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Résumé

Une grande partie des caractéristiques mécaniques et de durabilité des maté-
riaux à matrice cimentaire provient des performances du ciment hydraté, matrice
cohésive qui enrobe le squelette granulaire. Des études expérimentales, sur site
ou en laboratoire, associées à leurs modélisations, ont amélioré notablement les
connaissances sur le matériau ciment et ont conduit à des formulations adaptées
à certaines applications ou à des environnements particulièrement agressifs. Par
contre, ces modélisations, développées pour des cas précis, ne permettent pas de
conclure systématiquement dans d’autres conditions expérimentales.

Pour étendre au maximum son domaine d’utilisation, nous proposons une
nouvelle approche évolutive, basée sur les transports réactifs exprimés à l’échelle
de la microstructure du ciment. D’une manière générale, l’évolution des consti-
tuants solides de la matrice cimentaire, par dissolutions ou précipitations, lors
d’agressions chimiques externes peut être mise en relation avec celle de la solu-
tion interstitielle, elle-même reliée aux échanges ioniques avec l’extérieur.

Par l’utilisation d’un code géochimique associé à une base de données ther-
modynamiques et couplé à un modèle de transport 3D, cette approche autorise
l’étude de toute solution agressive. L’approche a été validée en comparant des ob-
servations expérimentales aux dégradations simulées pour trois environnements
différents (eau pure, eau minéralisée, eau de mer) et sur trois matériaux différents
(ciment CEM I à rapport E/C de 0,25, 0,4 et 0,5).

L’approche microstructurelle permet en outre d’avoir accès aux évolutions des
propriétés mécaniques. Au cours des dégradations chimiques, l’évolution de la
matrice cimentaire se traduit par une évolution de sa microstructure. Celle-ci est
représentée à partir d’images 3D similaires aux modèles développés au NIST (Na-
tional Institute of Standards and Technology). Un nouveau modèle aux éléments-
finis, validé sur des essais ou modélisations précédents, évalue la rigidité de la
pâte de ciment en utilisant comme maillage ces microstructures. Notre approche
identifie et quantifie l’influence prépondérante de la porosité et de sa distribution
spatiale dans l’évolution du module de Young d’une pâte de ciment chimique-
ment dégradée.

Mots-clefs : microstructure, pâte de ciment, durabilité, solution interstitielle,
modélisation, transport réactif, lixiviation, éléments-finis, élasticité.
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Abstract

A large part of mechanical and durability characteristics of cement-based ma-
terials comes from the performances of the hydrated cement, cohesive matrix sur-
rounding the granular skeleton. Experimental studies, in situ or in laboratory, as-
sociated to models, have notably enhanced knowledge on the cement material
and led to adapted formulations to specific applications or particularly aggres-
sive environments. Nevertheless, these models, developed for precise cases, do
not permit to specifically conclude for other experimental conclusions.

To extend its applicability domain, we propose a new evolutive approach, ba-
sed on reactive transport expressed at the microstructure scale of the cement. In a
general point of view, the evolution of the solid compounds of the cement matrix,
by dissolutions or precipitations, during chemical aggressions can be related to
the pore solution evolution, and this one relied to the ionic exchanges with the
external environment. By the utilization of a geochemical code associated to a
thermodynamical database and coupled to a 3D transport model, this approach
authorizes the study of all aggressive solution. The approach has been validated
by the comparison of experimental observations to simulated degradations for
three different environments (pure water, mineralized water, seawater) and on
three different materials (CEM I Portland cement with 0.25, 0.4 and 0.5 water-to-
cement ratio).

The microstructural approach permits also to have access to mechanical pro-
perties evolutions. During chemical aggressions, the cement matrix evolution is
traduced in a microstructure evolution. This one is represented from 3D images
similarly to the models developed at NIST (National Institute of Standards and
Technology). A new finite-element model, validated on previous tests or models,
evaluates the stiffness of the cement paste, using as a mesh these microstructures.
Our approach identifies and quantifies the major influence of porosity and its
spatial distribution on the Young modulus evolution of a chemically degraded
cement paste.

Keywords : microstructure, cement paste, durability, pore solution, modeling,
reactive-transport, leaching, finite-element, elasticity.
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Introduction

Dans le domaine du génie civil, le matériau le plus utilisé dans le monde est
le béton. Ce matériau manufacturé est une association d’un squelette granulaire
composé de sable et de graviers, avec un liant hydraulique, le ciment hydraté.

Le ciment n’est pas une invention récente. Dès l’antiquité, les romains ont
constaté qu’un mélange de chaux avec des cendres volantes de Pouzzoles était
capable, une fois hydraté, de former un produit résistant et durable. Ce ciment
dit pouzzolanique a servi à la construction d’ouvrages qui, 2000 ans après, sont
très bien conservés : le Panthéon à Rome, le Pont du Gard ou le Colisée. Plus à
l’ouest, les Mayas ont aussi l’idée d’utiliser un ciment à base de chaux pour lier
les pierres formant les fameux toits en fausse voûte (figure 1).

Dès le dix-huitième siècle, des recherches ont été menées en France et en An-
gleterre pour pouvoir fabriquer de la "pierre factice". John Smeaton, en 1759,
conçoit, de manière empirique, une méthode pour produire un mélange recuit
d’argile et de chaux, qui a servi à la construction du phare d’Eddystone (figure
2). Cependant, le ciment artificiel, tel qu’on l’utilise actuellement, a été défini par
Louis Vicat en 1818. Il est issu de la cuisson d’un mélange de 20% d’argile et de
80% de calcaire. Il prit en 1824 le nom de Ciment Portland Artificiel après que John
Apsdin eut constaté une grande ressemblance avec le calcaire de l’ile de Portland.

Le béton, et en conséquence le ciment, ont connu leur essor dès lors que le
principe du béton armé a été maîtrisé, à la fin du XIXe siècle, afin d’améliorer la
résistance en traction du matériau.

Les ciments ont un rôle essentiel dans le comportement des ouvrages en bé-
ton. Ils assurent une fonction mécanique, car ils lient le squelette granulaire, mais
ils sont aussi en grande partie responsables de la tenue à long terme du matériau
béton, si la qualité du liant évolue dans le temps.

