopée, mais très peu concernant la 

zircone pure, et encore moins ses propriétés d’élasticité. La transition de phase t-m qui 

s’accompagne d’une brusque expansion volumique et cause la ruine au refroidissement d’un 

compact de poudre fritté à haute température ne permet pas d’effectuer de mesures directes 

sur échantillons massifs. On retrouve ainsi dans la littérature des estimations basées sur 

différents modèles de calcul des constantes d’élasticité de ce composé.[11,12,13] Des auteurs ont 



Chapitre 4 : Elasticité à haute température des électrofondus 

 143 

néanmoins pu appliquer la diffusion de Brillouin sur de petits monocristaux de zircone 

monoclinique pure afin de déterminer les vitesses de propagation du son dans les différentes 

directions et d’en déduire les constantes d’élasticité entre 20 et 1000°C.[8] Ainsi, en utilisant 

les approches de Voigt, Reuss et Hill (VRH),[14] ces auteurs ont calculé les modules 

d’élasticité d’un hypothétique polycristal idéal de zircone monoclinique en fonction de la 

température (cf. Chapitre 2). Mirgorodsky et al.[15] ont effectué une extrapolation de ces 

données jusqu’à la température de transition m-t, puis déterminé, par calculs, à partir de 

modèles de vibration de réseau, des valeurs de constantes d’élasticité théoriques de la zircone 

tétragonale pure juste avant la transformation t-m (environ 1000°C). Kisi et al.[16] présentent 

aussi des valeurs de constantes d’élasticité obtenues par des calculs de vibration de réseau 

pour la zircone tétragonale pure au voisinage de la transition t-m à 1400 K. Aucune valeur 

expérimentale concernant la zircone tétragonale pure n’a pu être trouvée dans la littérature. 

Ainsi, pour notre étude, les modules d’élasticité pour un polycristal de zircone tétragonale 

pure ont été déduits par calculs à partir de ces résultats de constantes d’élasticité de la 

littérature en utilisant une approche VRH.[14] Pratiquement, la courbe de variation du module 

d’Young de la zircone polycristalline illustrée en Figure 4.15 a été obtenue comme suit : les 

valeurs de la zircone monoclinique pure entre 20°C et la température de transition m-t 

(1150°C) ont été extraites de la littérature[8,15] et approchées par une fonction polynomiale. 

Celles de la zircone tétragonale pure (à 1000 et 1127°C), également obtenus à partir de la 

littérature ont ensuite été rajoutées.[15,16] La courbe a ensuite été rajustée et extrapolée jusqu’à 

1400°C en émettant l’hypothèse que la variation du module d’Young de la zircone suit la 

même loi polynomiale dans les deux phases monoclinique et tétragonale.  
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Figure 4.15 : Variation reconstituée, à partir de la littérature, du module d’Young en fonction de la 
température de la zircone polycristalline[8,15,16] 

 

D’ores et déjà, outre le fait que les valeurs correspondant à la zircone monoclinique 

sont globalement supérieures à celles communément indiquées dans la littérature (difficulté 

de synthèse d’échantillons, présence de fissures, de porosité et d’impuretés),[4,17,18,19,20] la 

courbe révèle bien que la phase monoclinique est plus rigide que la tétragonale, bien que cette 

dernière présente une structure plus compacte.  

La Figure 4.16 présente les variations du module d’Young d’un échantillon 

d’électrofondu à haute teneur en zircone, différent du THTZ de notre étude par sa teneur en 

phase vitreuse qui est de 9% massique (au lieu de 6%). Contrairement à la Figure 4.11, 

l’allure de cette courbe est proche de celle de la zircone représentée en Figure 4.15. Le cycle 

d’hystérésis est en effet quasi-inexistant dans ce cas. Cependant, les valeurs de module sont 

beaucoup plus faibles que celles de la zircone seule, à cause de la présence de phase vitreuse 

autour des grains, et sans doute aussi à la pureté de la zircone.  
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Figure 4.16 : Variation du module d’Young d’un THTZ contenant environ 9% massique de phase vitreuse 

 

IIIIIIIIIIII....2222....    Analyse du comportement des matériaux à partir du modèle Analyse du comportement des matériaux à partir du modèle Analyse du comportement des matériaux à partir du modèle Analyse du comportement des matériaux à partir du modèle 

de Hashin et Shtrikmande Hashin et Shtrikmande Hashin et Shtrikmande Hashin et Shtrikman    

Le modèle de Hashin et Shtrikman (présenté dans le Chapitre 2) n’a pas été appliqué 

ici dans le but de faire une description rigoureuse du comportement des matériaux, mais afin 

de définir qualitativement l’influence des constituants sur le comportement global du 

matériau. Il se pose cependant ici la question de la conformité de ce modèle dans un contexte 

d’anisotropie (par exemple particules d’eutectique alumine – zircone). Nous l’avons 

cependant utilisé, surtout dans un but qualitatif et comparatif. Dans les calculs, nous avons 

considéré soit la borne inférieure soit la borne supérieure en fonction de la distribution des 

phases. Ainsi, lorsque la phase vitreuse (phase la moins rigide dans les électrofondus) joue le 

rôle de la matrice c’est la borne négative qui est prise en compte, c’est-à-dire un biphasé 

constitué d’inclusions rigides noyées dans une matrice complaisante. La borne supérieure est 

alors calculée dans le cas contraire, par exemple pour une matrice alumineuse plus rigide 

contenant des inclusions de zircone (particules d’eutectique alumine - zircone). Plusieurs 

hypothèses simplificatrices sont néanmoins nécessaires pour l’application de ce modèle aux 
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matériaux étudiés : l’endommagement n’est pas pris en compte et le coefficient de Poisson est 

considéré comme constant dans tout l’intervalle de température exploré.  

 

IIIIIIIIIIII....2222....1111....    Cas du THTZCas du THTZCas du THTZCas du THTZ    

Par sa composition, le THTZ peut être assimilé à un biphasé, avec des particules 

rigides de zircone incluses dans une matrice continue de verre (cf. Figure 4.17). Il ne s’agit 

cependant que d’une approximation bi-dimensionnelle, car les deux phases percolent 

(cf. §  I.2.1). Ce matériau est par ailleurs le plus intéressant par son comportement car, lors de 

la transformation de la zircone, il existe moins de disparité qu’avec l’AZS. Les propriétés de 

ces deux phases en termes d’évolution du module d’Young sont évoquées en Figure 4.14 et 

Figure 4.15, pour la phase vitreuse et la zircone respectivement. La Figure 4.18 présente la 

courbe de variation du module d’Young dans le THTZ obtenue par calculs à partir du modèle 

de Hashin et Shtrikman.  
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Figure 4.17 : Représentation 2D d’une coupe de 
la microstructure biphasée du THTZ 
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Figure 4.18 : Variations du module d’Young 
dans le THTZ à partir du modèle de Hashin et 
Shtrikman 

 

En comparaison avec la courbe expérimentale illustrée en Figure 4.11, cette courbe 

calculée met bien en exergue les effets de la transformation de la zircone et présente une 

évolution similaire au refroidissement au-dessus de 200°C. Elle est néanmoins décalée vers 

des valeurs plus élevées de module. Outre les simplifications apportées au niveau 

microstructural, ces différences de comportement pourraient provenir des approximations 



Chapitre 4 : Elasticité à haute température des électrofondus 

 147 

simplificatrices introduites dans le modèle. On peut citer : les propriétés de la zircone qui sont 

déduites de mesures et de calculs sur monocristaux, c’est-à-dire, un cas idéal qui exclut la 

présence de tous défauts ou impuretés qui pourraient être présents dans des polycristaux ; ou 

encore, la non prise en compte de l’endommagement initial du matériau. La courbe calculée 

ne permet pas non plus d’observer la baisse de module au-dessous de 200°C. Un autre fait 

majeur qui mérite d’être souligné sur les deux courbes est la différence d’amplitude des 

décrochements correspondant à la transformation de la zircone. Lors du passage monoclinique 

– tétragonal au chauffage, la décroissance de module est plus importante sur la courbe 

expérimentale. Par rapport à la courbe expérimentale, la courbe calculée présente par contre 

une plus forte augmentation de module lors de la transition inverse. Enfin, à haute 

température, de même que sur la courbe expérimentale, le module présente une décroissance 

réversible. Signalons cependant que cette partie de la courbe calculée est très tributaire des 

propriétés considérées pour le verre.  

 

IIIIIIIIIIII....2222....2222....    Cas de l’AZSCas de l’AZSCas de l’AZSCas de l’AZS    

L’application du modèle à ce matériau est plus délicate, notamment dans 

l’enchaînement des biphasés. En termes de prédiction de comportement, l’influence de la 

transition de la zircone et des autres transformations microstructurales sera analysée en tenant 

compte de ce qui a été observé dans les différents constituants, mais aussi des conclusions 

tirées dans le cas du THTZ.  

 

IIIIIIIIIIII....3333....    Influence de la matrice environnant la zircone sur les Influence de la matrice environnant la zircone sur les Influence de la matrice environnant la zircone sur les Influence de la matrice environnant la zircone sur les 

variations du module d’Youngvariations du module d’Youngvariations du module d’Youngvariations du module d’Young    

Ce volet de l’étude a été réalisé dans le but de découpler les effets de certains 

constituants, dont les particules d’eutectique alumine - zircone, la zircone libre et l’alumine. 

Pour cela, des électrofondus "spéciaux" à microstructure spécifique ont été étudiés. Il s’agit de 

trois AZS dans lesquels la zircone se retrouve essentiellement, soit intégrée dans les cristaux 

d’eutectique alumine et zircone dans l’un (noté AZS-eut), soit sous forme libre dans les deux 

autres (AZS-zir1 et AZS-zir2). Le détail des résultats obtenus est présenté en Annexe 6, nous 

ne reporterons ici que les conclusions essentielles.  
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Le comportement de matériaux AZS dans lesquels la zircone est présente 

essentiellement, soit sous forme libre dans la phase vitreuse, soit intégrée dans une matrice 

alumineuse (eutectique) présente des différences dont l’origine peut s’expliquer de prime 

abord par ces différences de localisation de la zircone.  

Considérons en premier lieu la largeur des boucles d’hystérésis (cf. Annexe 6, Figure 

A.19 et Figure A.22). Elles sont plus larges dans le cas où la zircone est située dans la matrice 

alumineuse, ce qui tendrait à indiquer qu’un endommagement plus important y est présent. 

L’endommagement serait donc essentiellement localisé dans les particules d’eutectique 

alumine – zircone. D’ailleurs, les valeurs initiales de module sont plus faibles dans le cas de 

l’AZS-eut, sans doute à cause de la teneur plus faible en alumine, mais le facteur 

endommagement ne peut pas non plus être complètement exclu.  

En ce qui concerne l’influence de la transition de la zircone, l’effet intrinsèque n’est 

presque pas perceptible au chauffage pour les faibles teneurs en zircone dans le cas où cette 

dernière est directement noyée dans la matrice vitreuse. Cet effet intrinsèque est inexistant 

dans le cas où la zircone est incluse dans la matrice alumineuse qui est elle-même noyée dans 

la phase vitreuse. Ceci est d’autant plus surprenant que l’AZS-eut contient plus du double de 

la teneur en zircone des AZS-zir1 et AZS-zir2. L’effet macroscopique lié à la transition de 

la zircone sur les variations du module d’Young n’est donc pas seulement d’origine 

intrinsèque, mais l’environnement des grains de zircone peut également être mis en 

cause. Pour cela, il faudrait analyser l’influence des changements de volume associés sur le 

comportement macroscopique du matériau. Au refroidissement par contre, l’endommagement 

observé dans le cas de l’AZS-eut lors de la transition inverse est beaucoup plus important que 

celui de l’AZS étudié. Ceci tend à confirmer la présence d’un endommagement plus important 

dans les particules d’eutectique alumine – zircone.  

Dans le cas des matériaux contenant de la zircone libre, la quasi-absence d’effet de la 

transformation de cette dernière au refroidissement pourrait provenir de l’impact de la phase 

vitreuse qui dans ce cas, accommoderait mieux les contraintes créées par l’expansion 

volumique. Il faut cependant nuancer cet argument, car la teneur en zircone libre (16% en 

masse en moyenne) est assez faible, et produit des crochets dilatométriques plus faibles que 

dans le cas de l’AZS étudié. Toutefois, il n’est pas surprenant qu’une particule (par exemple 

la zircone) noyée dans un milieu élastique (ici l’alumine) cause un endommagement plus 

important que dans un milieu viscoplastique (ici la phase vitreuse). 
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IVIVIVIV....    Interprétations des variations en fonction de la Interprétations des variations en fonction de la Interprétations des variations en fonction de la Interprétations des variations en fonction de la 

température du module d’Young de l’Atempérature du module d’Young de l’Atempérature du module d’Young de l’Atempérature du module d’Young de l’AZS et du THTZZS et du THTZZS et du THTZZS et du THTZ    

IVIVIVIV....1111....    Corrélations avec les transformations microstructuralesCorrélations avec les transformations microstructuralesCorrélations avec les transformations microstructuralesCorrélations avec les transformations microstructurales    

Parmi toutes les transformations microstructurales précédemment évoquées, l’effet de 

la phase vitreuse est le seul qui soit bien cerné. Quant à l’impact de la transformation de la 

zircone ou à l’origine de l’endommagement, des précisions méritent d’être apportées.  

Tandis que le THTZ présente, pour un cycle thermique jusqu’à 1500°C, une 

décroissance de module à Tm-t au chauffage et une augmentation à Tt-m au refroidissement, 

l’AZS subit invariablement une baisse. Dans le cas de la zircone seule, la Figure 4.15 met 

bien en exergue une phase tétragonale moins rigide que la phase monoclinique. D’autre part, 

des changements volumiques non négligeables sont associés à cette transition (cf. Chapitre 1, 

Figure 1.15 et Figure 4.9). Deux types d’effets peuvent donc être évoqués pour expliquer 

l’influence de la zircone sur le comportement du matériau :  

- un effet intrinsèque qualifié de "direct", lié à la différence de module d’élasticité 

entre les deux phases lors de la transition ; 

- un effet extrinsèque dit "indirect", induit par les changements de volume qui 

peuvent entraîner la création d’un endommagement.  

Ainsi, a priori, le THTZ présenterait des effets directs de la transition de la zircone, 

avec des amplitudes néanmoins différentes entre la montée et la descente en température. 

Dans ce paragraphe, des corrélations vont être établies entre ces transformations de phases et 

les propriétés d’élasticité. Des interprétations vont également être menées quant à l’origine et 

la localisation de l’endommagement dans l’AZS et le THTZ. Ces considérations vont 

s’appuyer sur le comportement des éléments constitutifs des matériaux précédemment 

présentés. Nous exploiterons également des résultats d’émission acoustique obtenus sur les 

deux matériaux électrofondus et exposés en Annexe 7, en termes de variation en fonction de 

la température des salves cumulées normalisées. 
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IVIVIVIV....1111....1111....    Cas du THCas du THCas du THCas du THTZTZTZTZ    

IV.1.1.a. Etape 1 : Résorption de l’endommagement initial 

Tel que cela a été mentionné plus haut, ce matériau est initialement endommagé. La 

courbe calculée de l’évolution du module d’Young du THTZ ne prend pas en compte la 

création de contraintes internes liées aux désaccords dilatométriques (cf. §  III.2.1). Elle 

représente donc la limite supérieure du comportement du THTZ, et permet d’établir une 

preuve supplémentaire d’un endommagement initial du matériau du fait de la plus faible 

valeur initiale de module à température ambiante sur la courbe expérimentale. 

Lors du chauffage, cet endommagement tend à se résorber par l’effet des désaccords 

dilatométriques entre la phase vitreuse encore rigide et les grains de zircone, ce qui entraîne 

l’augmentation de module au-dessus de 500°C. Ce phénomène est associé à une forte activité 

acoustique vers 450°C (cf. Annexe 7, Figure A.24a) qui est sans doute due à des frottements 

entre grains. Le coefficient de dilatation du verre compris entre 5 et 6 × 10-6 (cf. §  III.1.2) est 

plus faible que celui de la zircone monoclinique, dont la valeur moyenne selon la littérature se 

situe autour de 8,5 × 10-6 entre la température ambiante et 264°C.[4,6] Aux environs de la 

température de transition vitreuse (vers 800°C), cette croissance est interrompue. En émission 

acoustique, on observe alors une légère inflexion.  

 

IV.1.1.b. Etape 2 : Transformation m-t de la zircone et fermeture des 

décohésions  

A l’issue de l’étape 1, le module d’Young reste constant, puis, la transition m-t de la 

zircone cause une importante décroissance de module. Nous avons constaté que cette dernière 

est plus importante sur la courbe expérimentale. Ceci tendrait à prouver qu’en plus de l’effet 

direct prévu par la courbe calculée (cf. Figure 4.18), le retrait volumique associé à la 

transformation provoquerait des décohésions autour des particules de zircone, d’où une 

diminution plus importante du module d’Young. Ainsi, lors de la montée en température, la 

transition m-t présenterait les effets cumulés de la baisse de module intrinsèque de la zircone 

et de l’endommagement.  

A la suite de cet endommagement, l’augmentation de module constatée est attribuable 

à la phase vitreuse qui devient moins visqueuse et comble ainsi les fissures (résorption).  
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D’ailleurs, on observe, lors de la transition m-t, une activité acoustique suivie par une 

zone d’absence d’évènements (cf. Annexe 7, Figure A.24a). Ce phénomène 

d’endommagement, qui a par ailleurs pu être visualisé par MEB,[2] est donc en effet suivi par 

l’effet de résorption de la phase vitreuse.  

 

IV.1.1.c. Etape 3 : Effet du ramollissement de la phase vitreuse 

La chute progressive de la viscosité de la phase vitreuse provoque ensuite au-dessus de 

1300°C une forte atténuation des ondes ultrasonores (cf. Chapitre 5, § I. ) et un effondrement 

du module d’Young, puis à plus haute température, l’impossibilité de continuer les mesures.  

 

IV.1.1.d. Etape 4 : Augmentation de la viscosité de la phase vitreuse 

La croissance de module au début du refroidissement est liée à l’augmentation de la 

viscosité de la phase vitreuse suite à la guérison des fissures à haute température qui rigidifie 

le matériau. Ce phénomène est ici de faible amplitude.  

 

IV.1.1.e. Etape 5 : Transformation t-m de la zircone et endommagement 

La transition t-m de la zircone apporte une accélération instantanée de la croissance du 

module. Cette augmentation devient par la suite régulière et est semblable à celle d’un 

matériau fritté stable qui, dans ce cas, serait un biphasé formé de dendrites de zircone 

enrobées par une phase vitreuse rigide en dessous de la température de transition vitreuse.  

Les courbes calculée et expérimentale présentent dans ce cas des effets similaires de 

croissance de module lors de la transition t-m, avec néanmoins une amplitude plus faible sur 

la courbe expérimentale. Cette transition induit donc une fissuration au refroidissement (qui 

est également mise en évidence par une activité acoustique non négligeable dans ce domaine 

de température – cf. Annexe 7, Figure A.24a) du fait de l’expansion volumique, ce qui 

entraîne une minimisation de l’effet direct. Nous avons mentionné précédemment (cf. §  III.3) 

la sensibilité plus importante des particules d’eutectique alumine – zircone à 

l’endommagement lors de la transformation t-m au refroidissement contrairement à un cas où 

les grains de zircone seraient inclus dans une matrice vitreuse. Au sein d’une matrice de 
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corindon, les particules de zircone sont en effet dans un environnement plus rigide qui ne peut 

pas amortir les contraintes induites par l’expansion volumique de la zircone, d’où la 

fissuration. Dans le cas du THTZ les grains de zircone sont entourés par un film de phase 

vitreuse susceptible d’accommoder les contraintes, avant que celles-ci ne deviennent plus 

importantes au point d’induire des fissurations aux interfaces zircone/verre, mais aussi autour 

ou au sein des grains de zircone.[2]  

A la fin du refroidissement, au-dessous de 200°C, en raison des désaccords 

dilatométriques entre les constituants, un endommagement drastique intervient. Comme nous 

l’avons signalé plus haut, ces différentiels existent entre la phase vitreuse et la zircone, mais 

également entre cristaux de zircone anisotropes. Contrairement à la zircone tétragonale, le 

caractère anisotrope de la monoclinique est plus important (cf. Figure 4.19).[6,21,22] A 264°C 

par exemple, les valeurs des coefficients d’expansion suivant les axes a, b et c dans le cas de 

la monoclinique sont respectivement de : 8,4 × 10-6, 3,0 × 10-6 et 14,0 × 10-6°C-1, ce qui peut 

entraîner l’apparition de contraintes entre cristaux d’orientations différentes.  

 

 
 

(a) (b) 

Figure 4.19 : Courbes d’expansion thermique de la zircone monoclinique (a) et tétragonale (b) suivant les 
différents axes cristallographiques[6,21,22] 
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IVIVIVIV....1111....2222....    Cas de l’AZSCas de l’AZSCas de l’AZSCas de l’AZS    

IV.1.2.a. Etape 1 : Effet de la température et de la transition vitreuse 

Ce matériau est également endommagé à la suite du processus d’élaboration. La chute 

progressive du module d’Young est un effet normal de la température sur les liaisons 

interatomiques qui sont affaiblies lors du chauffage. Dans cette gamme de température, l’effet 

de la température est donc prépondérant en comparaison à celui des différentiels de dilatation 

qui, dans le cas du THTZ, entraînent des fermetures de décohésions dès 500°C. On a 

néanmoins pu remarquer une forte activité acoustique autour de 500°C dans le cas de l’AZS 

(cf. Annexe 7, Figure A.24b), ce que nous avons attribué aux mécanismes de frottement qui 

accompagnent la dilatation des grains. Ce sont donc des phénomènes très localisés, sans effet 

sur le module d’Young macroscopique, mais détectables par émission acoustique.  

La légère inflexion autour de 800°C correspond, comme cela a été signalé plus haut, à 

la transition vitreuse de la phase silico-alumineuse contenue dans l’AZS.[23] Ce matériau 

contient en effet 17% en masse de cette phase.  

 

IV.1.2.b. Etape 2 : Fermeture des décohésions et transformation m-t de 

la zircone 

Dès 950°C, les effets plus marqués des différentiels de dilatation entre les constituants 

induisent des contraintes qui contribuent à une résorption de l’endommagement (fermeture 

des décohésions), d’où une croissance de module. Il est également possible d’envisager ici 

l’apport de la phase vitreuse dans cette fermeture des décohésions. A plus haute température, 

lorsque sa viscosité est plus faible, cette phase contribue à la fermeture des fissures ou des 

décohésions engendrées par exemple par la transition m-t de la zircone, ce qui résulte en une 

guérison de l’endommagement.  

La transition m-t de la zircone au chauffage cause une importante chute de module 

(Figure 4.10). Outre l’effet direct lié au module d’Young intrinsèque de chacune des phases, 

un endommagement par décohésions autour des particules de zircone peut également 

expliquer cette baisse qui a également été observée par ailleurs.[2] Ainsi, de même que pour le 

THTZ, les effets direct et indirect sont superposés. 
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IV.1.2.c. Etape 3 : Effet du ramollissement de la phase vitreuse 

Aux environs de 1350°C, le module d’Young commence à décroître lorsque la 

viscosité de la phase vitreuse devient de plus en plus faible. D’ailleurs, au-dessus de 1400°C, 

il se produit ensuite une atténuation importante des ondes ultrasonores, ce qui rend impossible 

toute mesure de module. La phase vitreuse est néanmoins mieux redistribuée dans le 

matériau, ce qui favorise la guérison des microfissures.  

 

IV.1.2.d. Etape 4 : Augmentation de la viscosité de la phase vitreuse 

Au début du refroidissement, la viscosité de la phase vitreuse croît et entraîne la même 

tendance pour le module d’Young entre 1550°C et 1000°C. Le matériau est plus consolidé, 

phénomène plus important dans le cas de l’AZS qui contient trois fois plus de phase vitreuse 

que le THTZ.  

 

IV.1.2.e. Etape 5 : Transformation t-m de la zircone et endommagement 

Enfin, la transition au refroidissement de la zircone vers 1000°C induit un 

endommagement qui se prolonge jusqu’à température ambiante. Contrairement au THTZ, 

l’effet indirect plus important ici masquerait complètement l’effet direct lié aux valeurs de 

modules d’Young intrinsèques des deux phases de la zircone. Cette amplification de la 

fissuration est sans doute liée à la présence de particules d’eutectique alumine – zircone pour 

lesquelles l’endommagement est plus important conformément aux conclusions tirées dans 

l’étude de l’AZS-eut (cf. Annexe 6 et §  IV.1.1.e).  

La prédominance de l’effet indirect sur l’effet direct dans le cas de l’AZS pourrait 

également s’expliquer par l’importante guérison des défauts à haute température, qui conduit, 

au cours du refroidissement, à un matériau rigide, incapable d’accommoder facilement les 

contraintes induites par les désaccords dilatométriques. Le comportement de l’AZS-eut met 

déjà en exergue ce phénomène, avec un matériau encore plus rigide au début du 

refroidissement et présentant un endommagement plus important lors de la transition t-m.  

La transformation amorce un endommagement, qui se poursuit à plus basse 

température à cause du différentiel de dilatation entre les phases (cf. §  IV.1.1.e). Cette 
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transformation correspond à une importante émission de signaux acoustiques qui se poursuit 

jusqu’à température ambiante (cf. Annexe 7, Figure A.24b).  

 

IVIVIVIV....2222....    Influence de la microstructure et des mécanismes de Influence de la microstructure et des mécanismes de Influence de la microstructure et des mécanismes de Influence de la microstructure et des mécanismes de 

relaxationrelaxationrelaxationrelaxation    

IVIVIVIV....2222....1111....    Influence du positioInfluence du positioInfluence du positioInfluence du positionnement de l’échantillon dans le bloc d’électrofondunnement de l’échantillon dans le bloc d’électrofondunnement de l’échantillon dans le bloc d’électrofondunnement de l’échantillon dans le bloc d’électrofondu    

A température ambiante, il a déjà été montré que les valeurs du module d’Young sont 

différentes d’un échantillon à l’autre selon le positionnement dans le bloc électrofondu pour 

les deux types de matériaux. Un parallèle a été établi avec la différence de composition 

chimique, de taille et de nature des grains. Le comportement en température des échantillons 

prélevés à divers endroits dans les plaques est fortement influencé par cette dispersion.  

 

IV.2.1.a. Cas de l’AZS 

La Figure 4.20 présente les variations du module concernant plusieurs échantillons des 

tranches d’AZS étudiées.  

Outre la grande variabilité des valeurs à température ambiante, la différence majeure 

se retrouve dans l’amplitude du décrochement lié à la transition de la zircone. Ce 

décrochement diminue considérablement jusqu’à devenir presque inexistant au fur et à mesure 

que l’on se rapproche du bord des plaques. Dans les cas représentés, la chute de module 

associée varie de 9 et 21% au cœur à 2 et 4% en périphérie (les écarts les plus faibles 

correspondant à la tranche inférieure). La différence d’amplitude de chute de module n’est 

donc pas proportionnelle à la différence de teneur en zircone (cf. Tableau 4.3). Cette dernière 

n’explique donc pas à elle seule les effets observés. L’origine pourrait donc également se 

trouver dans la taille et la nature des particules (cf. Figure 4.5), c’est-à-dire un décrochement 

moins important pour les échantillons de la périphérie à microstructure plus fine (en raison de 

la quasi-trempe) qui s’endommageraient moins que ceux à microstructure grossière. Par 

ailleurs, la phase vitreuse semble plus abondante en périphérie, argument justifié par le taux 

d’exsudation plus important pour les échantillons issus des bords des tranches. Nous avons en 

effet signalé dans le Chapitre 1 (§ II.3.2.) que le taux d’exsudation était non seulement 
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fonction de la viscosité de la phase vitreuse, mais également de sa teneur. Une compétition 

entre les effets direct et induit de la transition de phase de la zircone pourrait également 

expliquer ces différences. 
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Figure 4.20 : Variation du module d’Young au cours de cycles thermiques jusqu’à 1550°C pour plusieurs 
échantillons d’AZS situés au cœur ou en périphérie 

 

L’analyse dilatométrique de deux échantillons issus l’un du cœur et l’autre de la 

périphérie de la tranche inférieure révèle également des différences d’amplitude de retrait lors 

de la transformation de la zircone à la montée en température (cf. Figure 4.21).  
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Figure 4.21 : Analyse dilatométrique de deux échantillons d’AZS de la tranche inférieure, l’un issu du 
cœur et l’autre de la périphérie 

 

Pour des localisations équivalentes dans le bloc à différentes hauteurs, par exemple 

pour deux échantillons situés à l’aplomb l’un de l’autre dans l’une et l’autre tranche (cf. 

Figure 4.20a et c), la chute de module liée à la transition de la zircone est plus importante 

dans la tranche supérieure, et les valeurs de module sont globalement plus faibles sans doute 

en partie à cause de la teneur plus faible en alumine. Ces différences d’amplitude pourraient 

également être expliquées par une sensibilité plus importante de l’échantillon de la tranche 

supérieure face aux effets induits (décohésions au chauffage lors de la transition m-t et 

fissurations au refroidissement lors de la transition t-m), étant donné sa plus forte teneur en 

zircone et sa microstructure à grains de plus grande taille (cf. Figure 4.5). Par ailleurs, dans le 

cas de la Figure 4.20a, l’amplitude du décrochement au chauffage dans cette tranche 

supérieure est égale à celle observée dans le cas du THTZ (cf. Figure 4.11) qui contient 

pourtant deux fois plus de zircone. Ceci montre que dans le cas de l’AZS, l’effet indirect de la 

transition m-t (décohésions) est très amplifié  

 

IV.2.1.b. Cas du THTZ 

Dans ce matériau, les variations du module d’Young sont surtout influencées par la 

transformation de phase de la zircone et par les désaccords dilatométriques qui causent un 

endommagement en fin de refroidissement. La chute de module ainsi décrite sur la 

Figure 4.11 à la fin du cycle thermique est surtout présente pour les échantillons à gros grains 
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situés au cœur de la plaque. Ceci pourrait se justifier par le fait que les grains plus fins 

présenteraient une anisotropie moins importante que celle des grains de plus grandes tailles. A 

titre d’illustration, la Figure 4.22 compare les évolutions du module d’Young de deux 

échantillons situés l’un en périphérie et l’autre au cœur de la tranche de THTZ.  
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Figure 4.22 : Variation du module d’Young au cours de cycles thermiques jusqu’à 1550°C pour deux 
échantillons de THTZ situés au cœur ou en périphérie de la tranche 

 

Pour la plupart de ces échantillons de THTZ, la valeur du module d’Young au retour à 

l’ambiante a été déterminée après le cycle thermique. En effet, le ciment réfractaire utilisé 

pour le couplage avec le guide d’onde ne résiste pas dans certains cas pendant toute la période 

du refroidissement à cause des contraintes créées par le frittage. Ainsi, il est difficile d’obtenir 

la totalité de la courbe. Pour les échantillons à "gros grains", une décroissance de module est 

systématiquement observée au retour à l’ambiante, ce qui n’est pas le cas pour les 

échantillons à "grains fins" situés en périphérie (cf. Figure 4.7).  

Toutes ces observations dans les deux familles de matériaux mettent en évidence 

l’importance majeure de plusieurs paramètres physiques et microstructuraux sur la 

transformation de la zircone et donc sur le comportement des matériaux. 
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IVIVIVIV....2222....2222....    Influence de la vitesse de variation de la températureInfluence de la vitesse de variation de la températureInfluence de la vitesse de variation de la températureInfluence de la vitesse de variation de la température    

Lors des étapes de recuisson ou d’attrempage des matériaux électrofondus, les vitesses 

de rampe appliquées sont très faibles (cf. Chapitre 1, § II.) en comparaison à celle appliquée 

pour la plupart des essais dans cette étude (5°C/min). La baisse de module observée au cours 

du refroidissement pendant ou après la transformation de la zircone pourrait être liée à cette 

vitesse de rampe plus rapide. Il faudrait cependant relativiser cet argument, étant donné que 

les échantillons étudiés sont de petite taille (maximum 7 × 7 × 100 mm3) alors que les blocs 

d’électrofondus de garnissage de four peuvent atteindre 2 m de hauteur. Le gradient de 

température ne devrait donc pas être considérable. Lorsque la vitesse est abaissée à 30 ou 

100°C/h, la variation globale du module d’Young reste en effet inchangée dans l’AZS et le 

THTZ. On observe tout au plus, dans le cas de l’AZS, un léger décalage (d’environ 10°C) de 

l’effet de la transition de la zircone vers les hautes températures.  

D’autres essais ont par la suite été réalisés avec une vitesse de rampe plus lente autour 

de la transition t-m de la zircone au refroidissement (Figure 4.23) : 10°C/h lors du passage de 

cette transformation et 100°/h pour le reste du cycle, avec un palier d’une heure à 1500°C. Ce 

cycle thermique a été défini dans le but de permettre la relaxation d’éventuelles contraintes 

internes dues aux différentiels de dilatation et d’exclure ainsi les risques de microfissuration, 

afin de se rapprocher des conditions de recuisson, du moins lors du passage critique de la 

transformation t-m.  

 

0

500

1000

1500

0 10 20 30 40 50 60

t (h)

T (°C)

 

 

60

80

100

120

140

160

180

0 500 1000 1500

T (°C)

E (GPa)

Cycle 5°C/min

Cycle défini en Figure 4.23

 

Figure 4.23 : Cycle thermique avec  
refroidissement lent autour de la 
transformation de la zircone 

 
Figure 4.24 : Variation du module d’Young jusqu’à 
1500°C de deux échantillons d’AZS au cours de deux 
cycles thermiques différents, l’un à 5°C/min, et l’autre 
défini sur la Figure 4.23 
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Les courbes obtenues pour deux échantillons de la tranche supérieure du bloc d’AZS 

sont représentées sur la Figure 4.24. Dans ce cas aussi, l’allure générale de la courbe demeure 

pratiquement inchangée. Un léger décalage en température est cependant observé lors de la 

transition m-t. L’observation majeure qui peut être faite concerne la chute de module qui est 

atténuée lors de la transition t-m. Une vitesse très lente permet donc de réduire 

l’endommagement provoqué par l’expansion volumique de la zircone.  