Actuellement, lorsque l’on conçoit et construit un ouvrage d’art ou une struc-
ture du génie civil, un des aspects du cahier des charges est la durée d’utilisation
de cet ouvrage. Par exemple, les enceintes de confinements des réacteurs de cen-
trales nucléaires sont prévues pour une utilisation de quarante ans. Le pont Vasco
de Gama à Lisbonne doit pouvoir tenir cent ans avant que la corrosion des arma-
tures ne soit visible à la surface des piles. Le viaduc de Millau est prévu pour
un service d’un siècle, et le tunnel sous la Manche 120 ans. Pouvoir garantir une
durée de vie d’un ouvrage implique en particulier de pouvoir garantir l’intégrité
du matériau composant l’ouvrage pendant cette durée de vie. Pour le cas d’un
pont dans un environnement marin, il est par exemple nécessaire d’éviter que
les ions chlore n’atteignent les armatures de la pile de pont, ce qui impose dans
la conception de la structure, un enrobage des armatures important (trois à cinq
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Figure 1 – Voûte Maya à Uxmal,
dans la presqu’ile du Yucatan, au
Mexique. Le parement intérieur com-
posant la voûte est maintenu par les
murs épais de pierres cimentées à la
chaux

Figure 2 – Vue en coupe du phare
d’Eddystone, conçu par John Smea-
ton en 1759, (illustration datée de
1791 provenant de Linda Hall Library
of Science, Engineering & Technology)
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centimètres par exemple) mais aussi, dans la conception du matériau, par le choix
de ciments résistants à l’eau de mer et d’une formulation assurant une faible per-
méabilité. Lorsque le matériau est bien conçu, il n’y a a priori pas de risque lié à la
durabilité de la structure lors de son fonctionnement nominal.

La conception d’un béton est extrêmement liée à l’environnement dans lequel
le béton va être exposé durant la durée de vie d’un ouvrage. Certains ions, dans
un environnement aqueux, peuvent être néfastes pour le ciment hydraté, et par
conséquent, pour l’intégrité du matériau béton. Le ciment hydraté, en effet, est
poreux et sa porosité est partiellement ou complétement saturée d’une solution
dite interstitielle. L’observation de structures en béton dégradées ou des investi-
gations expérimentales en laboratoire ont permis de mieux comprendre l’effet de
ces attaques chimiques et en particulier le rôle de chaque ion. Ces études, cou-
plées à des modèles, ont conduit à proposer des dispositions constructives ou à
concevoir des nouveaux matériaux, pour répondre à un objectif de résistance du
matériau dans un environnement donné et pour une durée d’exposition définie.

Généralement, les agressions chimiques sur le béton affectent d’abord la pâte
de ciment. Ainsi, en étudiant l’effet sur une pâte de ciment d’un environnement
aqueux, on a une bonne idée de ce qui peut se produire sur un béton conte-
nant ce ciment. Cependant, les études en laboratoire de durabilité des matériaux
cimentaires sont basées sur des environnements ’modèles’, parfaitement repro-
ductibles, mais parfois assez éloignés des environnements naturels (en terme de
composition chimique, de l’exposition, de l’évolution dans le temps de la com-
position,. . .). Si l’on s’intéresse à un environnement particulier, il est donc parfois
nécessaire de recourir à des plans d’essais expérimentaux spécifiques, qui sont
par nature coûteux en ressources et en temps.

Dans un objectif de limiter l’étendue de ces plans d’essais expérimentaux et
de mieux comprendre les phénomènes de dégradation qui peuvent se produire
dans un environnement particulier, l’Association Technique de l’Industrie des
Liants Hydrauliques souhaitait mettre en œuvre une étude pour modéliser l’évo-
lution de pâtes de ciment soumises à un environnement chimiquement agressif,
de composition quelconque. La méthodologie retenue est focalisée sur l’évolu-
tion des équilibres physico-chimiques lors d’agressions chimiques, à l’échelle de
la microstructure de la pâte de ciment

Ce mémoire est divisé en quatre chapitres.
Le chapitre 1 présente en détail, premièrement, sous l’aspect de sa microstruc-

ture la pâte de ciment, de son hydratation jusqu’aux modèles qui peuvent repro-
duire l’évolution de la microstructure. Deuxièmement, nous explicitons les phé-
nomènes physiques et chimiques qui peuvent intervenir lors d’agressions chi-
miques sur des matériaux cimentaires. En particulier, nous présentons la mise
en équation des phénomènes prépondérants ainsi que quelques approches perti-
nentes, issues de la littérature, de modélisation de certaines agressions chimiques
sur des matériaux cimentaires. L’objectif de ce chapitre est de mettre en place les
outils qui seront nécessaires à la réalisation de notre étude.

Le chapitre 2 définit l’approche retenue pour notre étude ainsi que la mise en
équation de la modélisation. Les phénomènes de transport sont découplés des
phénomènes réactionnels, et en mettant en équation les interactions entre, d’une
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part, l’environnement externe agressif et la solution interstitielle, et d’autre part,
entre la solution interstitelle et le squelette solide de la pâte de ciment, nous écri-
vons un modèle qui peut déterminer l’évolution du squelette solide de la pâte de
ciment, quelle que soit la composition de l’environnement externe agressif.

Le chapitre 3 propose des applications de la modélisation pour un ciment
CEM I dans trois environnements agressifs différents : eau pure, eau faiblement
minéralisée, et eau de mer. Dans ces trois applications, nous avons comparé qua-
litativement et quantitativement les résultats issus de notre modèle et les résultats
expérimentaux issus de la littérature.

Le chapitre 4 présente des développements annexes de l’approche initiale, en
tirant parti de l’approche microstructurale que nous avons retenue. L’endomma-
gement chimique, rapport des modules de Young du matériau chimiquement dé-
gradé et du matériau sain, est caractérisé dans le cadre de la lixiviation à l’eau
pure. Il est en particulier défini par la porosité capillaire et par la répartition spa-
tiale des phases solides, ceci par le biais de la percolation du squelette solide.

Enfin, nous terminons ce mémoire par une conclusion, qui rappelle les ob-
jectifs et le cadre de la modélisation, ainsi que les principaux résultats obtenus.
Cette conclusion est complétée par des perspectives d’extension de ce travail,
pour améliorer certaines approches ou compléter les résultats obtenus par des
informations supplémentaires.
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Chapitre 1

Revue de la bibliographie

1.1 Introduction

Les matériaux à matrice cimentaire tels que les bétons sont les matériaux de
construction les plus utilisés dans le monde. En 2002, la France a produit prati-
quement 20 millions de tonnes de ciment, ce qui correspond à environ un mètre
cube de béton produit, par an et par habitant. Comparativement, la production
chinoise annuelle s’élève à environ 620 millions de tonnes de ciment [1]. La très
grande utilisation des bétons, et donc des ciments, résulte de son faible coût de
production, et de sa facilité de mise en œuvre sur chantier.

Le ciment est un composant primordial dans la conception des bétons car ses
hydrates apportent la cohésion du squelette granulaire, et donc une tenue méca-
nique du matériau et de la structure en béton. Par contre, la stabilité des proprié-
tés mécaniques d’un béton repose en grande partie sur la stabilité des hydrates
du ciment. Il est donc nécessaire de s’assurer du comportement à long terme du
ciment pour garantir celui de la structure en béton.

Ce chapitre est divisé en deux parties. Tout d’abord, nous décrivons la pâte
de ciment, de son hydratation jusqu’aux principales approches pour modéliser
sa microstructure. Dans un second temps, nous dressons un inventaire des méca-
nismes physiques et chimiques pouvant être identifiés dans les matériaux cimen-
taires.