La vitesse de rampe influence légèrement les températures et les cinétiques de 

transformation et la phase vitreuse accommode d’autant mieux les différentes contraintes que 

l’on va lentement.  

A noter que, dans le cas du THTZ, L’application du cycle thermique défini en 

Figure 4.23 ne change pas non plus le comportement du matériau.  

 

IVIVIVIV....2222....3333....    Influence de la températurInfluence de la températurInfluence de la températurInfluence de la température maximalee maximalee maximalee maximale    

L’analyse du comportement de l’AZS au cours de cycles thermiques jusqu’à 1500°C 

fait état d’une décroissance de module lors de la transition t-m de la zircone au 

refroidissement (cf. §  II.2.1). Cet endommagement est amoindri mais toujours présent pour 

une cinétique de cyclage plus faible (cf. §  IV.2.2). On note également, pour les deux 

matériaux, la présence non négligeable d’endommagement à la fin d’un cycle thermique 

jusqu’à 1500°C.  

On pourrait penser, dans le cas de l’AZS, à un effet de propagation de 

l’endommagement provoqué par la transformation t-m de la zircone. Une relaxation 

insuffisante des contraintes au cours du chauffage ou à très haute température pourrait aussi 

être une explication. Pour s’affranchir de ce dernier point, des paliers d’une heure à la 

température maximale ont été appliqués à certains cycles thermiques, mais cela n’apporte pas 

de changement notable, d’autant plus que, pour les cycles jusqu’à très haute température, la 

technique d’analyse ne permet pas d’enregistrer les variations de module au-dessus d’une 

certaine température. A plus basse température cependant, le palier d’une heure permet 

d’observer une augmentation isotherme de la rigidité du matériau. Les étapes de 

refroidissement sont néanmoins similaires pour les cycles avec ou sans palier, pour une même 

vitesse de montée en température.  



Chapitre 4 : Elasticité à haute température des électrofondus 

 161 

Dans ce paragraphe, le but est d’analyser l’influence sur le comportement de l’AZS, et 

accessoirement du THTZ, de traitements thermiques menés de part et d’autre de la 

température de transition de la zircone.  

 

IV.2.3.a. Cas de l’AZS 

La Figure 4.25a illustre l’évolution du module d’Young jusqu’à 1000°C pour un 

échantillon de la tranche supérieure d’AZS. Ainsi, pour un cycle d’échographie ultrasonore 

réalisé en dessous de la température de transition de la zircone, le matériau s’endommage 

malgré tout. Ce phénomène est donc systématique.  

Les variations du module d’Young ont été enregistrées pour deux échantillons d’AZS 

issus des tranches supérieure et inférieure, au cours de cycles thermiques jusqu’à 1175°C 

(palier 1 h) et 1350°C. On se situe donc juste au-dessus de la température de transition m-t de 

la zircone ou à la température d’effondrement du module d’Young sous l’effet de la baisse de 

viscosité de la phase vitreuse (cf. Figure 4.10). Les résultats obtenus sont présentés 

Figure 4.25b et c. Dans le cas du cycle jusqu’à 1175°C, contrairement à ce qui a été observé 

jusqu’à présent pour les cycles haute température, la transition t-m de la zircone au 

refroidissement vers 1000°C est ici associée à une augmentation de module. Le comportement 

au refroidissement pour le cycle 1350°C est semblable à celui des cycles 1500°C.  

Ainsi, lorsque le processus de guérison des défauts à haute température n’est que peu 

activé, l’effet direct de la transformation t-m de la zircone au refroidissement est plus 

important que l’effet indirect. On se rapproche ainsi du comportement haute température du 

THTZ qui contient moins de phase vitreuse, et dans lequel on observe aussi une différence 

d’amplitude dans les effets entre la montée et la descente en température. 
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Figure 4.25 : Variation du module d’Young de plusieurs échantillons d’AZS au cours de différents cycles 
thermiques : palier de 1 h à 1000°C (a), : palier de 1 h à 1175°C (b), 1350°C (c), palier de 1 h à 1200°C 
après traitements thermiques cycliques successifs à 1000, 1100, 1125, 1150 et 1175°C (d) 

 

Notons sur la Figure 4.25d que, lorsqu’un échantillon d’AZS est soumis à un cycle 

thermique jusqu’à 1200°C à la suite de plusieurs traitements thermiques cycliques successifs 

(ici, 5 cycles préalables avec paliers d’une heure à 1000, 1100, 1125, 1150 et 1175°C), les 

variations du module d’Young présentent également une croissance de module lors de la 

transformation t-m de la zircone au refroidissement. Par ailleurs, les cycles thermiques 

successifs ont permis de relaxer les contraintes internes, ce qui justifie vraisemblablement la 

largeur moins importante de la boucle d’hystérésis en comparaison avec la Figure 4.25b. A 

noter également que ces cycles successifs semblent déplacer la température de transition m-t 

vers les hautes températures, à 1200°C pratiquement. Contrairement à un matériau "sain", les 

particules de zircone monoclinique sont moins contraintes, et le passage dans la forme 

tétragonale pourrait être décalé vers les hautes températures.  
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IV.2.3.b. Cas du THTZ 

L’endommagement causé par la transition t-m de la zircone est masqué par l’effet des 

différences de valeurs de modules intrinsèques des deux phases de cette dernière. Si le cycle 

thermique est conduit jusqu’à 1175°C, l’effet de cette transformation au refroidissement reste 

une augmentation, et il se produit toujours un endommagement à la fin du cycle (cf. 

Figure 4.26). Le phénomène d’endommagement est récurrent à la fin du refroidissement pour 

certains échantillons, en l’occurrence ceux à gros grains (cf.  IV.2.1), même si la 

transformation de la zircone est exclue. De façon similaire avec l’AZS, un cycle à 1000°C a 

été réalisé (cf. Figure 4.26), et un endommagement est bien mis en évidence, ce qui montre 

qu’il existe un état de contrainte dû aux désaccords dilatométriques dans le matériau qui 

conduit à la fissuration de ce dernier.  
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Figure 4.26 : Variation du module d’Young au cours de cycles thermiques jusqu’à 1000 et 1175°C pour 
deux échantillons de THTZ (paliers 1h) 

 

IVIVIVIV....2222....4444....    Comportement après un cycle thermiqueComportement après un cycle thermiqueComportement après un cycle thermiqueComportement après un cycle thermique    

Les variations du module d’Young au cours des différents cycles thermiques font état 

d’un endommagement à la fin du refroidissement, quelle que soit la température maximale 

atteinte. Une diminution supplémentaire de module est constatée à température ambiante, 

lorsque la mesure de module est réalisée quelque temps après le traitement thermique. Le 

matériau continue donc de se fissurer.  
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Ce phénomène a surtout été constaté dans le cas du THTZ. Après un cycle thermique 

jusqu’à 1550°C avec un palier d’une heure, le module d’Young a été enregistré en continu 

pendant près de 130 h. La Figure 4.27 présente la courbe obtenue. Le module d’élasticité a 

diminué de plus de 19% pendant cette durée.  
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Figure 4.27 : Variation du module d’Young à température ambiante dans le THTZ après un cycle 
thermique jusqu’à 1550°C (palier 1 h) 

 

Dans le cas de la zircone partiellement stabilisée (PSZ), la présence de vapeur d’eau 

conduit spontanément, à des températures relativement basses, à la transformation de la phase 

tétragonale en monoclinique, avec production de fissures à cause de l’expansion volumique 

associée.[24] La zircone est cependant présente ici sous forme monoclinique. Plusieurs 

hypothèses peuvent être émises pour expliquer la dégradation des électrofondus à température 

ambiante après cyclage thermique :  

- corrosion sous contraintes ;  

- dégradation de la zircone monoclinique sous l’effet de la vapeur d’eau, par 

analogie avec le comportement d’une alumine polycristalline pour laquelle, 

d’après de récents travaux, contrairement à un environnement sec, l’humidité 

entraîne une baisse de ténacité plus importante à température ambiante.[25]  

Des essais sous différentes atmosphères devraient être réalisés afin de confirmer ces 

hypothèses.  
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ConclusionConclusionConclusionConclusion    

Les comportements en échographie ultrasonore de l’AZS et du THTZ sont fortement 

influencés par les transformations microstructurales identifiées au sein des constituants. La 

phase vitreuse entraîne d’abord une légère chute de module lors de sa transition vitreuse, puis 

un effondrement plus important de module lorsque sa viscosité est plus faible à haute 

température. L’intensité de ces effets dépend de la teneur du matériau en cette phase. Elle 

contribue ainsi à une rigidification du matériau au début du refroidissement par la guérison 

des défauts. Quant à l’alumine, elle contribue à la rigidité du matériau, mais est très sensible à 

la fissuration au refroidissement. A travers l’étude d’autres matériaux et l’analyse de plusieurs 

paramètres, l’influence de la transformation de la zircone est pour certains points mieux 

comprise. L’origine de l’endommagement a par ailleurs pu être établie. 

La contraction volumique qui accompagne cette transition à la montée en température 

provoque autour des particules de zircone des décohésions qui, en plus de l’effet des 

différences de modules intrinsèques des phases monoclinique et tétragonale, entraîne une 

intensification de la chute de module dans l’AZS et le THTZ. Ces décohésions semblent plus 

importantes autour des grains de zircone directement noyés dans la phase vitreuse (zircone 

libre). Au refroidissement, l’effet de la transformation inverse est variable suivant la nature de 

l’échantillon, la nature des particules de zircone, la température maximale ou encore la vitesse 

de la rampe. Si le matériau bénéficie d’une importante guérison des défauts à haute 

température qui permet de le consolider, alors l’expansion volumique associée induit une 

importante fissuration qui masque complètement l’effet intrinsèque des phases de la zircone. 

Ce phénomène est particulièrement observé au cours de cycles haute température dans le cas 

de l’AZS qui contient beaucoup de phase vitreuse, ainsi que des particules d’eutectique 

corindon – zircone dans lesquelles les plaquettes de corindon n’arrivent pas à accommoder les 

contraintes liées au changement de volume des grains de zircone. Par contre, dans le cas du 

THTZ qui contient moins de phase vitreuse, ou encore pour les cycles à plus basse 

température chez l’AZS, la guérison des défauts n’est pas très marquée, et l’effet indirect de la 

fissuration liée à l’expansion volumique est surpassé par l’effet intrinsèque de la zircone. La 

phase vitreuse permet de résorber l’endommagement à la montée en température, autour de 

cette transformation, mais au refroidissement, cette dernière sert de point de départ à 

l’endommagement à plus basse température, surtout dans le cas de l’AZS.  
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Dans le dernier chapitre de ce document, nous traiterons des phénomènes rencontrés 

dans les deux types de réfractaires étudiés (bétons et électrofondus), particulièrement du point 

de vue des effets majeurs et communs qui peuvent être généralisés à la plupart des matériaux 

réfractaires hétérogènes. Une discussion sera également menée quant à l’utilisation de 

l’échographie ultrasonore dans la prédiction du comportement mécanique de ces matériaux.  
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Chapitre 5 : Corrélations 
microstructures, élasticité et 
comportement mécanique des 

réfractaires 
 

 

 

Le comportement des deux types de matériaux concernés par cette étude (bétons 

réfractaires et réfractaires électrofondus) fait ressortir plusieurs caractéristiques similaires. En 

effet, en dépit des différences entre bétons et électrofondus en termes de composition, 

technique d’élaboration ou domaine d’application, le suivi in situ de l’évolution du module 

d’Young met en évidence certains effets pouvant s’expliquer par des mécanismes communs. 

On peut citer l’effet des phases vitreuses, des transformations de phases, mais surtout l’effet 

de l’endommagement.  

Ce dernier chapitre fait le point sur l’influence de ces différents phénomènes sur les 

propriétés d’élasticité, tout en mettant un accent particulier sur les deux phénomènes majeurs 

communs à l’une et l’autre famille, c’est-à-dire, l’effet des phases vitreuses et celui de 

l’endommagement. Les résultats des mesures de module seront complétés par des courbes de 

variation du coefficient d’atténuation qui fournissent des renseignements complémentaires, en 

particulier sur le comportement lié aux phases vitreuses. La cohérence des renseignements 

obtenus par mesure de modules d’élasticité à haute température avec le comportement 

mécanique de ces matériaux sera ensuite analysée. Pour ce faire, les résultats des autres études 

faites sur les mêmes matériaux dans le cadre du réseau PROMETHEREF seront exploités.  
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IIII....    Comportement lié aux phases vitreuses dans les Comportement lié aux phases vitreuses dans les Comportement lié aux phases vitreuses dans les Comportement lié aux phases vitreuses dans les 

réfractaireréfractaireréfractaireréfractairessss    

IIII....1111....    Origine des phases vitreusesOrigine des phases vitreusesOrigine des phases vitreusesOrigine des phases vitreuses    

Dans les bétons réfractaires, les phases fusibles proviennent, d’une part, des 

différentes impuretés contenues dans les matières premières et, d’autre part, de certaines 

matières premières elles-mêmes. On note en effet la présence d’impuretés telles que Na2O, 

K2O, CaO, MgO, Fe2O3 ou TiO2 qui peuvent favoriser la formation d’eutectiques à bas points 

de fusion au cours du traitement thermique.[1] Par ailleurs, même si la fumée de silice ajoutée 

dans la composition du béton ou encore la chaux contenue dans le ciment peuvent réagir avec 

l’alumine pour former d’autres composés, on peut considérer qu’ils contribuent également à la 

formation de phases vitreuses. En outre, la réaction de mullitisation des minéraux silico-

alumineux (par exemple l’andalousite) constitue aussi une source potentielle de verre dont 

une partie, expulsée hors du grain, ne reste pas emprisonnée dans le composé multiphasé 

mullite – verre généré. Déterminer une teneur globale en phases vitreuses dans les bétons 

reviendrait donc à additionner toutes ces contributions. Cette quantification est néanmoins 

rendue difficile par le grand nombre de constituants des bétons et toutes les interactions 

possibles entre eux. Un des effets à considérer est celui de certains oxydes qui, même en 

quantités mineures, influencent énormément la nature des phases formées. C’est le cas par 

exemple d’oxydes alcalins (Na2O, K2O) qui exercent une influence inhibitrice sur la 

cristallisation de mullite, auquel cas la quantité de phase vitreuse serait plus importante (cf. 

Chapitre 1, § II.3.1. ). Etant donné le nombre important de phases en présence et toutes les 

réactions chimiques susceptibles de se produire dans les bétons, les phases vitreuses formées 

sont très évolutives.  

En ce qui concerne les électrofondus, c’est essentiellement la phase vitreuse 

intergranulaire renfermant la quasi-totalité des impuretés et des ajouts (Na2O, CaO, Fe2O3, 

TiO2) associées à la silice et à l’alumine qui induit le type de comportement imposé. Cette 

phase est moins évolutive que celle formée dans les bétons. Avec une teneur de 17% (contre 

seulement 6% pour le THTZ) en phase vitreuse, les propriétés de l’AZS subissent des 

modifications plus remarquables. L’avantage dans le cas des électrofondus est que nous avons 
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pu disposer d’une phase vitreuse de synthèse, dont l’étude nous a permis de mettre à jour des 

éléments essentiels caractéristiques du type de comportement associé à ces phases.  

 

IIII....2222....    Comportement à "basse" température (20Comportement à "basse" température (20Comportement à "basse" température (20Comportement à "basse" température (20----1000°C)1000°C)1000°C)1000°C)    

Des études menées sur des phases vitreuses de synthèse de composition proche de 

celle contenue dans les deux électrofondus ont pu donner des indications sur leurs propriétés 

d’élasticité. Comme l’illustre la Figure 5.1, le passage de la transition vitreuse entraîne 

classiquement un changement de pente sur la courbe d’évolution du module d’Young, ainsi 

qu’une augmentation d’atténuation traduisant l’émergence d’un comportement visqueux. 

L’augmentation d’atténuation observée ici n’est pas très importante car les mesures ont été 

volontairement limitées en dessous de 1000°C (cf. Chapitre 4 § II.1.2. ).  
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Figure 5.1 : Variation du module d’Young et du coefficient d’atténuation en fonction de la température 
dans un échantillon de verre de synthèse  

 

Dans cette gamme de température, le passage de la transition vitreuse de la phase 

vitreuse intergranulaire des électrofondus vers 800°C entraîne une légère inflexion 

(décroissance) du module d’Young. Cet effet est surtout remarquable dans l’AZS qui contient 

plus de phase vitreuse (cf. Figure 5.2).  
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Figure 5.2 : Effet de la transition vitreuse sur les variations du module d’Young de l’AZS 

 

Dans les bétons, des phases vitreuses ont été observées aux alentours de 900°C (cf. 

Chapitre 3, Figure 3.24 et Figure 3.26). La présence de fumée de silice dans les bétons peut 

néanmoins laisser supposer l’apparition de phases eutectiques à des températures plus basses, 

par association avec Na2O ou K2O.[1] Aucun comportement intrinsèque à ces phases n’a 

cependant pu être identifié en échographie ultrasonore.  

 

IIII....3333....    Comportement à "haute" température (1000Comportement à "haute" température (1000Comportement à "haute" température (1000Comportement à "haute" température (1000----1500°C)1500°C)1500°C)1500°C)    

Au-dessus de 1000°C, bétons et électrofondus présentent une forte augmentation 

d’atténuation dont l’origine correspond vraisemblablement à la diminution importante de la 

viscosité des phases vitreuses. Les Figure 5.3 et Figure 5.4 comparent, en fonction de la 

température, les évolutions de l’atténuation et celles du module d’Young des bétons et des 

électrofondus à haute température. Afin de s’affranchir des incidences des différentes 

transformations microstructurales de la première chauffe et se rapprocher de l’histoire 

thermique des électrofondus, c’est une deuxième montée en température jusqu’à 1500°C qui a 

été prise en compte dans le cas des bétons. Par ailleurs, en ne considérant que les courbes de 

refroidissement, le point de départ se situe à haute température où l’on suppose que les deux 

types de matériaux présentent des contraintes internes négligeables.  
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Figure 5.3 : Variations du module d’Young et du coefficient d’atténuation au cours du refroidissement à 
partir de 1500°C dans l’AZS (a) et le THTZ (b) 
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Figure 5.4 : Variations du module d’Young et du coefficient d’atténuation au refroidissement lors d’un 
deuxième chauffage à 1500°C dans les bétons And-LCC (a) et Bau-ULCC (b) 

 

Aucune autre transformation n’existant au refroidissement dans ces domaines de 

température, les évolutions observées proviennent de l’effet des phases vitreuses. Le 

coefficient d’atténuation diminue au refroidissement lorsque la viscosité des phases vitreuses 

augmente. En corrélation, le module d’Young présente une augmentation lorsque la 

température diminue.  

Si l’on devait émettre des hypothèses, ne serait-ce que d’un point de vue qualitatif, 

quant au lien entre ces observations et le comportement mécanique à chaud, on peut prévoir, 
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d’une manière générale, l’apparition d’un comportement viscoplastique à haute température, 

dû à une forte évolution de la viscosité de ces phases vitreuses.  

Cependant, dans ce domaine de température, les phases vitreuses peuvent aussi 

permettre de résorber (guérir) l’endommagement. Nous reviendrons ultérieurement sur ce 

phénomène.  

 

IIIIIIII....    Endommagement d’origine thermiqueEndommagement d’origine thermiqueEndommagement d’origine thermiqueEndommagement d’origine thermique    

Il s’agit ici d’un phénomène rencontré dans tous les matériaux étudiés au cours de 

différents traitements thermiques. Son étendue varie d’un type de matériau à l’autre, et même 

d’un échantillon à l’autre. Ce paramètre est très influencé par les transformations physico-

chimiques et par la nature des constituants du matériau.  

 

IIIIIIII....1111....    Origine de l’endommagementOrigine de l’endommagementOrigine de l’endommagementOrigine de l’endommagement    

D’après les différentes observations faites sur les matériaux étudiés, 

l’endommagement peut provenir des transformations physico-chimiques et des désaccords 

dilatométriques entre les constituants. Ce deuxième facteur est apparu prépondérant pour les 

deux types de réfractaires pourtant structurés par des procédés très différents : fusion à haute 

température puis solidification pour l’un (électrofondus), liaison hydraulique par un ciment 

alumineux à température ambiante pour l’autre (bétons).  

 

IIIIIIII....1111....1111....    Endommagement lié aux désaccords dilatométriquesEndommagement lié aux désaccords dilatométriquesEndommagement lié aux désaccords dilatométriquesEndommagement lié aux désaccords dilatométriques    

Dans le cas de matériaux élaborés à haute température, des contraintes internes 

provenant des différentiels de dilatation entre les différentes phases apparaissent lors du 

refroidissement et peuvent induire des fissurations dans la microstructure. Le niveau de ces 

contraintes est d’autant plus élevé que l’on s’éloigne de la température d’élaboration. En 

l’absence de processus de relaxation, le matériau se retrouve alors à température ambiante 

dans un état contraint (cf. Figure 5.5a).  
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Figure 5.5 : Représentation schématique des cycles thermiques à l’origine des contraintes internes qui 
induisent un endommagement dans les électrofondus (a) et les bétons (b) 

 

Nous avons supposé que les matériaux élaborés à température ambiante ne sont pas 

initialement contraints. Des contraintes internes peuvent ensuite se développer au cours de la 

première montée en température sous les effets des transformations microstructurales et des 

désaccords dilatométriques. A haute température, une relaxation des contraintes, favorisée par 

la présence de phases vitreuses, intervient. Des contraintes internes sont alors de nouveau 

créées pendant le refroidissement, ce qui conduit à une fissuration et à un état final contraint 

(cf. Figure 5.5b). A ce niveau, l’état de contrainte dans les bétons est équivalent à celui des 

électrofondus.  

Par conséquent, il est pratiquement impossible d’élaborer un matériau 

réfractaire, par essence hétérogène, exempt d’endommagement.  

Des hypothèses peuvent être émises quant à la nature des contraintes qui se 

développent autour des particules et entraînent des fissurations dans le matériau lors du 

refroidissement, en fonction des propriétés des phases mises en jeu. Si l’on considère un 

matériau biphasé constitué d’inclusions sphériques dans une matrice homogène isotrope dont 

le coefficient de dilatation thermique (αm) est différent de celui des inclusions (αp), le type de 

contraintes susceptibles de se développer autour des particules ainsi que le type 

d’endommagement qui pourrait en découler sont représentés sur la Figure 5.6 (∆α =  αm- αp).  
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Figure 5.6 : Etat de contrainte autour d’une particule sphérique noyée dans une matrice sous l’effet de 
désaccords dilatométriques au cours d’un refroidissement 

 

Lorsque le coefficient de dilatation de la matrice est inférieur à celui de la particule 

(cf. Figure 5.6a), le refroidissement engendre des contraintes de traction radiale (σrad) et de 

compression orthoradiale (σorth). Il en résulte, dans le cas d’une interface faible, des 

fissurations interfaciales (décohésions), ou alors, dans le cas contraire, des fissurations de la 

particule. On pourrait également envisager des fissurations (annulaires) dans la matrice dans 

le cas par exemple d’une interface forte. En l’absence de désaccords dilatométriques, aucun 

endommagement ne devrait être observé (cf. Figure 5.6b). Si la particule possède un 

coefficient de dilatation plus faible (cf. Figure 5.6c), le refroidissement impose cette fois des 

contraintes de compression radiale et de traction orthoradiale, et il en résulte une fissuration 

radiale.  

Suivant les propriétés de l’une et l’autre phase, l’endommagement se présente donc 

soit sous forme de décohésions à l’interface, soit sous forme de microfissures dans la particule 

ou dans la matrice. Ce schéma de contraintes et d’endommagement résultant peut être 
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généralisé à tout matériau hétérogène contenant des inclusions isotropes. Dans le cas par 

exemple d’agrégats de bauxite (considérés comme isotropes) dans la matrice du béton Bau-

ULCC, le schéma de la Figure 5.6b devrait s’appliquer, c’est-à-dire une absence de fissures, si 

l’on considère les valeurs des coefficients de dilatation des constituants (cf. Chapitre 3, 

Tableau 3.12). On retrouve en effet certains grains exempts de fissures (cf. Figure 5.7), mais 

en réalité, elles sont présentes la plupart du temps, puisque les mécanismes mis en jeu sont 

plus complexes, en particulier dans la matrice (cf. Figure 5.8).  

 

 

500 µµµµm 
 

 

 

Matrice 

Bauxite 

 

Figure 5.7 : Absence de fissures autour 
d’un grain de bauxite dans le béton à 
base de bauxite à température 
ambiante après traitement thermique 
d’un mois à 1200°C 

 
Figure 5.8 : Décohésions et fissurations observées par MEB 
dans la matrice du béton à base de bauxite à température 
ambiante après traitement thermique de 5 h à 1200°C  

 

Dans le cas de matériaux hétérogènes contenant des inclusions présentant une 

anisotropie de dilatation (par exemple particules d’andalousite plus ou moins mullitisées), un 

autre schéma de fissuration est nécessaire. Le type de contraintes développées autour d’une 

particule se rapprocherait des cas exposés en Figure 5.6, avec des effets plus amplifiés suivant 

les directions où le différentiel de dilatation entre la matrice et la particule est plus élevé. Dans 

le cas particulier où le coefficient de dilatation de la matrice serait compris entre ceux de la 

particule suivant deux directions données (dans une configuration bi-dimensionnelle), les 

contraintes induites au refroidissement créeraient le type d’endommagement schématisé sur la 

Figure 5.9, c’est-à-dire des décohésions et des fissures dans la matrice, mais également des 

fissures au sein de la particule. La Figure 5.10 en présente une illustration dans le béton à base 

d’andalousite.  
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Figure 5.9 : Etat de contrainte autour d’une particule anisotrope noyée dans une matrice sous l’effet de 
désaccords dilatométriques au cours d’un refroidissement 

 

  

(a) (b) 

Figure 5.10 : Décohésions et fissurations observées par MEB à température ambiante après traitement 
thermique de 5 h à 900°C dans le béton And-LCC 

 

Si l’on considère plusieurs particules anisotropes de même type dans une matrice, leur 

proximité induirait en outre des contraintes de cisaillement au niveau des interfaces, ce qui 

justifie la présence de contournements de grains par les fissures ou les décohésions. Les 

fissurations observées au sein des grains d’andalousite dans le béton And-LCC proviennent 

probablement d’une propagation des fissures ou des décohésions amorcées aux interfaces 

matrice/granulats à travers les fissures déjà existantes dans les grains bruts d’andalousite (cf. 

Annexe 3).  
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Quant aux électrofondus, des fissures autour (ou au sein) des particules de zircone et 

dans la phase vitreuse ont pu être observées au cours du refroidissement par des observations 

microstructurales au MEBE.[2]  

La Figure 5.11 illustre le type d’évolution prévisible en ce qui concerne les variations 

du module d’Young dans un matériau initialement endommagé ou qui subit un 

endommagement au cours du refroidissement à cause des désaccords dilatométriques.  
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Figure 5.11 : Représentation schématique de l’effet d’un endommagement initial ou en fin de traitement 
thermique sur les variations du module d’Young 

 

Pour un matériau endommagé, le module d’Young initial ou final est plus faible que la 

valeur escomptée (en comparaison aux valeurs intrinsèques des phases constitutives), et sa 

variation en fonction de la température décrit une courbe d’hystérésis. Cette dernière se 

traduit par des fermetures de fissures à la montée en température et des ouvertures au 

refroidissement. Nous reviendrons ultérieurement sur les paramètres qui gouvernent la 

fermeture et même la guérison des fissures. Cette boucle est plus ou moins ouverte suivant 

l’ampleur de la fissuration et suivant la température maximale du cycle thermique qui 

détermine l’étendue de la guérison des défauts. Ainsi, dans le cas de l’AZS, les variations de 

module de deux échantillons au cours de traitements thermiques jusqu’à 1000 et 1500°C 

montrent des cycles d’hystérésis plus larges pour la température la plus élevée (comparer les 

courbes schématiques de la Figure 5.11 aux courbes réelles de la Figure 5.12). L’effet de 

résorption de l’endommagement et de guérison par la phase vitreuse, est en effet moins 

important pour le cycle montant à 1000°C que pour le cycle atteignant 1500°C.  
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Figure 5.12 : Variations du module d’Young dans deux échantillons d’AZS caractérisées par des boucles 
d’hystérésis plus ou moins larges suivant la température maximale 

 

IIIIIIII....1111....2222....    Endommagement lié aux transformations physicoEndommagement lié aux transformations physicoEndommagement lié aux transformations physicoEndommagement lié aux transformations physico----chimiqueschimiqueschimiqueschimiques    

A ces endommagements liés à des désaccords dilatométriques viennent éventuellement 

s’ajouter ceux issus de transformations physico-chimiques. Pour ne considérer que les 

phénomènes qui induisent un endommagement important, deux d’entre eux vont être discutés, 

notamment :  

- la déshydratation des hydrates stables du ciment dont les changements volumiques 

associés impliquent la création de porosités et de décohésions ;  

- la transformation allotropique de la zircone qui provoque des décohésions lors de 

la montée en température, et de la fissuration au refroidissement lorsque la 

microstructure est rigidifiée.  

En l’absence de toute autre transformation physico-chimique, une transformation 

réversible d’une phase vers une autre moins rigide serait caractérisée par une évolution du 

module d’Young illustrée sur la Figure 5.13 en traits pleins. Le saut de module correspondant 

serait identique au chauffage et au refroidissement. Dans le cas de la zircone, la transition se 

produit à des températures différentes au chauffage et au refroidissement, d’où une 

réversibilité différée (partie en pointillés sur la Figure 5.13). Si la transformation n’est pas 

réversible, les effets de module seraient schématisés comme sur la Figure 5.14.  
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Figure 5.13 : Représentation schématique de 
l’effet d’une transformation de phase réversible 
sur les variations du module d’Young 
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Figure 5.14 : Représentation schématique de 
l’effet d’une transformation de phase 
irréversible sur les variations du module 
d’Young 

 

En présence de phases environnantes, des effets induits entraînent en plus un écart au 

comportement idéal, et les sauts de module deviennent dissemblables (cf. §  II.1.2.b).  

 

II.1.2.a. Effet de la déshydratation 

La déshydratation des hydrates du ciment entraîne une réorganisation de la 

microstructure qui est plus influente sur les propriétés d’élasticité des bétons que sur celles 

des matrices. La baisse de module induite est en effet plus importante dans le cas des bétons 

et dépend de la teneur en ciment. La formation de composés anhydres lors du traitement 

thermique s’accompagne du retrait de la matrice, ce qui résulte en une création de porosités et 

de microfissures qui abaissent de manière plus conséquente la rigidité des bétons dont la 

structure est renforcée par des granulats de grande taille qui bloquent le retrait de la matrice. 

A la suite de cette transformation, le béton est endommagé de manière irréversible. Au retour 

à l’ambiante, sa rigidité est plus faible. Si l’on suppose que les effets intrinsèques aux phases 

mises en jeu entraînent une chute de module, les effets induits irréversibles accentuent cette 

dernière, et il en résulte une décroissance de module d’Young plus importante (cf. 

Figure 5.14).  
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II.1.2.b. Effet de la transformation de la zircone 

Comme cela a été dit précédemment, l’influence de la transition de phase de ce 

composé sur les variations de module peut être de deux ordres, d’abord un effet "direct" 

provenant des différences de module intrinsèques des phases monoclinique et tétragonale, 

puis un effet "indirect" lié aux changements volumiques associés. L’état de contrainte autour 

des particules de zircone est déterminant pour l’intensité de l’effet induit. Les observations 

mentionnées dans le Chapitre 4 concernant les variations du module dans les deux matériaux 

électrofondus font état d’une baisse systématique de module lors de la transition m-t au 

chauffage. L’impact de la transformation inverse est plus variable : dans le THTZ, quelles que 

soient les conditions de température, on observe une croissance de module, par contre, pour 

l’AZS, le comportement dépend des conditions de température (vitesse de rampe, température 

maximale du cycle thermique).  

A la montée en température, la baisse de module observée a été attribuée aux effets 

conjugués des modules intrinsèques des phases monoclinique et tétragonale et des 

décohésions péri-granulaires causées par la contraction volumique qui accompagne la 

transformation (effets comparables à ceux illustrés sur la Figure 5.6a). C’est un effet brusque 

et transitoire qui interrompt la guérison des défauts par les différentiels de dilatation et par la 

phase vitreuse (cf. Chapitre 4).  

Au refroidissement, la transformation inverse t-m se produit dans un matériau dont 

l’état est non seulement différent de l’état initial, mais aussi de l’état correspondant à la même 

température lors du chauffage, surtout dans le cas de l’AZS. Le matériau est plus rigide au 

refroidissement qu’au chauffage, en raison de la guérison des défauts à haute température 

(1500°C). Ainsi, plus le matériau est rigide au passage de la transition t-m, plus 

l’endommagement induit par l’expansion volumique associée est important au point 

d’occulter l’effet "direct" lié aux propriétés de chacune des phases (cf. Figure 5.6c).  