1.2 Microstructure d’une pâte de ciment : de l’hydra-
tation à sa modélisation

Les ciments sont des matériaux complexes, car polyphasiques, poreux, et évo-
lutifs dans le temps. L’analyse de la microstructure des ciments est nécessaire
pour comprendre précisément ces matériaux et leurs comportements. Ce cha-
pitre présente, pour un ciment CEM I, dit Portland, différents aspects liés à sa
microstructure.

Tout d’abord, le matériau est décrit à l’état anhydre. Puis les processus d’hy-
dratation de ce ciment, et les différents aspects de la microstucture, sont détaillés.
Enfin, nous présentons quelques approches de modélisation de la microstructure
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des ciments ainsi que leurs applications.

1.2.1 Le ciment Portland à l’état anhydre

1.2.1.1 Fabrication d’un ciment

La base du ciment Portland, le clinker, est fabriquée à partir d’un mélange de
calcaire et d’argile extraits de carrières. Après extraction et concassage, ces deux
roches sont mélangées, décarbonatées et transformées lors d’une cuisson dans un
four où la température atteint 1450◦C. Le produit formé, le clinker, est trempé à
l’air. Les granules de clinker sont ensuite broyés finement. La surface spécifique
des grains, notée finesse, est de l’ordre de 3000cm2/g pour un ciment courant et est
un facteur direct de la réactivité, et en conséquence, de la résistance caractéristique
du ciment hydraté.

A ce clinker, base du ciment Portland, sont ajoutés du gypse (à hauteur de 3 à
5%), qui agit comme régulateur de prise, et éventuellement d’autres constituants
tels que des fillers calcaires, de la fumée de silice, des laitiers de haut-fourneau ou
des cendres volantes, en fonction du ciment à composer. Le tableau 1.1 rappelle
les compositions de ciment pour les différentes classes normalisées européennes.
En fonction des utilisations du ciment et en particulier de l’environnement dans
lequel ce ciment hydraté sera exposé, certaines classes de ciment seront mieux
adaptées. C’est le cas par exemple des ciments de type PM ES (pour Prise Mer,
Eaux Sulfatées) dans des environnements maritimes.

1.2.1.2 Composition chimique d’un ciment

De par son origine (calcaire et argile), le ciment Portland est constitué de mi-
néraux. Sa cuisson et sa trempe conduisent à avoir quatre constituants de base,
très solubles, dont les compositions chimiques et cimentières1, ainsi que leurs
proportions volumiques moyennes sont les suivantes :

– silicate tricalcique (50 à 70 %) : 3CaO.SiO2 ⇐⇒ C3S
– silicate bicalcique (15 à 30 %) : 2CaO.SiO2 ⇐⇒ C2S
– aluminate tricalcique (5 à 15 %) : 3CaO.Al2O3 ⇐⇒ C3A
– aluminoferrite tetracalcique (5 à 15 %) : 4CaO.Al2O3.Fe2O3 ⇐⇒ C4AF
Les silicates, C3S et C2S, sont contenus dans les phases désignées respecti-

vement par alite et bélite. Ces phases contiennent aussi quelques impuretés sous
forme d’alcalins, à l’origine de la présence des ions Na+ et K+ dans la solution
interstitielle, ou de traces de métaux lourds. Ces derniers ont pour origine les
combustibles utilisés dans le four. Quelques études ont permis de comprendre
les mécanismes de piégeage dans la matrice cimentaire ou de relargage dans l’en-
vironnement extérieur de ces métaux lourds lors du comportement à long terme
de bétons, mortiers ou ciments, soumis à une lixiviation [2, 3]. A ce clinker il est
ajouté du gypse (CaSO4 : 2H2O ⇐⇒ CS̄H2) et d’autres ajouts normalisés. Le
tableau 1.2 donne les compositions chimiques moyennes de ces ajouts. Dans la
suite de l’étude, sauf indication contraire, nous ne traiterons que le cas du ciment
dit Portland CEM I, c’est à dire du clinker complété par du gypse simplement.

1En notation cimentière C = Ca0, S = SiO2, H = H2O, A = Al2O3, F = Fe2O3 et S̄ = SO3
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Tableau 1.1 – Classes des ciments selon la norme NF EN 197-1

Tableau 1.2 – Composition massique des principaux composants d’un ciment [%]
Elément SiO2 Al2O3 Fe2O3 Na2O CaO K2O MgO SO3 Densité

Ciment CEM I 22,75 2,7 1,9 0,15 67,1 0,20 0,85 2,1 3,15
Fumée de silice 95,00 2,3 0,15 0,1 0,01 0,06 0,006 2,2

Cendres volantes 48,70 27,9 9,5 1,5 2,4 4,2 1,6 1,2 2,22
Laitiers 33,6 10,4 1,0 0,8 41,9 0,4 8,1 0,02 2,88
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1.2.2 Hydratation d’un ciment Portland

L’hydratation d’un ciment Portland peut se résumer, dans une approche sim-
plifiée, à l’hydratation des quatre constituants de base (C3S, C2S,C3A et C4AF ).
Pour ce faire, nous étudierons d’abord les mécanismes d’hydratation des silicates
(C3S et C2S), des aluminates (C3A et C4AF ), puis nous aborderons le cas de l’hy-
dratation couplée de ces deux familles d’anhydres pour traiter du cas du ciment
Portland.

1.2.2.1 Hydratation des silicates

Les silicates représentent une proportion pouvant aller des 66% à 85% en vo-
lume d’un ciment. Les deux espèces de silicates présents dans la phase anhydre
du ciment, les silicates tricalcique et bicalcique, ne diffèrent que par la stœchio-
métrie.

Les hydrates produits par la dissolution de ces deux silicates, très solubles,
sont des silicates de calcium hydratés, plus communément appellés C − S − H , et
de la chaux hydratée, désignée par les cimentiers par CH . Les C − S − H sont
des hydrates de stœchiométrie variable. Le rapport entre le nombre de moles de
calcium sur celui de silice donne une indication sur cette stoechiométrie. Dans
une pâte de ciment hydratée, ce rapport, noté C/S est proche de 1, 7. Les C −
S −H précipitent autour des grains de ciment et forment une couche qui ralentit
la cinétique de dissolution des anhydres, qui devient contrôlée par la diffusion
ionique au sein des hydrates. La portlandite précipite quant à elle dans la solution
interstitielle. F. Young [4] propose une équation bilan de l’hydratation du C3S :

C3S + 5, 3H −→ C1,7SH4 + 1, 3CH (1.1)

L’équation bilan de l’hydratation du C2S est similaire, mais ne produit que
0, 3 moles de portlandite au lieu de 1, 3 pour le C3S.

En présence de fumée de silice, la portlandite issue de l’hydratation du C3S et
C2S peut être consommée et former à partir de cette silice des C − S −H dont la
structure est plus polymérisée et le rapport C/S proche de 1, 1.