Des fissurations radiales autour des grains de zircone au passage de la transition t-m 

ont ainsi pu être observées au refroidissement par MEBE.[2]  

Ces effets directs et indirects peuvent être schématisés comme sur la Figure 5.15.  
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Figure 5.15 : Représentation schématique des effets intrinsèques et induits de la transformation de phase 
de la zircone : effets intrinsèques (a) ; effets induits (b) ; effets macroscopiques (c) 

 

IIIIIIII....2222....    Résorption Résorption Résorption Résorption transitoire ou guérison éventuelle de transitoire ou guérison éventuelle de transitoire ou guérison éventuelle de transitoire ou guérison éventuelle de 

l’endommagement l’endommagement l’endommagement l’endommagement     

Ces phénomènes ont été évoqués précédemment dans la présentation du comportement 

des phases vitreuses et des origines de l’endommagement. Rappelons que le terme 

"résorption" qualifie une fermeture transitoire des défauts, tandis que la "guérison" désigne 

une fermeture plus complète, qui nécessite une différence de température plus importante (un 

apport d’énergie élevé) entre l’état de contrainte nulle à haute température et l’état de début de 

fissuration du matériau à plus basse température au refroidissement. Plusieurs mécanismes 

sont bénéfiques dans la résorption ou la guérison de l’endommagement. Citons par exemple :  

- les effets mécaniques par différentiels de dilatation entre phases lors du chauffage ; 

- l’effet lié aux phases vitreuses dont l’écoulement à haute température facilite leur 

redistribution, favorise la création de ponts entre les particules, mais également les 

diffusions de matières.  

Rajoutons à ces deux effets ceux de la cristallisation de phases. Ces phénomènes 

peuvent dans certains cas se superposer. Les effets liés aux phases vitreuses sont néanmoins 

prépondérants à haute température, ils seront évoqués plus en détail par la suite. L’importance 

de l’influence de ces phases dépend de leur viscosité, de leur teneur, du taux 

d’endommagement et de la nature des phases (qui détermine l’étendue des désaccords 

dilatométriques).  
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Quelle que soit la nature des phénomènes qui interviennent, l’effet de la fermeture des 

décohésions sur l’évolution du module d’Young d’un matériau peut être permanent ou 

transitoire. Dans le cas (atypique) d’une guérison permanente, les variations du module 

d’Young en fonction de la température pourraient être schématisées comme sur la 

Figure 5.16.  
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Figure 5.16 : Représentation schématique de l’effet d’une guérison permanente de l’endommagement sur 
les variations du module d’Young 

 

Cette courbe représente au refroidissement un comportement similaire à celui d’un 

matériau stable. C’est approximativement le cas de certains échantillons de THTZ (cf. 

Chapitre 4, Figure 4.22). Il survient néanmoins un endommagement à basse température à la 

fin du refroidissement à cause des différentiels de dilatation entre les cristaux de zircone 

d’orientations différentes au sein d’un polycristal, et entre les grains polycristallins de zircone 

et la phase vitreuse environnante. Dans le cas d’une deuxième montée en température jusqu’à 

1200°C pour le béton Bau-ULCC on se rapproche également de ce comportement type (cf. 

Figure 5.17).  
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Figure 5.17 : Variations du module d’Young au cours d’une deuxième montée en température jusqu’à 
1200°C dans un échantillon de béton Bau-ULCC 

 

IIIIIIII....2222....1111....    Résorption transitoire de l’endommagementRésorption transitoire de l’endommagementRésorption transitoire de l’endommagementRésorption transitoire de l’endommagement    

La résorption des défauts peut se faire de manière mécanique (sans le concours 

d’autres mécanismes physico-chimiques lors de la montée en température), si les différentiels 

de dilatation des phases en présence le permettent. Citons par exemple le cas de certains 

échantillons de THTZ situés en milieu de plaque dont la microstructure plus grossière favorise 

un endommagement plus important et des fermetures de décohésions dès 500°C (cf. Chapitre 

4, Figure 4.11). La phase vitreuse étant encore élastique dans ce domaine de température, ce 

phénomène de fermeture a été attribué à un effet purement mécanique résultant de la 

dilatation différentielle des grains de zircone monoclinique anisotropes et du verre.  

Lors d’un cycle thermique, ces effets sont alors transitoires et les variations du module 

d’Young suivent schématiquement, soit la courbe en pointillés représentée sur la Figure 5.11, 

soit la courbe illustrée en Figure 5.18, en comparaison d’un comportement réel (cf. 

Figure 5.19) observé dans le cas du béton And-LCC lors d’une deuxième montée en 

température avec palier de 5 h à 900°C. Dès le début du refroidissement, le module d’Young 

décroît, ce qui indique un simple mécanisme de fermeture de décohésion. Il faut atteindre des 

températures plus élevées pour obtenir des liaisons plus fortes.  
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Figure 5.18 : Représentation schématique de 
l’effet d’une résorption transitoire de 
l’endommagement sur les variations du module 
d’Young 
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Figure 5.19 : Variations du module d’Young au 
cours d’une deuxième montée en température 
jusqu’à 900°C (palier de 5 h) dans le béton And-
LCC 

 

IIIIIIII....2222....2222....    Guérison éventuelle par les phases vitreusesGuérison éventuelle par les phases vitreusesGuérison éventuelle par les phases vitreusesGuérison éventuelle par les phases vitreuses    

Après la transition vitreuse de la phase intergranulaire contenue dans les 

électrofondus, la croissance de module d’Young observée a été attribuée à la fermeture des 

décohésions par les effets conjugués des différentiels de dilatation et de la phase vitreuse. Si 

l’on se focalise sur l’allure des courbes du module d’Young, lors du refroidissement, en 

l’absence de toute autre transformation (par exemple pour le cycle jusqu’à 1000°C dans le cas 

de l’AZS représenté sur la Figure 5.12), on peut constater un réel effet de guérison puisque 

l’endommagement n’intervient qu’en dessous de 500°C. Pour les cycles à plus haute 

température, cet effet se poursuit jusqu’aux environs de 1300°C après la transition m-t de la 

zircone (qui cause un endommagement du matériau), puis à plus haute température lorsque la 

viscosité des phases vitreuses est plus faible. L’effet de guérison est alors important, ce qui se 

traduit par une rigidité élevée du matériau en début de refroidissement (cf. Figure 5.12, cas du 

cycle 1500°C). C’est un phénomène évidemment plus remarquable dans le cas de l’AZS dont 

le taux de phase vitreuse est plus élevé.  

Dans le cas des bétons, les variations du module au cours de deuxièmes cycles 

thermiques menés au-dessus de 700°C pour le béton Bau-ULCC et 900°C pour And-LCC 

présentent, au cours du refroidissement, un endommagement plus différé (par rapport à la 

température maximale du cycle thermique) en comparaison aux cycles plus basse température 
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(cf. Chapitre 3, Figure 3.32 et Figure 3.36). La guérison des défauts est donc également 

importante dans ces cas.  

Dans l’un et l’autre type de matériaux, la rigidité passe par un maximum plus ou 

moins marqué sous les effets contradictoires de la guérison des défauts et de la baisse de 

viscosité (mais aussi de la cristallisation de phases lors d’une première chauffe dans le cas des 

bétons), avant de décroître rapidement à haute température lorsque la chute de viscosité 

s’accentue. L’amplitude de ces effets varie en fonction de la nature et de la teneur en phases 

vitreuses. La cristallisation de phases concerne surtout les bétons, même si de petites quantités 

de mullite peuvent se former dans les électrofondus à la suite d’un traitement thermique à 

haute température.[3]  

Le découplage des effets inhérents aux phases vitreuses seules n’est pas facile dans le 

cas des bétons, à moins de considérer des cas particuliers. Pour des cycles haute température 

jusqu’à 1500°C, si l’on considère le second cycle en supposant que toutes les transformations 

physico-chimiques se sont déroulées lors de la première montée en température, alors, l’effet 

des phases vitreuses est plus important dans le cas du béton base andalousite. On note en effet 

une tendance à la guérison des défauts (cf. Chapitre 3, Figure 3.29). Dans le cas de cycles 

menés jusqu’aux températures intermédiaires, par exemple jusqu’à 900°C, le béton base 

bauxite semble plus sensible aux effets des phases vitreuses (cf. Figure 5.20 et Figure 5.21). 

Nous avons en effet vu dans le Chapitre 3 que l’augmentation isotherme de module est 

majoritairement due à l’effet des phases vitreuses qui contribue à une rigidité plus importante 

et à un endommagement à plus basse température au refroidissement.  

A haute température, la faible viscosité des phases vitreuses facilite leur écoulement et 

une meilleure redistribution au sein du matériau, ce qui permet la formation de ponts vitreux 

dans les interstices existant auparavant (fissurations, décohésions). Grâce à ce mécanisme de 

guérison, les matériaux traités à haute température présentent des valeurs de module d’Young 

en début de refroidissement plus élevées que lors de la montée en température. 
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Figure 5.20 : Variations du module d’Young au 
cours d’un cycle thermique jusqu’à 900°C dans 
un échantillon de béton And-LCC 
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Figure 5.21 : Variations du module d’Young au 
cours d’un cycle thermique jusqu’à 900°C dans 
un échantillon de béton Bau-ULCC 

 

IIIIIIII....3333....    Module d’Young et endommagement d’origine thermiqueModule d’Young et endommagement d’origine thermiqueModule d’Young et endommagement d’origine thermiqueModule d’Young et endommagement d’origine thermique    : : : : 

cas généralcas généralcas généralcas général    

Au vu de tous les mécanismes élémentaires évoqués ci-dessus, si l’on considère un 

matériau initialement endommagé par différentiel de dilatation lors du refroidissement d’un 

cycle thermique antérieur, les variations de son module d’Young en fonction de la 

température peuvent être schématisées comme sur la Figure 5.22. En liaison avec cette 

évolution générale type du module d’Young, les effets microstructuraux correspondants au 

sein du matériau sont illustrés sur la Figure 5.23. D’une manière générale, en l’absence de 

transformations microstructurales majeures, la rigidité macroscopique d’un matériau 

endommagé est caractérisée par des effets purement mécaniques et par des mécanismes de 

guérison liés à la présence de phases vitreuses.  
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Figure 5.22 : Représentation schématique des variations en fonction de la température du module 
d’Young d’un matériau qui subit un endommagement  
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Figure 5.23 : Schéma illustrant à l’échelle des particules les effets mécaniques responsables des 
changements du module d’Young en fonction de la température dans un matériau endommagé  

 



Chapitre 5 : Microstructures, élasticité et comportement mécanique des réfractaires 

 190 

La courbe type de la Figure 5.22 illustre le comportement général rencontré dans 

l’étude des propriétés d’élasticité de matériaux hétérogènes avec des décohésions entre phases 

rigides entre lesquelles sont de plus intercalées des phases vitreuses. Pour des cycles 

thermiques menés à haute température, 6 étapes peuvent être identifiées. Elles sont en 

concordance avec celles décrites sur la Figure 5.23. Ces différentes étapes impliquent :  

- Etape 1, décroissance de module. Cette dernière est l’évolution normale en 

fonction de la température du module d’Young.  

- Etape 2, croissance du module. Elle correspond à des effets dilatométriques 

différentiels qui entraînent une tendance au rapprochement purement mécanique 

des lèvres des fissures ainsi que des fermetures de décohésions. Ces effets 

mécaniques peuvent être renforcés par la présence éventuelle d’une phase vitreuse.  

- Etape 3, chute de module. Les phases vitreuses devenant très peu visqueuses, les 

propriétés d’élasticité s’effondrent. A l’issue de cette étape, les contraintes sont 

supposées être relaxées, et les défauts sont guéris par la formation de ponts vitreux. 

Les phases vitreuses sont mieux redistribuées à travers le matériau.  

- Etape 4, croissance de module. La composante d’élasticité recommence à 

augmenter suivant la tendance de la viscosité des phases vitreuses. Le matériau est 

ainsi plus rigide à la fin de cette étape car il a bénéficié de la guérison de défauts à 

haute température.  

- Etape 5, croissance régulière du module similaire à celle d’un matériau stable et 

augmentation de l’état de contraintes internes due aux différentiels de dilatation.  

- Etape 6, baisse de module due au développement d’un endommagement lorsque 

les contraintes internes atteignent une valeur critique. Lors de traitements 

thermiques ultérieurs, les variations du module d’Young d’un tel matériau 

décrivent continuellement le cycle de la Figure 5.22.  

Pour des cycles thermiques menés à des températures intermédiaires, le cycle décrit est 

similaire, sauf que l’étendue de la guérison des défauts à haute température est moins 

importante et conduit à une plus faible rigidité au début du refroidissement. On observe 

également une croissance isotherme du module d’Young en cours de vieillissement (courbe 
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en clair sur la Figure 5.22), preuve que la guérison des défauts se poursuit à température 

constante.  

Les illustrations des Figure 5.22 et Figure 5.23 peuvent s’appliquer aux première et 

deuxième montées en température dans le cas des électrofondus et des bétons respectivement. 

Si la transformation de phase de la zircone est exclue, alors le module d’Young des 

électrofondus suit ces différentes courbes en fonction de la température de traitement. Ces 

courbes s’appliquent également aux bétons subissant un traitement thermique à la suite d’une 

première montée en température au cours de laquelle toutes les transformations physico-

chimiques se sont déroulées (cycles haute température). Comparé à And-LCC, le 

comportement du béton Bau-ULCC est plus décalé vers les hautes températures, en ce sens 

que pour un cycle thermique mené jusqu’à 1200°C par exemple, la courbe du module décrit le 

cycle en traits pleins pour Bau-ULCC et en pointillés pour And-LCC.  

Si l’on considère deux échantillons de réfractaires ayant pour l’un subi un traitement 

thermique jusqu’au point A et pour l’autre jusqu’au point B (cf. Figure 5.22), étant donné les 

différences d’histoire thermique et de module d’Young, ces deux échantillons auront à priori 

des comportements mécaniques différents. L’échantillon en B est non seulement plus rigide 

grâce à la guérison des défauts à haute température, mais il pourrait également développer des 

propriétés mécaniques différentes de celles de A suivant la nature des transformations à haute 

température. Un échantillon pris dans la position C est moins rigide que B puisque la 

température maximale de son traitement thermique est plus basse, ce qui a rendu le processus 

de guérison des décohésions moins complet. L’impact de ces effets sur le comportement 

mécanique sera évoqué dans la dernière partie de ce chapitre.  

 

IIIIIIIIIIII....    Corrélations avec le coCorrélations avec le coCorrélations avec le coCorrélations avec le comportement mécaniquemportement mécaniquemportement mécaniquemportement mécanique    

Les études faites en échographie ultrasonore présentent une chute de module lors des 

phases d’endommagement du matériau traduisant l’amplitude du phénomène responsable de 

cette évolution. Un certain nombre de phénomènes influençant les propriétés d’élasticité des 

réfractaires ont été décrits ci-dessus, de même que leurs influences prévisibles sur le 
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comportement mécanique. Nous évoquons ici à titre d’illustrations quelques résultats de 

comportement mécanique obtenus dans les autres études du programme PROMETHEREF.  

 

IIIIIIIIIIII....1111....    Cas des bétonsCas des bétonsCas des bétonsCas des bétons    

Dans le cas des bétons, l’endommagement plus important observé en fin de 

refroidissement dans And-LCC est attribué aux plus forts désaccords dilatométriques entre les 

phases constitutives. Cet endommagement fait suite à la fissuration qui se produit lors de 

l’étape de déshydratation (ou accessoirement à un autre type d’endommagement), et qui serait 

complètement ou partiellement résorbé par le traitement à haute température. Rappelons par 

ailleurs que cette première phase d’endommagement est également plus importante dans le 

cas de And-LCC, dont la teneur en ciment est plus élevée. Le béton base bauxite est plus 

rigide à température ambiante, et de plus il s’endommage moins que And-LCC à la suite de 

traitements thermiques. En service, And-LCC et Bau-ULCC ne devraient donc pas présenter 

des comportements thermomécaniques similaires.  

L’analyse du comportement en flexion[4] ou en traction[5] des bétons étudiés montre 

une bonne corrélation avec ces observations. La Figure 5.24 présente l’évolution de la 

contrainte à rupture et du module d’élasticité apparent en flexion à température ambiante 

d’échantillons des deux bétons préalablement traités thermiquement à différentes 

températures.  

 

  

(a) (b) 

Figure 5.24 : Variations de la contrainte à rupture (a) et du module d’Young apparent (b) en flexion en 
fonction de la température de pré-cuisson dans les bétons And-LCC et Bau-ULCC[4] 
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Il en ressort que pour des températures de pré-cuisson allant jusqu’à 1100°C, tandis 

que And-LCC exhibe un comportement toujours plus endommageable lorsque la température 

augmente, le béton Bau-ULCC présente une croissance de ses propriétés mécaniques entre 

900 et 1100°C. Outre les évolutions microstructurales au sein des matrices, l’origine de cette 

différence de comportement peut se trouver dans le meilleur ancrage matrice – granulats 

observé dans le cas de la bauxite grâce à la présence de phases vitreuses autour de 900°C.  

Le comportement en traction (cf. Figure 5.25)[5] fait état d’une rigidité plus importante 

dans le cas du béton base bauxite et révèle une baisse de rigidité progressive avec la 

température de cuisson pour le béton And-LCC. Notons ici une bonne adéquation entre les 

valeurs du module d’Young calculées à partir des essais de traction et celles obtenues par 

échographie ultrasonore en fin de cycle thermique.  
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(a) (b) 

Figure 5.25 : Comportement en traction à température ambiante après cuisson à différentes températures 
des bétons And-LCC (a) et Bau-ULCC (b)[5] 

 

Les deux bétons passent généralement d’un comportement linéaire élastique à un 

comportement non linéaire avec déformation permanente dû à un état endommagé résultant 

du traitement thermique. Le béton base bauxite est beaucoup moins tolérant à la déformation, 

et de plus, tel que cela a été constaté en échographie ultrasonore et par des essais de flexion, il 

est beaucoup plus rigide après traitement thermique au dessus de 900°C grâce à l’apport des 

phases vitreuses, des transformations microstructurales et au caractère rugueux et poreux de la 

bauxite.  
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Dans un contexte industriel, le choix d’un matériau pour une application appropriée 

n’est pas seulement guidé par sa résistance, mais aussi par le type de sollicitations 

appliquées : les chargements à contraintes imposées, les chargements à déformations 

imposées (plus fréquents dans les structures réfractaires) ou une combinaison de ces deux 

types de sollicitation.[6,7] Dans le cas des centrales thermiques où il existe un gradient de 

température dans la paroi du revêtement réfractaire ainsi que des transitoires thermiques, le 

type de sollicitation mécanique prédominant serait des chocs thermiques, donc des charges à 

déformations contrôlées. Compte tenu de son aptitude plus importante à la fissuration lors de 

traitements thermiques, le béton base andalousite devrait présenter une plus grande résistance 

aux chocs thermiques.  

Nous avons vu précédemment que l’histoire thermique du matériau influence ses 

propriétés d’élasticité. Considérons par exemple deux échantillons du béton base andalousite 

qui à l’origine sont cuits à 1200°C, et qui subissent des essais de flexion 4 points dans deux 

conditions différentes correspondant aux points A et B des Figure 5.22 et Figure 5.26 :  

- A, montée en température jusqu’à 800°C puis essai, 

- B, montée en température jusqu’à 1200°C, palier 5 h, refroidissement jusqu’à 

800°C puis essai.  

La Figure 5.27 présente les résultats obtenus.[8] Les irrégularités au pied de courbe 

proviennent de l’expérimentation, notamment des phénomènes de mise en place des rouleaux 

de chargement sur l’éprouvette. Dans la condition A, le matériau présente un comportement 

plus non linéaire avec un adoucissement marqué, conséquence de l’endommagement causé 

par le premier cycle thermique. Dans le cas B, cet endommagement a été résorbé pendant la 

montée en température et lors du palier. Ainsi, avant que l’endommagement ne survienne de 

nouveau à la fin de ce second cycle, le matériau bénéficie d’un état plus rigide. On peut 

constater une bonne cohérence entre ces évolutions et les résultats obtenus par échographie 

ultrasonore.  
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Figure 5.26 : Variation du module d’Young d’un 
échantillon du béton And-LCC au cours d’un 
deuxième cycle thermique jusqu’à 1200°C (palier 
5 h) 

 
Figure 5.27 : Comportement en flexion 4 points de 
deux échantillons du béton And-LCC à histoires 
thermiques différentes[8] 

 

IIIIIIIIIIII....2222....    Cas des électrofondusCas des électrofondusCas des électrofondusCas des électrofondus    

L’endommagement identifié dans l’AZS et le THTZ provient de la transformation 

allotropique de la zircone et des différentiels de dilatation qui induisent des contraintes 

internes. Le processus d’élaboration de ces matériaux ainsi que l’étape d’attrempage dans les 

fours verriers sont largement influencés par ces deux phénomènes. Il en est de même des 

effets liés à la phase vitreuse intergranulaire qui sert à absorber les différentes contraintes.  

Considérons des échantillons d’AZS analysés en flexion 4 points et présentant 

initialement les caractéristiques suivantes décrites sur la Figure 5.22 en A, B et C :  

- A, montée en température jusqu’à 1100°C puis essai, 

- B, montée en température jusqu’à 1500°C, palier 1 h, refroidissement jusqu’à 

1100°C puis essai, 

- C, montée en température jusqu’à 1400°C, palier 1 h, refroidissement jusqu’à 

1100°C puis essai.  

Sur la Figure 5.28, on peut également visualiser les points A et B dans le cas d’un 

traitement thermique jusqu’à 1500°C. Les résultats présentés sur la Figure 5.29[2] font état 

d’une baisse de rigidité allant dans le sens des effets décrits sur la courbe de la Figure 5.22 qui 

généralise toutes les observations faites en ce qui concerne les variations de module d’Young 
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dans les matériaux réfractaires étudiés. L’évolution de la rigidité apparente des échantillons, 

RA ou RB, est en bonne adéquation avec les valeurs de module d’Young, EA et EB, 

déterminées par échographie ultrasonore.  
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Figure 5.28 : Variation du module d’Young 
d’un échantillon d’AZS au cours d’un 
deuxième cycle thermique jusqu’à 1500°C 

 
Figure 5.29 : Comportement en flexion 4 points à 
1100°C de trois échantillons d’AZS à histoires 
thermiques différentes[2] 

 

ConclusionConclusionConclusionConclusion    

Ce chapitre nous a permis de faire le point sur toutes les observations faites sur les 

variations du module d’Young dans les réfractaires étudiés. L’accent a été mis sur le caractère 

générique de l’endommagement qui, finalement, est un paramètre incontournable dans le 

domaine des réfractaires, que ce soit dans les processus d’élaboration ou lors de l’utilisation 

en service. En plus de certaines transformations physico-chimiques, le rôle crucial des phases 

vitreuses dans la résorption de l’endommagement a été discuté. Grâce à quelques exemples 

illustratifs du comportement mécanique des matériaux, des corrélations concluantes ont été 

établies, montrant l’apport de la détermination in-situ des variations du module d’Young en 

fonction de la température à la connaissance du comportement des réfractaires.  
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Conclusion 
 

 

 

Dans ce travail, nous avons étudié les propriétés d’élasticité de deux bétons 

réfractaires et de deux réfractaires électrofondus, deux types de matériaux représentatifs de 

deux grandes catégories de réfractaires. Des informations essentielles quant au comportement 

général des réfractaires hétérogènes ont ainsi pu être obtenues.  

A travers des essais d’échographie ultrasonore à haute température, le suivi in situ des 

variations du module d’Young en fonction de la température a été réalisé. Le comportement 

des bétons réfractaires (l’un à base de bauxite et l’autre à base d’andalousite) et des 

électrofondus (un AZS et un THTZ) s’est révélé particulièrement influencé par les 

transformations de phases et les phénomènes d’endommagement et d’écoulement de phases 

vitreuses.  

On retrouve dans les deux bétons les comportements classiquement décrits et 

dépendant de plusieurs phénomènes :  

- la déshydratation des hydrates issus de la prise hydraulique du ciment ;  

- la cristallisation de nouvelles phases ;  

- la guérison des défauts à haute température par les phases vitreuses de faible 

viscosité et le frittage ;  

- l’endommagement causé par les hétérogénéités de dilatation entre les constituants.  
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Ces effets concernent particulièrement les cycles haute température (1500°C). Dans 

les domaines de "températures intermédiaires" (≤ 1200°C), plusieurs transformations physico-

chimiques interviennent, et les deux monolithiques présentent une instabilité plus ou moins 

importante suivant la nature des constituants et des mécanismes mis en jeu. L’effet de cette 

instabilité ne s’est pourtant pas révélé très important sur le module d’Young.  

Les deux bétons présentent néanmoins des comportements différents, particulièrement 

du point de vue de l’endommagement qui se produit lors du refroidissement au cours de 

traitements thermiques sous l’influence de désaccords dilatométriques. Ceci tient à la nature 

de leurs constituants et surtout des granulats.  

Les granulats d’andalousite présentent une importante anisotropie de dilatation qui 

favorise le développement de contraintes internes, qui, couplées au caractère faible des 

liaisons avec la matrice (la surface lisse des cristaux d’andalousite n’est en effet pas propice à 

une bonne adhérence avec la matrice environnante), contribuent à l’apparition d’un 

endommagement récurrent quelle que soit la température maximale du traitement thermique. 

Cet endommagement a pu être mis en évidence par des observations microstructurales après 

traitements thermiques du béton, mais également par des essais d’échographie ultrasonore sur 

des échantillons compactés de poudre d’andalousite.  

Les grains de bauxite polycristallins, que nous pouvons donc considérer comme 

isotropes, présentent une microstructure poreuse qui favorise une bonne adhérence (renforcée 

par l’effet des phases vitreuses à haute température) avec la matrice. Il en résulte un 

endommagement moindre en comparaison du béton à base d’andalousite. Les résultats 

d’essais mécaniques réalisés par ailleurs sur ces deux bétons sont en adéquation avec ces 

observations et mettent en évidence un comportement plus endommageable et plus tolérant à 

la déformation pour le béton à base d’andalousite. Pour une utilisation dans un contexte de 

chocs thermiques, ce dernier présenterait donc de meilleures performances. Les résultats 

d’échographie ultrasonore pour des cycles thermiques réalisés jusqu’aux températures 

intermédiaires semblent montrer par ailleurs que le béton à base de bauxite devient plus 

sensible à l’endommagement lorsque des traitements isothermes de longues durées sont 

effectués. Cet effet est attribué à diverses transformations microstructurales dont la formation 

de mullite qui peut s’accompagner d’une expansion volumique importante entraînant des 

fissurations.  
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Le comportement des matériaux électrofondus est, quant à lui, influencé par :  

- la transformation allotropique de la zircone ;  

- la viscosité de la phase silico-alumineuse intergranulaire ;  

- les désaccords dilatométriques ;  

- la topologie microstructurale.  

Les deux électrofondus présentent un comportement similaire au chauffage, avec, à 

basse température, des phénomènes de résorption "mécanique" de l’endommagement sous 

l’effet des différentiels de dilatation entre les particules anisotropes de zircone monoclinique 

ou entre celles-ci et la phase vitreuse. A plus haute température, on retrouve les effets 

intrinsèques (pris en compte dans des calculs de prédiction par un modèle analytique simple) 

et induits de la transition m-t de la zircone qui vont dans le sens d’une décroissance de 

module, suivie par les effets de guérison de la phase vitreuse de viscosité plus faible. Ces 

mécanismes de guérison sont plus importants dans l’AZS qui présente un taux de phase 

vitreuse plus important en comparaison au THTZ. Au début du refroidissement, on constate 

dans le cas de l’AZS, pour des cycles haute température, une rigidité importante qui est en fait 

propice à un endommagement lors de la transition t-m de la zircone. Cette dernière 

s’accompagne en effet d’une expansion volumique des particules de zircone, qui induit une 

fissuration, majoritairement au sein des particules d’eutectique alumine – zircone. Les cycles 

plus basse température, ne conduisant qu’à une guérison partielle et présentant une rigidité 

plus faible en début de refroidissement, font plutôt état d’une croissance de module, 

l’expansion volumique dans ce cas permet de résorber les défauts. C’est ce type de 

comportement qui a été constaté dans le cas du THTZ à toutes les températures de 

traitements. Le caractère anisotrope des particules de zircone monoclinique est responsable de 

l’endommagement en fin de cycle thermique observé dans les deux types de matériaux, quelle 

que soit la température maximale du traitement. L’émission acoustique a pu être mise à profit 

dans la caractérisation qualitative de l’apparition de ces endommagements. Un 

endommagement post-traitement thermique, attribué à plusieurs mécanismes possibles dont 

de la fatigue statique, a par ailleurs été constaté dans le cas du THTZ.  

Finalement, nous avons mis en évidence le caractère générique des effets de 

l’endommagement et des phases vitreuses (communs aux deux familles de réfractaires) qui 
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peuvent être généralisés à tous les réfractaires hétérogènes, matériaux par essence 

endommagés au cours de traitements thermiques, surtout par l’effet des différentiels de 

dilatation. L’histoire thermique du matériau exerce une forte influence sur le comportement 

mécanique, conclusion importante tirée des essais d’échographie ultrasonore et confirmée par 

des essais mécaniques statiques réalisés par ailleurs dans d’autres études sur les mêmes 

matériaux. La mesure dynamique du module d’Young par échographie ultrasonore s’est donc 

révélée être une technique de prédiction du comportement mécanique et de pré-définition des 

essais mécaniques pertinents à réaliser.  

Dans la suite de ce travail, il serait intéressant d’exploiter et d’interpréter 

quantitativement les résultats d’émission acoustique réalisés in situ. Ceci permettrait de mieux 

localiser et de cibler l’importance de chacun des phénomènes induits par les traitements 

thermiques dans le comportement des réfractaires étudiés. Par ailleurs, une modélisation plus 

appropriée du comportement des matériaux à partir des propriétés intrinsèques des 

constituants, prenant en compte les particularités microstructurales des réfractaires telles que 

la topologie microstructurale, l’anisotropie de certaines phases ou le caractère multiphasé, 

ainsi que les décohésions aux interfaces, constituerait une meilleure base de prédiction. Une 

analyse plus poussée des mesures du coefficient d’atténuation apporterait en plus des 

éléments quant aux paramètres de viscosité qui interviennent dans le comportement de ces 

réfractaires.  
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Annexes 
 

 

 

Annexe 1Annexe 1Annexe 1Annexe 1    : Evaluation de l’atténuation: Evaluation de l’atténuation: Evaluation de l’atténuation: Evaluation de l’atténuation    

Une onde acoustique se propageant le long d’un matériau subit un amortissement 

inhérent à son atténuation. L’amplitude et l’intensité de l’onde diminuent avec la distance. 

Outre les phénomènes de diffraction de l’onde, l’atténuation est liée soit à l’absorption (une 

partie de l’onde est convertie en chaleur), soit à la diffusion (une partie de l’onde est propagée 

dans des directions autres que celle de l’onde incidente) par le matériau. Le coefficient 

d’atténuation est donc la somme d’un terme d’absorption (proportionnel à la fréquence) et 

d’un terme de diffusion (fonction de l’anisotropie et de la structure du matériau). Dans les 

solides, les phénomènes d’absorption sont principalement causés par le frottement intérieur et 

les phénomènes d’hystérésis. Les solides hétérogènes présentant des propriétés acoustiques 

différentes entre l’inclusion et la matrice environnante sont également le siège de phénomènes 

de diffusion. Cette perte énergétique dépend de facteurs tels que la nature de l’onde, 

l’anisotropie du matériau, la densité des inclusions et de la matrice, mais aussi du rapport 

D
λ entre la longueur d’onde (λ) et la dimension moyenne des inclusions (D ).[1,2]  

En l’absence de tout phénomène de diffraction, la décroissance de l’amplitude d’une 

onde incidente d’une valeur A0 à une valeur A au bout d’une distance r peut être exprimée par 

la relation :  

e
r

0AA ⋅α−⋅=  Equation A.1 

où α représente le coefficient d’atténuation du matériau considéré.  
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Considérons le signal d’échographie ultrasonore représenté sur la Figure 2.5 

(cf. Chapitre 2) qui permet de visualiser les trois premiers échos.  

Les deux milieux de propagation sont différents et caractérisés par différentes 

impédances acoustiques (Z1, Z2). L’impédance acoustique Z d’un milieu est définie comme le 

produit de la masse volumique et de la vitesse de phase du mode de vibration considéré. Dans 

le cas d’une propagation en mode barre longue, l’expression de Z fait intervenir la section S 

du milieu considéré (cf. Equation A.2).  