La cinétique d’hydratation du C2S est beaucoup plus lente que celle du C3S.
Par exemple, des études sur des bétons à poudres réactives (BPR) ont montré que
le C2S n’est pratiquement pas hydraté par rapport au C3S lorsque le matériau
n’évolue plus [5]. A court terme, les silicates hydratés formés proviennent donc
majoritairement du C3S, qui ont un rôle prépondérant dans les montées en résis-
tance à court terme des bétons. L’hydratation plus lente du C2S, après 28 jours,
conduit à l’amélioration des résistances à long terme. Des essais sur de l’alite et
de la bélite ont mis en évidence que les résistances à long terme sont comparables
et que seule la cinétique d’hydratation est différente [6].

1.2.2.2 Hydratation des aluminates

L’hydratation des aluminates (qui représentent une fraction volumique maxi-
male de 20% du ciment) est très rapide, exothermique, et par conséquent inter-
vient dans les premiers instants de l’hydratation d’un ciment CEM I. Les hydrates
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formés peuvent être C2AH8, C3AH6 ou C4AH13. Ils précipitent immédiatement
autour des grains de ciment et perturbent par conséquent l’hydratation des si-
licates en limitant la surface de dissolution. Ce phénomène provoque, de plus,
une rigidification précoce du matériau, perturbant sa mise en œuvre, limite la
quantité de C − S − H et de portlandite formés et pénalise donc les résistances
mécaniques à long terme.

1.2.2.3 Le rôle des sulfates dans l’hydratation du ciment

Pour remédier à ce phénomène de fausse prise, les cimentiers incorporent une
source de sulfates par l’intermédiaire du gypse. Si cette quantité est bien dosée,
ce gypse réagit avec les aluminates pour former des hydrates de sulfoaluminates
de calcium : le tri-sulfoaluminate de calcium, aussi connu sous le nom d’ettringite
et le monosulfoaluminate de calcium. La précipitation d’ettringite, plus tardive
dans le processus d’hydratation, se fait au détriment des hydrates C4AHn, et per-
met donc aux silicates de s’hydrater "librement".

L’équation bilan de l’hydratation de l’aluminate tri-calcique en présence de
gypse donne :

C3A + 3CS̄H2 −→ C6AS̄3H32 (1.2)

Après quelques jours, cette ettringite formée se dissout partiellement pour
former du monosulfoaluminate de calcium.

1.2.2.4 La solution interstitielle

Lors de l’hydratation, l’eau de gâchage se charge en ions. Ces ions ont pour
origine les anhydres qui se sont dissous : C3S, C2S, C3A, C4AF et gypse. La
précipitation des hydrates se produit suivant des processus de germination et
croissance de cristaux, en fonction de la concentration des ions de cette solution
aqueuse, nommée dans la pâte de ciment hydratée la solution interstitielle.

Au cours de l’hydratation de la pâte de ciment, la composition chimique de
la solution interstitielle évolue. Cette évolution est à mettre en relation avec les
espèces solides présentes, au contact direct avec la solution. Une étude de l’évolu-
tion des espèces en solution a été proposée par P. Longuet [7]. Dans la figure 1.1,
nous voyons une augmentation au cours du temps de la concentration en alca-
lins (Na+ et K+), relargués lors de la dissolution des phases alite et bélite, et une
diminution globale de la quantité de calcium et de sufates en solution. L’augmen-
tation de la concentration en sulfates après sept jours d’hydratation est à mettre
en relation avec la mise en place d’un nouvel équilibre chimique liée à la forma-
tion de monosulfualuminate au détriment de l’ettringite. La première baisse de la
concentration du calcium en solution, après pratiquement cinq heures, est reliée
à une précipitation de portlandite.

La composition de la solution interstitielle pour une pâte de ciment hydratée
n’évolue pratiquement plus après six mois d’hydratation et se caractérise par une
forte concentration en alcalins (de l’ordre de 100 à 300mmol.l−1), un pH très élevé
(13, 5 environ en présence d’alcalins) et une concentration en calcium assez faible
(1mmol.l−1).
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Figure 1.1 – Evolution dans les premiers instants de l’hydratation de la composi-
tion de la solution interstitielle, d’après P. Longuet et al. [7]
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1.2.2.5 Aspects cinétiques de l’hydratation

Même si les composés anhydres sont très facilement solubles, l’hydratation
d’un ciment n’est pas instantanée car une multitude de phénomènes physiques
et chimiques se mettent en place lors de l’hydratation. Aux tous premiers ins-
tants, les anhydres sont au contact de l’eau, leur dissolution contrôle la cinétique
d’hydratation. Dès que des hydrates se forment autour des anhydres, la cinétique
d’hydratation du ciment devient alors dépendante de la diffusion des ions au sein
des couches d’hydrates.

La cinétique d’hydratation de chaque phase anhydre ou du ciment peut être
caractérisée à partir du flux thermique dégagé par l’hydratation au cours du
temps. La figure 1.2 à gauche présente les flux thermiques dégagés par l’hydrata-
tion de certaines phases au cours du temps. Nous voyons que le flux thermique
expérimental est très différent du flux ’théorique’, résultant de la somme des flux
thermiques de l’alite et du système C3A − gypse − CH pris séparément (figure
1.2 à droite), ce qui illustre bien le fait que la cinétique globale d’hydratation d’un
ciment est très fortement influencée par tous les constituants qui composent le
ciment.

Figure 1.2 – Courbes de flux thermiques dégagés lors de l’hydratation de l’alite et
du système C3A− gypse−CH (à gauche), et comparaison entre le flux théorique,
somme des flux des deux systèmes, et le flux thermique expérimental, d’après H.
Minard [8]

Si l’on ne s’intéresse qu’au flux thermique dégagé par le système alite - C3A
- gypse - portlandite expérimental, le premier pic, aux très jeunes âges, est dû à la
dissolution des phases lors de la mise en contact avec de l’eau. La précipitation
pratiquement instantanée d’hydrates à la surface des grains anhydres conduit à
la fin du premier pic et à un ralentissement de la réaction d’hydratation, souvent
désigné par période dormante. Le second pic, aux alentours de 800min, correspond
à la précipitation de portlandite et la densification des C − S −H dans la matrice
cimentaire.

Un point important dans la cinétique d’hydratation d’un ciment est le passage
du comportement ’fluide’ au comportement ’solide’ de la pâte, cet instant est
nommé la prise. Elle correspond au moment où il y a une percolation mécanique
de phases solides. Cette percolation mécanique est apportée par les hydrates, et
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en particulier par les C−S−H mais aussi, localement, par la portlandite qui peut
jouer le rôle de ponts d’hydrates (figures 1.3 et 1.4).

µm

X

# #
0

Figure 1.3 – Cristal de portlandite (X) entre des C − S − H (#), d’après [9]. La
porosité est repérée par (O).

Figure 1.4 – Formation et croissance des hydrates au cours de l’hydratation d’une
pâte de ciment, d’après F.W. Locher [10]

1.2.3 Microstructure d’une pâte de ciment hydratée

1.2.3.1 Description des hydrates formés

Les silicates de calcium hydratés (désignés par C − S − H), issus de l’hydra-
tation des phases alite et bélite, représentent en volume 50 à 60% des hydrates
formés dans un ciment Portland. Le terme C − S −H désigne une famille de sili-
cates de calcium, mal structurés et de stœchiométrie variable, ce qui la distingue
dans la pâte de ciment par rapport aux autres hydrates, cristallins, tels que la
portlandite. Dans une pâte de ciment, les C − S − H ont une structure fibreuse
(figure 1.5).
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Figure 1.5 – Vue au microscope électronique à balayage de C − S −H dans une
pâte de ciment hydratée, d’après [9]

La formation des C − S − H dans une pâte de ciment peut avoir plusieurs
origines. Les C − S − H peuvent être issus de l’hydratation des C3S ou C2S et
avoir un rapport C/S proche de 1, 7 ou aussi bien être issus de la réaction de la
portlandite avec de la fumée de silice et avoir un rapport C/S plutôt proche de
1, 1. Ce deuxième C − S −H est dit pouzzolanique.

Dans une pâte de ciment, et dès les premières secondes la formation du C −
S −H a lieu à la surface des grains de clinker, à partir des ions Ca2+, H2SiO2−

4 et
OH− fournis par la dissolution de l’alite et de la bélite [11, 12]. Ce C − S − H a
initialement un rapport C/S proche de 1,1. La porosité de cette couche conduit à
contrôler par diffusion la vitesse de dissolution des anhydres. Après formation de
cette "couche" deux types de C − S −H se forment : à l’extérieur de cette couche
un C − S − H en forme d’aiguilles nommé outer product est formé à partir des
ions en solution tandis qu’à l’intérieur de cette couche, "en remplacement" des
anhydres, se forme un C − S −H plus dense que l’outer product, l’inner product.

En laboratoire la synthèse des C − S −H peut se faire par des suspensions où
l’on fait réagir de la portlandite et de la fumée de silice, ou bien du CaCl2 avec
du Na2SiO3. Cette deuxième réaction conduit à former des C−S−H de rapport
C/S proche de 1 et du chlorure de sodium.

La structure des C − S − H est assez complexe. Son étude à l’échelle nano-
métrique peut expliciter le comportement physico-chimique des C − S −H et en
particulier sa stœchiométrie variable. La synthèse en laboratoire des C−S−H de
rapport C/S proche de 1 et leur étude, notamment par observation au Microscope
Electronique à Transmission (MET) (figure 1.6), a révélé la structure lamellaire et
permis de confirmer l’existence d’un analogue naturel de ces C − S −H , la tober-
morite, structure proposée par H.F.W. Haylor [6]. Elle peut aussi se former dans
des ciments ayant subi un autoclavage.

La tobermorite a une structure lamellaire, dite drierketten, composée de plans
de CaO et de tétraèdres de SiO4 (figure 1.7). Les tétraèdres de silice liés aux plans
de calcium sont parfois reliés entre eux par d’autres tétraèdres dits pontants et
forment des chaines de silicates. Cette représentation donne une bonne idée de la
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structure d’un C−S−H de rapport C/S faible mais ne permet pas d’expliquer les
changements de composition d’un C − S −H , lorsque le rapport C/S augmente,
par exemple.

La Résonance Magnétique Nucléaire du silicium (RMN 29Si) donne des infor-
mations quantitatives sur la connectivité des atomes de silice dans un matériau
considéré. Cette connectivité correspond au nombre de liaisons communes avec
d’autres tétraèdres de silice. Par RMN 29Si, des pics distincts sont observables, et
sont reliés aux connectivités de type Q0, Q1, Q2 ou Q3 (figure 1.8). Les tétraèdres
de silice de type Q1 sont liés au plan de CaO et situés aux bouts des chaînes si-
licatées. Les tétraèdres de type Q2 sont soit situés sur un plan de CaO et liés à
des Q1 et à un tétraèdre pontant (notés Q2i ou Q2v), soit des tétraèdres pontants
(notés Q2p). Le suivi de la connectivité de la silice, et en particulier le ratio des
pics Q1/Q2 permet donc d’évaluer la longueur des chaînes silicatées et par consé-
quent en déduire une évolution de la structure des C−S−H , en terme de rapport
C/S (figure 1.9). De par leur grande surface spécifique, conséquence de la struc-
ture en feuillets, les C − S −H sont susceptibles de fixer d’autres espèces que la
silice. Par exemple, des ions aluminium peuvent se substituer au silicium dans
les tétraèdres pontants, ce qui a été observé par RMN [14] pour des matériaux
lixiviés. Dans les espaces interlamellaires l’aluminium peut aussi se susbstituer
au calcium lorsque le rapport C/S est supérieur à 1. De même, lors de l’attaque
sulfatique [15] des sulfates peuvent se fixer sur les C − S −H .

La portlandite est un composé cristallin, de forme hexagonale et de formule
chimique Ca(OH)2. Elle se forme par précipitation dans l’espace poreux de la
pâte de ciment. Au cours de l’hydratation, les cristaux de portlandite croissent,
rejoignent les grains de ciment recouverts de gel de C − S − H et forment ainsi
des ponts d’hydrates (figure 1.3), facilitant la percolation des phases solides à court
terme.

L’équilibre chimique de la portlandite dans un milieu cimentaire sans pré-
sence d’alcalins s’établit à un pH très basique, de l’ordre de 12, 4. Ainsi, la port-
landite est très sensible à un abaissement du pH de la solution interstitielle et, du
fait de sa grande solubilité, se dissout pour compenser le départ des ions calcium
lors de la lixiviation par l’eau pure. Des essais expérimentaux [17] et des calculs
par modélisations [18] sur une pâte de ciment CEM I à rapport E/C de 0, 5 ont
montré que la seule dissolution de la portlandite (qui représente en volume envi-
ron 20% des phases solides) conduit à diviser par deux le module de Young de la
pâte de ciment lixiviée.

Les sulfoaluminates de calcium sont issus de l’hydratation de l’aluminate tri-
calcique et de l’aluminoferrite tetra-calcique en présence de gypse. Dans les pre-
miers instants, seule l’ettringite (tri-sulfoaluminate de calcium) se forme, par pré-
cipitation dans le réseau poreux. Des observations au microscope électronique à
balayage mettent en évidence une structure composée de fibres fines et aléatoi-
rement orientées. La formation de monosulfoaluminate de calcium intervient plus
tardivement dans le processus d’hydratation et précipite dans les pores suite à
l’hydratation du C3A et à la dissolution de l’ettringite préalablement formé (qui
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Figure 1.6 – Image au microscope électronique à transmission d’un C−S−H de
synthèse dit tobermoritique (Photo C. Clinard, d’après [1])

Figure 1.7 – Représentation dierketten de la tobermorite, analoque naturel des
C − S −H de rapport C/S faible, d’après S.A. Hamid [13]
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Figure 1.8 – Connectivités des tétraèdres de silice et réponses sur le spectre de
Résonance Magnétique Nucléaire du silicium, d’après I. Klur [16]
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Figure 1.9 – Spectres de résonnance magnétique nucléaire du silicium pour des
C − S −H à différents rapports C/S, d’après N. Lequeux [1]
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devient vis-à-vis du monosulfoaluminate la source d’ions sulfates lorsque tout le
gypse a été consommé).