SVZ ⋅⋅ρ=  Equation A.2 

 

L’onde incidente qui arrive au niveau de l’interface est pour partie réfléchie et pour 

partie transmise. Les coefficients de réflexion (R12) et de transmission (T12) entre les milieux 

1 et 2 en incidence normale peuvent alors être exprimés en fonction des impédances 

acoustiques par les expressions : [3]  

21

12
12 ZZ

ZZ
R

+
−

=  Equation A.3 

21

2
12 ZZ

Z2
T

+
=  Equation A.4 

 

Les amplitudes A0, A1, A2 et A3 correspondent respectivement à l’onde incidente, au 

premier écho d’interface et aux premier et deuxième échos de fond dans l’échantillon. A partir 

des amplitudes de ces échos il est possible de déterminer l’atténuation de l’onde dans le 

matériau considéré. A0, A1, A2 et A3 peuvent être exprimées en fonction des coefficients de 

réflexion et de transmission, pour une fréquence f donnée, par les relations[4] :  

 

( ) ( ) ( )fRfAfA 1201 ⋅=  Equation A.5 

( ) ( ) ( ) ( )[ ] ( ) ( )[ ] ee
L22

120
L2

211202 fR1fAfTfTfAfA ⋅α−⋅α⋅− ⋅






 −⋅=⋅⋅⋅=  Equation A.6 
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( ) ( ) ( )[ ] ( ) e
L4

12

2

1203 fRfR1fAfA ⋅α⋅−⋅⋅






 −⋅=  Equation A.7 

où,  

( )[ ] ( ) ( )[ ] 1fTfTfR 2112

2

12 =⋅+  Equation A.8 

 

Le coefficient d’atténuation peut alors être déduit par l’expression :  

( ) ( ) ( )[ ]
( ) ( )[ ] ( ) ( ) 
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AnnexeAnnexeAnnexeAnnexe 2 2 2 2    : Considérations autour du coefficient de réflexion : Considérations autour du coefficient de réflexion : Considérations autour du coefficient de réflexion : Considérations autour du coefficient de réflexion 

pour l’optimisation de la géométrie des éprouvettespour l’optimisation de la géométrie des éprouvettespour l’optimisation de la géométrie des éprouvettespour l’optimisation de la géométrie des éprouvettes    

Pour cette annexe, on se référera à la Figure 2.5 du Chapitre 2. Dans l’hypothèse d’une 

proportionnalité entre les amplitudes des signaux et les pressions acoustiques et en l’absence 

de toute atténuation dans le matériau, les relations suivantes entre A0, A1, A2 et A3 et le 

coefficient de réflexion R peuvent être considérées :  

RAA 01 ⋅=  Equation A.10 

( ) ( )1R1AA 2
02 −⋅−⋅=  Equation A.11 

( ) ( ) ( )22
03 1RR1AA −⋅−⋅−⋅=  Equation A.12 

 

Ainsi, pour un coefficient de réflexion variant entre –1 et 1, la Figure A. 1 présente (en 

traits pleins) la variation théorique des amplitudes de ces échos en fonction de celle de l’onde 

incidente.  
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Figure A. 1 : Variation des amplitudes A1, A2 et A3 
par rapport à A 0 en fonction du coefficient de 
réflexion R 

 
Figure A. 2 : Variation en fonction du coefficient 
de réflexion du déphasage entre l’écho 
d’interface (A1) et le premier écho de fond 
(A2)

[5,6] 

 

La valeur du coefficient de réflexion et donc des impédances acoustiques des milieux 

de propagation (cf. Equation A.3), détermine le signe de l’amplitude de l’écho et son 

déphasage par rapport à l’onde incidente. La mesure du temps de retard entre deux échos peut 
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se faire invariablement sur des échos en phase ou en opposition de phase. L’exactitude de la 

mesure est cependant tributaire des conditions de déphasage. La Figure A. 2 présente 

l’évolution du déphasage entre l’écho d’interface (A1) et le premier écho de fond (A2) en 

fonction du coefficient de réflexion.[5,6] Expérimentalement, le déphasage décrit une zone de 

transition autour de R = 0 dans laquelle il passe progressivement de 0 à π sans discontinuité 

(courbe théorique). Il convient donc de se rapprocher au mieux des pôles 0 et π et de 

s’éloigner de cette zone, afin de réduire les erreurs dues au déphasage. Une valeur de R 

proche de 0,5 en valeur absolue serait donc appropriée pour obtenir des amplitudes d’échos 

satisfaisantes pour les calculs.  

A ces considérations de déphasage, il faut rajouter celles de l’atténuation propre du 

matériau ou causée par un traitement quelconque, et du rapport signal sur bruit qui 

détermineront l’amplitude réelle observée. L’effet de l’atténuation tend à minimiser les 

amplitudes A2 et A3 des échos de fond dans le matériau (cf. Figure A.3).  
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Figure A.3 : Diminution progressive des amplitudes des échos de fond A2 et A3 au sein d’un électrofondu 
AZS en fonction de la température à cause de l’atténuation croissante 

 

Afin de conserver une amplitude d’échos de fond assez importante, la valeur du 

coefficient de réflexion serait ainsi plutôt décalée vers ±0,4 (courbe en pointillés sur la 

Figure A. 1 

Toutes ces considérations sur le coefficient de réflexion sont prises en compte par des 

ajustements au niveau de la section du guide d’onde et des dimensions latérales de 

l’éprouvette.  
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Annexe 3Annexe 3Annexe 3Annexe 3    : Transformations microstructurales dans l’andalousite: Transformations microstructurales dans l’andalousite: Transformations microstructurales dans l’andalousite: Transformations microstructurales dans l’andalousite    

Le comportement de ce granulat en fonction de la température est assez complexe. La 

discussion sera menée par intervalles de température distincts afin d’apporter le plus de clarté 

possible à tous les éléments. Les différents phénomènes rencontrés seront successivement 

présentés pour les plages de température suivantes : 20-900°C, 900-1200°C et 1200-1500°C. 

 

Domaine 20Domaine 20Domaine 20Domaine 20----900°C900°C900°C900°C    : effet de l: effet de l: effet de l: effet de la transition a transition a transition a transition αααα----ββββ du quartz du quartz du quartz du quartz    

La Figure A.4 présente le comportement dilatométrique de deux échantillons pressés 

d’andalousite traités à 700 et 900°C. Ce sont de petites barrettes de 10 mm de longueur 

découpées dans les pastilles pressées sans aucun pré-traitement.  
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Figure A.4 : Analyse dilatométrique d’échantillons pressés d’andalousite au cours de cycles thermiques 
jusqu’à 700°C et 900°C (palier 5h) 

 

Mentionnons pour commencer, l’expansion dilatométrique entre 500 et 600°C qui 

correspond à la transition du quartz α vers le quartz β qui se produit à 573°C. Cette 

transformation est en effet associée à une expansion volumique intrinsèque de 0,8%.[7] Ce 

phénomène entraîne ici une expansion linéaire d’environ 0,1%, ce qui, proportionnellement, 

correspondrait à une teneur en quartz de plus de 30% alors que l’andalousite n’en contient à 

priori que 3 à 5%. Ceci pourrait être lié à la localisation des grains de quartz et à leur 
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orientation, d’autant plus qu’il existe une anisotropie de dilatation au sein des cristaux de 

quartz avec une expansion deux fois plus importante perpendiculairement à l’axe c.[8] Puisque 

ces grains sont soit intégrés à la structure des grains d’andalousite, soit libres, l’effet de 

l’expansion volumique associée à la transition α-β serait plus ou moins macroscopiquement 

accentué, suivant leur orientation dans le compact de poudre.  

L’effet de cette transition au refroidissement est par contre de plus faible amplitude. 

Cette irréversibilité peut s’expliquer par un état de contrainte différent des grains de quartz 

entre la montée et la descente en température.  

D’autre part, pendant l’isotherme de 5h à 700°C, les particules d’andalousite 

continuent de se dilater, mais pour le cycle à 900°C, on observe plutôt un très léger retrait. Au 

cours du refroidissement, le coefficient d’expansion linéaire entre 900°C et 700°C (gamme de 

température arbitraire) est d’environ 7 × 10-6 K-1. Cette valeur ainsi mesurée sur compact de 

poudre, donc sur échantillon polycristallin, n’est pas éloignée du coefficient moyen du 

monocristal d’andalousite (de 8 × 10-6 K-1) pour lequel, avant mullitisation, le coefficient 

d’expansion linéaire suivant l’axe a est plus de 5 fois supérieur à celui de l’axe c (cf. Tableau 

3.3). Dans un assemblage de grains, cette anisotropie de dilatation de l’andalousite pourrait 

favoriser la création de contraintes intergranulaires. Ceci n’explique cependant pas 

l’observation de fissures à la surface des grains à température ambiante ou par exemple après 

un traitement thermique de 5h à 850°C (cf. Figure A.5). Cet endommagement pourrait 

provenir de contraintes intragranulaires liées aux effets dilatométriques des différents 

minéraux associés, parmi lesquels le quartz, qui seraient en incrustation dans les monocristaux 

d’andalousite. Ce sont des effets qui se produisent également lors de la genèse de 

l’andalousite.[9]  
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(a) (b) 

Figure A.5 : Etat de surface de grains d’andalousite : grain brut (a) ; grain pré-traité pendant 5h à 
850°C (b) 

 

Domaine 900Domaine 900Domaine 900Domaine 900----1200°C1200°C1200°C1200°C    : fusion des impuretés: fusion des impuretés: fusion des impuretés: fusion des impuretés    

Dès 1000°C, une phase vitreuse est expulsée des grains alors qu’à 850°C leur texture 

ne montre pas cet effet (cf. Figure A.6).  

 

(a) (b) 

Figure A.6 : Etat de surface de grains d’andalousite pré-traités pendant 5h à 1000°C (a) et 1200°C (b) 

 

La quantité de cette phase étant très variable d’un grain à l’autre et même réduite à 

l’état de gouttelettes pour certains grains, ce verre ne provient vraisemblablement pas 
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uniquement de la fusion des espèces à bas point de fusion (micas). La structure de 

l’andalousite pourrait déjà être déstabilisée, ce qui causerait une exsudation du verre à 

l’extérieur du grain. Comme le montre le spectre EDS représenté sur la Figure A.7, ce verre 

est riche en silice et contient du potassium issu de la fusion des micas.  

 

 

 

Figure A.7 : Spectre EDS de la phase vitreuse à 
la surface d’un grain d’andalousite après un 
traitement de 5h à 1000°C (voir Figure A.6) 
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Figure A.8 : Analyse dilatométrique d’un 
échantillon pressé d’andalousite au cours de 
deux cycles thermiques jusqu’à 1200°C (palier 
5h) 

 

La courbe dilatométrique de la Figure A.8 montre l’effet de la présence de ces phases 

fondues avec le retrait qui se produit aux environs de 1000°C. La densification est continue 

pendant le palier de 5h après la fusion des espèces associées à l’andalousite. En comparaison 

avec les courbes d’expansion linéaire à plus basse température, ce processus se produit ici 

avec une amplitude non négligeable puisqu’un moteur, en l’occurrence la phase vitreuse, le 

permet. Tel qu’observé en diffraction des RX, la mullitisation peut se produire dès 1200°C 

(cf. paragraphe suivant). Au bout de 5h, ce processus n’est pas suffisamment avancé, puisque 

au refroidissement, dans l’intervalle de température fixé 900-700°C, le coefficient de 

dilatation oscille autour de 7 × 10-6 K-1 au cours des deux cycles thermiques. Cette valeur est 

équivalente à celle mesurée pour les traitements thermiques à plus basse température.  

Signalons aussi qu’après la transition inverse du quartz au refroidissement, les courbes 

de dilatométrie présentent un changement de pente qui entraîne une diminution du retrait de 

l’échantillon. Il sera démontré plus tard que ce phénomène peut être mis en corrélation avec 

un endommagement post-traitement thermique.  
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Domaine 1200Domaine 1200Domaine 1200Domaine 1200----1500°C1500°C1500°C1500°C    : mullitisation: mullitisation: mullitisation: mullitisation    

La mullitisation de l’andalousite se produirait par un processus de dissolution-

précipitation favorisé par la présence de phase vitreuse locale due aux impuretés à bas point 

de fusion tandis que l’andalousite est encore solide et conduit à la formation d’environ 80% 

de mullite accompagnée de 20% d’un verre riche en silice. C’est en fait un matériau 

multiphasé formé de monocristaux de mullite, avec une partie du verre piégée dans un réseau 

capillaire tubulaire et une partie expulsée du grain. La mullite néoformée (qui se développe à 

partir de la surface du grain vers le cœur) conserve la forme du grain d’andalousite initial et 

est orientée parallèlement à l’axe c de ce dernier (réaction topotactique).[10,11,12,13,14,15] Tel que 

le signalent ces différentes études, l’observation d’une section polie d’un grain d’andalousite 

après un traitement de 5h à 1550°C (Figure A.9a et b) présente bien la texture mullitisée sous 

forme d’un composé multiphasé renfermant des monocristaux de mullite avec un réseau 

capillaire tubulaire occupé par la phase vitreuse. En outre, les granulats bruts traités pendant 

5h à 1500°C permettent de mettre en évidence le phénomène d’expulsion du verre à 

l’extérieur du grain (Figure A.9c et d).  

Cette phase vitreuse qui recouvre la majeure partie de certains grains mullitisés 

présente une cristallisation anarchique d’aiguilles de mullite qui seraient le résultat de la 

diffusion de l’alumine dans le verre expulsé du grain. Ce phénomène de cristallisation 

désordonnée est d’ailleurs observé à plus basse température dès 1000°C, lorsque le verre 

commence à être expulsé (Figure A.10). La mullite se formerait donc à des températures 

relativement basses. La texture en aiguilles proviendrait de leur formation dans un milieu 

vitreux.[16] 

D’ailleurs, une observation au MEB du faciès polis d’un échantillon pressé 

d’andalousite à l’issue d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C montre aussi la texture 

caractéristique d’amas d’andalousite fritté et mullitisé (Figure A.11). 

Les diagrammes de diffraction des RX réalisés après traitements thermiques de 

granulats d’andalousite broyés à différentes températures (cf. Figure A.12) permettent en effet 

de mettre en évidence la présence de mullite dès 1200°C, phase presque exclusivement 

présente à 1600°C tel que mentionné dans la littérature. 
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(a) (b) 

(c) (d) 

Figure A.9 : Morphologie de grains d’andalousite après traitements de 5h à 1550°C (a, b) et 1500°C (c, d) 

 

(a) (b) 

Figure A.10 : Cristallisation anarchique d’aiguilles de mullite dans la phase vitreuse expulsée de grains 
d’andalousite brut ou mullitisé à la suite de traitements de 5h à 1000°C (a) et 1400°C (b) 
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(a) (b) (c) 
 

Figure A.11 : Aspect de surface mullitisé d’un compact d’andalousite après un traitement thermique 
jusqu’à 1500°C sans palier isotherme 
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Figure A.12 : Diagrammes de diffraction des RX de l’andalousite broyée après traitements thermiques à 
différentes températures (palier 2h)  

 

L’analyse dilatométrique (Figure A.13) d’un échantillon pressé d’andalousite au-

dessus de 1200°C permet d’apprécier l’effet de l’expansion volumique associée à la réaction 

de mullitisation.  
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Figure A.13 : Analyse dilatométrique d’un 
échantillon pressé d’andalousite au cours de 
deux cycles thermiques jusqu’à 1500°C 
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Figure A.14 : Variation du moule d’Young d’un 
échantillon d’andalousite pressé et pré-traité 
thermiquement pendant une heure à 1000°C au 
cours d’un cycle thermique jusqu’à 1500°C 

 

Cette réaction se poursuit lors du second cycle, ce qui démontre qu’elle n’est pas 

achevée pour un cycle mené jusqu’à 1500°C, conclusion déjà tirée en diffraction des RX. 

Cette courbe présente également les effets décrits précédemment : transition du quartz, fusion 

des espèces minérales associées à l’andalousite. Le coefficient de dilatation de l’andalousite 

mullitisée varie entre 5 et 6 × 10-6 K-1 dans l’intervalle 900-700°C au cours des deux cycles 

thermiques. Cette valeur est équivalente à celle de la mullite pure. Le verre inclus dans le 

composé biphasé mullite - verre de l’andalousite mullitisée ne semble pas modifier 

considérablement les propriétés dilatométriques de la mullite formée. De façon analogue aux 

cycles à 1200°C, ces courbes présentent aussi un changement de pente à la fin du 

refroidissement.  

Si l’on considère maintenant le comportement de l’andalousite par échographie 

ultrasonore, analysé sur barrette parallélépipédique (de dimensions 8 × 8 × 75 mm3) issue 

d’un carreau pressé et pré-traité thermiquement pendant 1h à 1000°C, la Figure A.14 présente 

la courbe obtenue pour un cycle thermique jusqu’à 1500°C sans palier isotherme.  

Les phénomènes observés seront mis en corrélation avec les différentes 

transformations microstructurales présentées précédemment. Il faut néanmoins signaler que 

cette courbe de variation de module ne présente en aucun cas le comportement de cristaux 

d’andalousite, surtout à la montée en température, mais celui d’un agglomérat de poudre plus 

ou moins compacté de cristaux d’andalousite. Ainsi, le module d’Young initial est presque 

nul. Ensuite, il augmente de manière sensible au-dessus de 1000°C.  
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Lors de la montée en température, les interprétations apportées pour la compréhension 

des variations du module d’Young seraient fortement dépendantes de la nature de 

l’échantillon en termes de taille des particules ou de taux de compacité. L’étape de 

refroidissement est donc la plus importante dans cette étude de module. Ainsi, après la 

transition du quartz, la fusion des espèces minérales associées à l’andalousite, notamment 

celle des micas et des autres impuretés, se produit au-dessus de 1020°C, ce qui conduit à la 

création de liaisons entre les particules du compact, et entraîne un début de retrait en 

dilatométrie, ainsi qu’une augmentation du module d’Young. La croissance du module est 

ensuite adoucie autour de 1300°C. A cette température, le retrait dilatométrique est 

interrompu par l’expansion volumique associée à la mullitisation. Vers 1450°C, le module 

présente une légère chute tandis qu’on observe un retrait de frittage en dilatométrie. Les 

phases vitreuses qui ont résorbé les interstices du compact de poudre deviennent moins 

visqueuses et entraînent ce phénomène. Son amplitude très faible montre néanmoins que le 

taux de phases vitreuses n’est pas important et que ce n’est qu’une étape transitoire, d’autant 

plus que la croissance du module se poursuit juste après (de plus de 100% entre 1500°C et 

1200°C), du fait de la rigidification de ces phases. Le matériau est ainsi stabilisé. 