L’ettringite issue de l’hydratation du ciment est souvent désignée ettringite pri-
maire. De par sa structure en aiguilles (figure 1.10 à gauche), son volume molaire
est important et est bénéfique au comportement mécanique de la pâte de ciment
en contribuant à assurer une résistance mécanique aux jeunes âges et à diminuer
la porosité capillaire.

La formation d’ettringite peut se faire aussi à long terme dans une matrice
cimentaire durcie. Deux origines d’ettringite différée sont actuellement connues.
D’une part, l’ettringite différée peut se former par la transformation du monosul-
foaluminate ou par l’hydratation du C3A résiduel suite à l’apport d’ions sulfates
provenant de l’environnement extérieur. D’autre part, suite à une cure thermique
pour accélérer les processus d’hydratation, ou dans les structures massives en bé-
ton, si la température au cœur du matériau est trop importante et dépasse 80◦C,
l’ettringite primaire se dissout puis reprécipite après le refroidissement du maté-
riau cimentaire durci.

Dans les deux cas, la précipitation d’ettringite se fait dans un milieu durci
et confiné et peut générer des contraintes puis une expansion au sein du maté-
riau cimentaire. Des observations au microscope électronique à balayage mettent
en évidence une forme d’ettringite massive (figure 1.10 à droite), remplissant in-
tégralement des pores, puis initiant des fissures. Pour éviter ces désordres mi-
crostructurels qui pénalisent le fonctionnement du matériau, des prescriptions
conduisent à limiter la température de cure à 65◦C et, en fonction de l’environne-
ment extérieur, à limiter la teneur en aluminates dans le ciment.

Figure 1.10 – Observations au microscope electronique à balayage d’aiguilles
d’ettringite dans un ciment au laitier [19] et d’ettringite massive dans des pâtes
de ciment [20]

1.2.3.2 Description du réseau poreux

La porosité initiale est implicitement définie à partir de la quantité d’eau qui
est utilisée pour hydrater le ciment, autrement dit du rapport E/C. Pour des rai-
sons de mise en œuvre et dans un béton courant, la quantité d’eau introduite est

17



1. Revue de la bibliographie

supérieure à la quantité d’eau stœchimétriquement nécessaire à l’hydratation to-
tale du ciment. De ce fait, même à hydratation complète, il reste nécessairement
une phase aqueuse au sein de la microstructure de la pâte de ciment. Cette phase
aqueuse peut s’évaporer et être remplacée partiellement par une phase gazeuse.
De ce fait, une pâte de ciment est obligatoirement poreuse.

Suivant les matériaux cimentaires, la quantité et la distribution de la porosité
peuvent varier. Un diagramme de distribution de la porosité de pâtes de mêmes
ciments mais avec différents rapports E/C (figure 1.11) a été proposé par G.J.
Verbeck et al [21]. Ce diagramme montre la présence de deux pics de distribution
de la porosité, mettant en valeur deux classes de porosité dans une pâte de ciment
hydratée.

Figure 1.11 – Courbes de distribution de la porosité pour des pâtes de ciment à
rapport E/C de 0, 35, 0, 65 et 0, 80, par G.J Verbeck et R. Helmuth [21]

Une première porosité, dite porosité capillaire, a une taille de pores comprise
entre 0, 1 et 10µm. Cette porosité est un "reliquat" de la porosité initialement in-
troduite lors de la définition du rapport E/C. C’est au sein de cette porosité que
la plupart des phénomènes de dissolution ou précipitation de phases solides se
produit, ou que l’échange d’espèces par diffusion avec l’environnement extérieur
se fait. Cette porosité peut être partiellement ou totalement connectée. Une étude
statistique de percolation dans un réseau 3D composé de mailles cubiques de
1µm de côté a mis en évidence un seuil de percolation de la porosité pour une va-
leur d’environ 18% [22]. Des essais de diffusivité confirment l’ordre de grandeur
de cette porosité limite. La porosité capillaire d’une pâte de ciment de rapport
E/C = 0, 65 est d’environ 30% alors que pour un béton de poudres réactives elle
est plutôt proche de 4% [5].

Les essais de porosimétrie mettent aussi en évidence une porosité nanométrique.
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Cette porosité est due à la porosité intrinsèque de certains hydrates et en parti-
culier les C − S − H qui ont une structure lamellaire, mise en évidence par des
observations au Microscope Electronique à Transmission (figure 1.6) et illustrée
dans le modèle de R. Feldman et P. Sereda (figure 1.12). La porosité nanomé-
trique comprend aussi bien l’espace interfeuillet des C − S − H que les vides
créés par l’empilement parfois irrégulier des lamelles de C − S − H . L’ordre de
grandeur de ces pores est de 0, 1 à 10nm. A cette échelle, les effets surfaciques tels
la pression capillaire ou l’absorption dans les pores sont prépondérants devant
les phénomènes de transport tels que le transport diffusif. Powers a évalué à 28%
la porosité comprise au sein du gel de C − S −H [23] .

Figure 1.12 – Schématisation de la structure des C − S −H , d’après R. Feldman
et P. Sereda [24]

1.2.4 Quelques approches pour la modélisation de la microstruc-
ture d’une pâte de ciment

Dans cette partie nous allons nous intéresser à différentes approches origi-
nales utilisées pour modéliser la microstructure d’une pâte de ciment. Suivant
leur finalité, elles s’intéressent au squelette solide de la pâte de ciment ou au ré-
seau poreux.

1.2.4.1 HYMOSTRUC

Ce modèle, développé par K. Van Breugel, est basé sur la représentation du
ciment par un ensemble de grains monophasiques circulaires. La modélisation
s’intéresse à l’évolution bidimensionnelle de ces grains lors de l’hydratation. Plus
récemment, la modélisation a été adaptée à une représentation tridimensionnelle
en utilisant des sphères "pixellisées" [25], le maillage cubique ayant comme lar-
geur 0, 25µm. Dans cette partie nous détaillons le fonctionnement du modèle 2D.

L’hydratation des grains de ciment se traduit par une modification du rayon
de ces grains. La figure 1.13 présente deux mécanismes d’expansion considérés
dans le modèle. Dans la partie gauche le grain de ciment est isolé et son accroisse-
ment de volume se fait librement, c’est à dire que les produits formés par l’hydra-

19



1. Revue de la bibliographie

tation se "déposent" de façon homogène autour du grain, provoquant une aug-
mentation radiale de volume. La partie droite de la figure représente les cas des
interactions avec les particules voisines sur l’hydratation, apparaissant quand il
y a percolation des phases solides. Dans cette modélisation sont distingués deux
types d’hydrates : des hydrates qui se forment autour du grain initial sont ap-
pellés outer product et des hydrates qui se forment au sein du grain initial, après
consommation d’une couche de grains anhydres, sont appellés inner product.

Figure 1.13 – Représentation de la microstructure et des couches d’hydrates
d’après K. Van Breugel [26, 27]

La cinétique d’hydratation d’une particule de ciment est gérée par l’évolution
de l’épaisseur de la couche d’hydrates formée autour du grain. En fonction du
degré d’hydratation αx,j de la particule de diamètre initial x et à l’instant tj , le
rayon de la particule anhydre x/2 − δin;x,j et le volume d’hydrates formés sont
calculés. L’épaisseur du front de réaction, correspondant à la perte de rayon de la
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particule de ciment s’écrit :

δin;x,j =
x

2
[1− (1− αx,j)

1/3]. (1.3)

Le volume d’hydrates formés à l’extérieur de la particule, correspondant à
l’outer product s’écrit :

Vou;x,j = (v − 1)αx,jVx, (1.4)

où v est la proportion volumique d’hydrates formés par rapport au volume
du ciment hydraté et Vx le volume initial de la particule de ciment de diamètre x.
Connaissant Vou;x,j il est facile de déduire le rayon extérieur de la particule Rout;x,j

puis l’épaisseur de l’outer product.
La proximité des particules voisines dans un cas d’hydratation réel fait que les

hydrates formés vont parfois se développer, si l’on se tient aux équations précé-
dentes, dans les grains voisins. Ceci n’est pas réaliste. Le programme HYMOSTRUC
redistribue ainsi les hydrates qui se trouvent dans des zones communes à deux
particules (figure 1.14).

Figure 1.14 – Interaction d’une particule voisine et redistribution des hydrates
d’après K. Van Breugel [28]

Le modèle permet de représenter en deux dimensions l’évolution de la mi-
crostructure d’une pâte de ciment pour une hydratation simplifiée, à un hydrate
qui se forme autour de la particule anhydre. Pour chaque particule, la cinétique
d’hydratation est entièrement gérée par son degré d’hydratation. La loi d’évo-
lution du degré d’hydratation de chaque particule est définie en tenant compte
de l’humidité relative, de la consommation d’eau, de la température, de la diffu-
sion de l’eau à travers la couche d’hydrates formés et du diamètre de la particule.
Lorsque ces lois sont calibrées [29] il est alors possible d’estimer directement la
porosité ou des caractéristiques diffusives, ou en couplant le modèle à un code
aux éléments-finis la contrainte limite à la compression ou d’autres grandeurs ca-
ractéristiques. Actuellement, cette approche est un des maillons de modèles dé-
veloppés à l’université de technologie de Delft, pour représenter numériquement
le comportement de matériaux à matrice cimentaire, et en particulier aux jeunes
âges.
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1.2.4.2 CEMHYD3D

Le modèle d’hydratation développé par D. P. Bentz est un ensemble d’algo-
rithmes qui permettent de générer et d’hydrater numériquement une pâte de ci-
ment Portland en tenant compte de la composition réelle du clinker. Dans cette
partie, nous nous attachons à détailler la version 2 du modèle2. Dans cette ver-
sion, le programme est capable d’hydrater une pâte de ciment mais aussi d’étu-
dier certains problèmes de durabilité comme en particulier la lixiviation [5, 30].

CEMHYD3Dest basé sur une microstructure qui se veut représentative du ci-
ment anhydre. Cette microstructure est discrétisée par un volume élémentaire
représentatif cubique de 1003 pixels (ou, plus rigoureusement, de voxels) rempli
de sphères de différents rayons. Le choix de la dimension du pixel, de 1µm3 est
un compromis entre la finesse de description de la microstructure et la charge
de calcul en conséquence. D’après [31], des études de sensibilité montre que le
couple taille de pixel/taille du maillage fonctionne bien dans ce cas avec ces valeurs
utilisées.

Le point de départ dans la génération d’une microstructure digitalisée repré-
sentative d’une pâte de ciment Portland durcie est l’acquisition de donnés spéci-
fiques au ciment étudié. Des observations par micrographies et à la sonde EDS,
complétées par un retraitement informatique des images de grains de ciment (fi-
gure 1.15) permettent d’obtenir la composition chimique du clinker ainsi que sa
granulométrie. La section observée et analysée à la sonde EDS est une surface
d’environ 250µm × 200µm, suffisante a priori pour être représentative du clin-
ker. Les informations nécessaires pour le calcul d’hydratation sont les fractions
volumiques et surfaciques des phases composant le clinker, en plus de sa granu-
lométrie.

Les grains de ciment, sphériques, sont disposés aléatoirement, sans s’inter-
pénétrer, dans le volume élémentaire représentatif (que nous désignerons par la
suite comme VER), de la plus grande particule (71µm de diamètre) jusqu’à la plus
petite (1µm) [32, 33]. Le nombre de particules pour chaque diamètre est déterminé
à partir de la distribution volumique (Particule Size Distribution, PSD), spécifique
à chaque ciment.

Le rayon hydraulique, qui est le rapport entre les proportions volumiques
et surfaciques de chaque phase, permet de répartir d’une manière représenta-
tive les phases (C3S, C2S, C3A, C4AF et gypse, ce dernier ayant par hypothèse
la même courbe granulométrique que le clinker). Cette information permet de
rendre les grains de ciment sphériques dans la microstructure digitalisée équi-
valents en terme de réactivité chimique aux grains réels, avec leurs formes quel-
conques. Une série d’algorithmes (RAND3D, STAT3D, BURN3D[34]) (figure 1.16)
permet alors, compte tenu de ces caractéristiques de répartition de phases, d’at-
tribuer aux pixels correspondant aux grains de ciment un numéro identifiant la
phase solide : un pixel représente donc un volume de (1µm)3 de C3S, C2S,. . .,
conformément au rayon hydraulique et à la réactivité du ciment.

La microstructure générée représente le ciment anhydre. Pour simuler l’hy-
dratation du ciment, le modèle CEMHYD3Dutilise des algorithmes basés sur les

2disponible sur Internet sur le site http://ciks.cbt.nist.gov/vcctl/
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Figure 1.15 – Section de 256µm ∗ 200µm du ciment 135 de finesse 394m2/kg après
observation au microscope électronique à balayage, analyse à la sonde EDS et
retraitement informatique. Les couleurs sont les suivantes : noir = porosité, rouge
= C3S, bleu clair = C2S, vert = C3A, orange = C4AF , vert = sulfates de calcium,
jaune = K2SO4 et blanc = CaO. (Image provenant du NIST Cement Images database)

automates cellulaires. L’exemple le plus connu de tels algorithmes et que l’on re-
trouve parfois comme économiseur d’écran est le fameux jeu de la vie3 (inventé
par le mathématicien John Horton Conway dans les années 70) où des pixels, re-
présentant des cellules, affichés à l’écran, changent de statut en fonction de l’état
de ses pixels voisins et ainsi se reproduisent, se déplacent ou meurent.