L’augmentation de module au refroidissement entre 1200 et 750°C se fait donc ensuite de 

façon continue tandis que la contraction progressive du matériau est en cours. Cependant, à la 

fin du refroidissement, une chute importante de module intervient. Ceci peut être mis en 

parallèle avec le changement de pente observé au refroidissement vers 680°C sur la courbe de 

dilatométrie (cf. Figure A.13). Un endommagement a donc été généré. Le caractère biphasé 

verre - mullite de l’andalousite mullitisée pourrait en effet conduire à des différentiels de 

dilatation au sein du grain. Par ailleurs, après un cycle à 1500°C sans isotherme, il a été 

constaté par DRX et par dilatométrie que l’andalousite n’est pas complètement mullitisée. 

Etant donné leur caractère anisotrope, suivant l’orientation des particules d’andalousite (axes 

cristallographiques), des contraintes locales plus ou moins importantes peuvent être générées 

par ces différentiels de dilatation. De la même façon, des fissures sont observées au sein de 

granulats bruts traités thermiquement à 1300 ou 1400°C comme l’illustrent la Figure A.10b et 

la Figure A.15. Au sein d’un même grain d’andalousite, étant donné que la mullitisation n’est 

pas encore achevée, on pourrait imaginer une périphérie complètement mullitisée et un cœur 

non mullitisé. Des contraintes internes seraient donc créées lors du refroidissement entre cette 

partie centrale du grain plus anisotrope et la partie externe moins anisotrope. Rappelons que 

des fissures sont également observées à plus basse température. Après le traitement de 5h à 

1400°C, les gouttes de verre sont traversées par les fissures. Ceci démontre bien que la 
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création de ces fissures est un phénomène postérieur à la formation à haute température et à la 

rigidification du verre lors du refroidissement.  

 

(a) (b) 

Figure A.15 : Fissures observées à la surface de granulats d’andalousite bruts à la suite de traitements de 
5h à 1300°C (a) et 1400°C (b) 
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Annexe 4Annexe 4Annexe 4Annexe 4    : Diffractogrammes des RX des m: Diffractogrammes des RX des m: Diffractogrammes des RX des m: Diffractogrammes des RX des matrices des bétons atrices des bétons atrices des bétons atrices des bétons 

étudiés étudiés étudiés étudiés     

Ces diffractogrammes ont été réalisés à température ambiante après traitements 

thermiques à différentes températures.  

 

Cas de la matrice AndCas de la matrice AndCas de la matrice AndCas de la matrice And----LCCLCCLCCLCC    
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Figure A.16: Diagrammes de diffraction des RX à température ambiante de la matrice du béton And-
LCC après différents traitements thermiques 
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Cas de la matrice BauCas de la matrice BauCas de la matrice BauCas de la matrice Bau----ULCCULCCULCCULCC    
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Figure A.17: Diagrammes de diffraction des RX à température ambiante de la matrice du béton Bau-
ULCC après différents traitements thermiques 
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Annexe 5Annexe 5Annexe 5Annexe 5    : Découpage des tranches d’électrofondus et : Découpage des tranches d’électrofondus et : Découpage des tranches d’électrofondus et : Découpage des tranches d’électrofondus et 

composition chimiquecomposition chimiquecomposition chimiquecomposition chimique    

Découpage des blocs et échantillonnage pour l’analyse chimiqueDécoupage des blocs et échantillonnage pour l’analyse chimiqueDécoupage des blocs et échantillonnage pour l’analyse chimiqueDécoupage des blocs et échantillonnage pour l’analyse chimique    

Cas de l’AZS 
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Composition chimiqueComposition chimiqueComposition chimiqueComposition chimique    

Les analyses chimiques ont été réalisées à cœur et en périphérie d’après les 

prélèvements indiqués ci-dessus. Les résultats sont fournis par le CREE Saint-Gobain (cf 

Tableau A.1 et Tableau A.2).  

 

Tableau A.1 : Composition chimique des deux tranches du bloc d’AZS (d’après Saint-Gobain CREE) 

% massique Bas de bloc Haut de bloc 

 Cœur Périphérie Cœur Périphérie 

ZrO2 44.6 39.5 50.7 39.8 

Al 2O3 40.8 45.3 36.7 45.3 

SiO2 11.5 12.9 10.1 13.0 

Na2O 0.95 1.11 0.81 1.09 

CaO 0.05 0.06 0.05 0.06 

Fe2O3 0.08 0.11 0.07 0.10 

TiO2 0.09 0.09 0.08 0.09 

 

 

Tableau A.2 : Composition chimique de la tranche de THTZ (d’après Saint-Gobain CREE) 

% massique ZrO2 Al2O3 SiO2 Na2O CaO Fe2O3 TiO2 

Cœur 95.7 1.02 2.89 0.18 0.03 0.04 0.10 

Périphérie 95.4 0.96 3.22 0.23 0.03 0.04 0.10 
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Annexe 6Annexe 6Annexe 6Annexe 6    : Influence du milieu environnant la zircone sur les : Influence du milieu environnant la zircone sur les : Influence du milieu environnant la zircone sur les : Influence du milieu environnant la zircone sur les 

variations du module d’Youngvariations du module d’Youngvariations du module d’Youngvariations du module d’Young    

Cette étude a été possible grâce à l’exploitation des résultas d’essais réalisés sur des 

matériaux électrofondus différents de ceux choisis pour l’étude. Nous disposions de trois AZS 

fournis par saint Gobain, dans lesquels la zircone se retrouve essentiellement, soit intégrée 

dans les particules d’eutectique alumine et zircone dans l’un (noté AZS-eut), soit sous forme 

libre dans les deux autres (AZS-zir1 et AZS-zir2). Le Tableau A.3 résume quelques 

caractéristiques de ces matériaux qualifiés de "spéciaux".  

 

Tableau A.3 : Composition chimique et minéralogique type des matériaux "spéciaux" (à partir des 
données de Saint-Gobain CREE) 

 AZS-eut AZS-zir1 AZS-zir2 

Composition chimique (% massique) 

ZrO2 36 15,5 17,1 

Al 2O3 52,8 70,5 65,7 

SiO2 10 12,4 14 

Na2O 0,9 1,6 1,8 

CaO, TiO2, Fe2O3 0,3   

Composition minéralogique 

Zircone 36 15,5 17,1 

Corindon 50 65 60,9 % massique 

Phase vitreuse 14 19,5 22 

Zircone 26,3 10,4 11,3 

Corindon 50,2 59,8 55,4 % volumique 

Phase vitreuse 23,4 29,9 33,3 

 

Quant à leur microstructure, la Figure A.18 en donne une illustration sur quelques 

échantillons.  
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(a) (b) (c) 

Figure A.18 : Microstructure des matériaux "spéciaux" étudiés : AZS-zir1 (a) ; AZS-zir2 (b) ; AZS-eut (c) 

 

Comportement de deux AZS à composition simplifiéeComportement de deux AZS à composition simplifiéeComportement de deux AZS à composition simplifiéeComportement de deux AZS à composition simplifiée    : zircone libre et phase : zircone libre et phase : zircone libre et phase : zircone libre et phase 

vitreuse (AZSvitreuse (AZSvitreuse (AZSvitreuse (AZS----zir1 et AZSzir1 et AZSzir1 et AZSzir1 et AZS----zir2)zir2)zir2)zir2)    

D’une manière simplifiée, la microstructure de ces matériaux présente de la zircone 

libre associée à des plaquettes de corindon, le tout noyé dans une phase vitreuse dont la 

composition est supposée être équivalente à celle des matériaux étudiés (cf. Figure A.18a et 

b). Ces matériaux ont été élaborés différemment, au laboratoire pour l’AZS-zir1 et 

industriellement pour l’AZS-zir2. L’analyse de leur comportement pourrait apporter des 

éléments de compréhension quant au comportement de la zircone dans un environnement de 

phase vitreuse.  

La Figure A.19 permet de comparer pour l’un et l’autre matériau, la courbe 

d’expansion linéaire et les résultats de l’échographie ultrasonore.  

Ces deux matériaux présentent pratiquement les mêmes compositions chimiques, la 

différence majeure venant de la teneur en corindon qui est plus importante (de 4% environ) 

dans l’AZS-zir1, ce qui lui confère sans doute sa rigidité légèrement supérieure à température 

ambiante. Les comportements en température sont néanmoins similaires, avec une boucle 

d’hystérésis un peu plus large pour l’AZS-zir2. Ces différences de comportement sont 

attribuables à la dispersion déjà rencontrée dans les deux familles de matériaux étudiés et qui 

dans ce cas auraient également un lien avec le contexte d’élaboration (industriel et 

laboratoire) qui implique des tailles de bloc différentes. L’AZS-zir2 montre aussi une très 



Annexes 

 224 

faible décroissance de module lors de la transformation m-t, mais aucun des deux matériaux 

ne présente d’effet notable lors de la transformation inverse. D’autre part, l’AZS-zir2 semble 

plus marqué par la transition vitreuse sans doute à cause de la présence d’une quantité de 

phase vitreuse légèrement supérieure.  
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Figure A.19 : Variation du module d’Young et analyse dilatométrique des matériaux "spéciaux" AZS-zir1 
(a) et AZS-zir2 (b) au cours de cycles thermiques jusqu’à 1500°C 

 

En comparaison des courbes de variation du module d’Young dans l’AZS et le THTZ, 

celles de ces deux AZS "spéciaux" présentent quelques différences :  

- des valeurs de module plus élevées à température ambiante, grâce à une teneur 

plus importante en alumine ; 

- la quasi-absence des effet de la transition de phase de la zircone lors de la montée 

et de la descente en température dans le cas des AZS "spéciaux" ; l’effet 

intrinsèque lié à cette transition (cf. Chapitre 4, Figure 4.15) n’est pas observé ici 

sans doute à cause de la faible teneur en zircone ;  

- un endommagement ici plus faible (matérialisé par des boucles d’hystérésis 

réduites) en comparaison aux matériaux étudiés, ce qui tendrait à montrer que les 

AZS à base de zircone libre sont moins endommagés à la fin de leur élaboration. 
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Comportement d’un AZS à composition simplifiéeComportement d’un AZS à composition simplifiéeComportement d’un AZS à composition simplifiéeComportement d’un AZS à composition simplifiée    : eutectique zircone/alumine et : eutectique zircone/alumine et : eutectique zircone/alumine et : eutectique zircone/alumine et 

phase vitreuse (AZSphase vitreuse (AZSphase vitreuse (AZSphase vitreuse (AZS----eut) eut) eut) eut)     

Dans ce cas, la zircone est essentiellement noyée dans une matrice de corindon. En se 

basant sur la composition de l’AZS-eut donnée dans le Tableau A.3, il est possible, à partir du 

modèle de Hashin et Shtrikman de prévoir des évolutions du module d’Young en fonction de 

la température à partir des propriétés des constituants. Pour cela, ce matériau est simplifié à 

des particules d’eutectique alumine – zircone dans une matrice vitreuse (cf. Figure A.20). Les 

résultats sont présentés sur la Figure A.21.  
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Figure A.20 : Représentation biphasée d’une 
coupe de la microstructure de l’AZS-eut 
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Figure A.21 : Variations du module d’Young de 
l’AZS-eut à partir du modèle de Hashin et 
Shtrikman 

 

La courbe en clair sur la Figure A.21 provient des calculs réalisés avec les propriétés 

de la phase vitreuse initialement extrapolées au-dessus de 1000°C par une droite, 

comportement pas très réaliste pour un verre car il faut prendre en compte le ramollissement à 

haute température. Nous avons cependant constaté, dans le cas de cet AZS, une 

correspondance entre les données expérimentales (cf. Figure A.22) et calculées dans 

l’intervalle 1000-1200°C. Il nous a donc paru intéressant d’assimiler la partie haute 

température de la courbe calculée à la courbe expérimentale (cf. courbe foncée sur la 

Figure A.21). Ceci nous a permis de recalculer la variation du module d’Young de la phase 

vitreuse par une méthode inverse. Le résultat de cette extrapolation est représenté sur la 

Figure 4.14 du Chapitre 4.  
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L’allure de la courbe calculée est donc similaire à celle obtenue dans le cas du THTZ, 

avec néanmoins une différence dans les amplitudes des décrochements liés à la transformation 

allotropique de la zircone. Cette différence pourrait de prime abord être attribuée à la 

différence de teneur en zircone.  

La Figure A.22 permet d’observer sur un même graphe les variations du module 

d’Young ainsi que la courbe d’expansion linéaire.  
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Figure A.22 : Variation du module d’Young et analyse dilatométrique de l’AZS-eut au cours de cycles 
thermiques jusqu’à 1500°C  

 

Ce matériau présente une boucle d’hystérésis plus large que celle de l’AZS étudié. La 

transition m-t au chauffage cause tout au plus un changement de pente de la courbe de 

variation du module (pas de baisse de module), mais l’endommagement est plus marqué au 

moment de la transformation inverse, et ce jusqu’à la fin du refroidissement. D’autre part, la 

valeur atteinte dans ce cas juste avant la transformation de la zircone au refroidissement est 

beaucoup plus élevée que celle constatée précédemment pour l’AZS "classique" étudié 

(environ 195 contre 160 GPa). La courbe de dilatométrie de l’AZS-eut n’est pas très 

différente de celle de l’AZS étudié.  
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Annexe 7Annexe 7Annexe 7Annexe 7    : Résultats d’émission acoustique obtenus sur les : Résultats d’émission acoustique obtenus sur les : Résultats d’émission acoustique obtenus sur les : Résultats d’émission acoustique obtenus sur les 

électrofondusélectrofondusélectrofondusélectrofondus    

Le dispositif expérimental développé au laboratoire est représenté sur la 

Figure A.23.[17]  
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Figure A.23 : Schéma de principe du dispositif utilisé pour la caractérisation de l’activité acoustique des 
électrofondus au cours de traitements thermiques[17]  

 

Ce montage, équipé d’une chaîne d’émission acoustique Mistras 2001, utilise le même 

dispositif d’essai que celui de l’échographie ultrasonore. Le capteur piézoélectrique large 

bande, de type micro 80, enregistre les différents signaux issus de l’échantillon par 

l’intermédiaire du guide d’onde en alumine. Les essais ont été menés dans les mêmes 

conditions que ceux réalisés par échographie ultrasonore dans le but de suivre l’évolution de 

l’endommagement dans les électrofondus. Les paramètres retenus pour l’acquisition des 

signaux d’activité acoustique optimisés spécifiquement pour les matériaux étudiés sont les 

suivants :  

- PDT (Peak Definition Time), 200 µs ; 
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- HDT (Hit Definition Time), 400 µs ; 

- HLT (Hit Lockout Time), 1000 µs ; 

- seuil d’acquisition, 35 dB ; 

- préamplification 40 dB.  

Les données d’émission acoustique sont corrélées aux évolutions de température afin 

de déterminer les températures caractéristiques des divers phénomènes. Les résultats obtenus 

ne seront interprétés que d’un point de vue qualitatif. 

La Figure A.24 présente les résultats obtenus en terme de salves cumulées normalisées 

pour l’AZS et le THTZ. Il s’agit des premier et second cycles thermiques dans le cas du 

THTZ et de l’AZS, respectivement.  

Dans le cas du THTZ, en comparaison avec la courbe d’échographie ultrasonore (cf. 

Chapitre 4, Figure 4.11), plusieurs phénomènes correspondant aux mêmes intervalles de 

température peuvent être identifiés. Il s’agit de :  

- une activité acoustique remarquable vers 450°C qui correspond 

vraisemblablement au mécanisme de fermeture mécanique des décohésions 

observé aux environs de 500°C en échographie ultrasonore ; 

- une légère inflexion de l’activité lors du passage de la transition vitreuse 

autour de 800°C ; 

- la transformation m-t de la zircone au chauffage vers 1150°C ; 

- une zone d’absence d’émission acoustique au-dessus de 1150°C sans doute 

liée à la baisse importante de la viscosité de la phase vitreuse qui induit 

notamment une forte augmentation de l’atténuation des signaux au-dessus de 

1000°C, ce qui a sans doute pour effet de filtrer le signal émis ;  

- la transformation inverse t-m au refroidissement vers 1000°C ;  

- une recrudescence de l’activité acoustique après cette transition, à cause de 

l’endommagement engendré par les différentiels de dilatation.  
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(a) (b) 

Figure A.24 : Activité acoustique du THTZ (a) et de l’AZS (b) représentée par le nombre de salves 
cumulées normalisées au cours d’un traitement thermique jusqu’à 1500°C (palier 1 h) 

 

L’AZS présente moins de phénomènes caractéristiques, ce qui peut s’expliquer par le 

plus fort taux de phase vitreuse qui atténue les signaux émis. A la montée en température, la 

forte activité acoustique est sans doute due aux mécanismes de frottement qui accompagnent 

la dilatation des particules. Au refroidissement, l’activité acoustique devient remarquable aux 

alentours de la température de transition t-m de la zircone puis elle s’intensifie par la suite. En 

comparaison au THTZ, l’amorce de cette étape est plus douce, ce qui pourrait laisser supposer 

que, comme au chauffage, la phase vitreuse permet d’accommoder les contraintes résiduelles 

jusqu’à ce que sa viscosité soit plus élevée (passage de la transition vitreuse), ce qui permet 

d’observer l’effet de la fissuration par le différentiel de dilatation qui s’ensuit.  
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