Les phénomènes physico-chimiques tels que la diffusion d’espèces ioniques,
la dissolution, la nucléation et la croissance sont modélisées à l’aide d’automates
cellulaires [30, 5, 35] dans lesquels des "lois" sont spécifiées. Ces lois permettent
de décrire qualitativement et quantitativement les réactions chimiques (figure
1.17) : à une phase donnée (C3S, CH ,. . .) sont attribués différents paramètres
tels que la probabilité de dissolution, nucléation... A chaque pixel dit "solide"
qui compose la microstructure de la pâte de ciment sont attribués des événements,
changements d’état, specifiques. Pour illustrer ces mécanismes prenons l’exemple
de l’hydratation d’un pixel de C3S :

– un pixel de C3S peut se transformer en C − S −H . Ce changement d’identi-
fiant (le numéro du pixel concerné passe de 1 à 13) peut conduire à la forma-
tion d’un pixel de CH (numéroté 12) et d’un deuxieme pixel de C − S −H .
Ces "possibilités" sont matérialisées par un test aléatoire : une procédure no-
tée rand() génère un nombre aléatoire compris entre 0 et 1 et est comparé a
la probabilité d’occurence de l’événement. Si le nombre est supérieur, l’évé-
nement se produit. La probabilité d’apparition de ces deux pixels est reliée à

3Le site http://t0m.free.fr/jdlv/jdlv.htm propose de très bonnes explications sur le
fonctionnement de ces algorithmes
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Figure 1.16 – Organigramme de fonctionnement de CEMHYD3D d’après [32]

la stœchiométrie de la réaction d’hydratation du silicate tricalcique.
– les pixels de CH et de C −S−H éventuellement formés ont une nature dif-

fusante. Ces pixels vont avoir, au sein de l’espace poreux (c’est à dire parmi
les pixels d’identifiant 0) un mouvement aléatoire qui se termine quand l’un
des deux événements suivants se produit :

1. le pixel diffusant précipite, c’est à dire qu’à un déplacement donné, ce
pixel a au moins un de ses 6 voisins directs qui est un pixel dit solide
et que la probabilité d’occurence de la précipitation est atteinte. Cet
événement peut s’assimiler à la croissance de cristaux,

2. le pixel diffusant nuclée, c’est à dire qu’au bout d’un certain nombre de
cycles de déplacements (défini par l’utilisateur avant le début du cal-
cul) ou si la probabilité d’occurence de l’événement nucléation de l’espèce
est atteinte, le pixel diffusant devient un pixel solide.

Ces automates cellulaires permettent ainsi de définir la stœchiométrie mais
aussi la cinétique de toutes les réactions possibles au cours de l’hydratation d’un
ciment. De même, le modèle est capable de traiter certains problèmes de dura-
bilité puisqu’il suffit de rajouter à l’algorithme de base les automates cellulaires
[36] correspondant au phénomène de durabilité étudié, comme la lixiviation [30].
En outre, il est de plus possible d’insérer des conditions thermodynamiques telles
qu’une isothermie de la réaction et des chaleurs d’hydratation afin de se rappro-
cher le plus possible des conditions expérimentales [32]. Ces conditions ’expé-
rimentales’ agissent essentiellement sur les probabilités d’occurence des événe-
ments.

L’exemple de l’hydratation du silicate tricalcique permet de rendre compte
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Figure 1.17 – Principe de formation des hydrates et phénomènes physiques as-
sociés [32]

de la complexité de la mise au point du modèle tridimensionnel d’hydratation,
qui prend en compte aussi les autres anhydres, et en particulier les aluminates.
A chaque constituant, c’est-à-dire à chaque identifiant de pixel, des événements
spécifiques avec des probabilités spéficiques doivent être définis et calibrés. Cette
étape de calibration est primordiale, pour caractériser quantitativement l’hydra-
tation d’un ciment. Par exemple, pour le C3A, son hydratation peut conduire à
trois phases différentes :

– de l’ettringite, lorsque ce C3A réagit avec du gypse,
– du monosulfoaluminate, lorsque le pixel de C3A rencontre un pixel d’ettrin-

gite,
– du C3AH6, lorque le C3A s’hydrate en l’absence d’une source de sulfate.
Cependant, les algorithmes à base d’automates cellulaires apportent de nom-

breux avantages comme la simplification des phénomènes de transport ou le res-
pect global de la stœchiométrie des réactions. Une exploitation quantitative des
données fournies avec ce modèle ne peut se faire qu’après détermination de pa-
ramètres issus de données expérimentales. En effet, il est nécessaire, par exemple,
de connaître la composition chimique et granulométrique du ciment afin d’en dé-
duire les paramètres probabilistes qui permettront ensuite de caler la cinétique de
réaction sur les pas de calcul. Une fois ces paramètres déterminés il est possible
de retrouver ou de déduire avec une très bonne concordance des résultats expéri-
mentaux tels que la contrainte limite à la compression, le degré d’hydratation ou
le cœfficient de diffusion [37, 38, 5, 39].

Deux microstructures de départ générées pour un même ciment sont spatia-
lement différentes puisque le positionnement des grains, ainsi que la répartition
des phases sont aléatoires. L’exploitation des données, d’une manière quantita-
tive, ne peut donc réellement se faire que sur des nombres de pixels pour chaque
phase. Cependant, puisque les phénomènes physico-chimiques sont gérés par
des processus aléatoires et que la taille du VER a été calibrée, les résultats issus de
deux microstructures générées soient relativement proches [31]. De même, le pas-
sage à un maillage plus fin, en utilisant des pixels de 0, 5µm de longueur, conduit
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au minimum à des cinétiques d’hydratation différentes si les algorithmes d’auto-
mates cellulaires ne sont pas réadaptés à la nouvelle discrétisation de l’espace, et
par conséquent deux microstructures hydratées avec des résolutions différentes
ne sont pas directement comparables.

Actuellement est développé au NIST le VCCTL (Virtual Cement and Concrete
Testing Laboratory). Ce consortium, qui regroupe industriels et universités, as-
semble des compétences pour développer un "laboratoire virtuel" qui est basé sur
les modèles digitaux développés au NIST dont CEMHYD3D. Une version ’de dé-
monstration’ est disponible sur internet à l’adresse http://ciks.cbt.nist.
gov/vcctl/ et permet d’effectuer des études sur la pâte de ciment "de son
choix" à partir de l’un des ciments disponibles dans la base de données. En 2005,
la version 4 du modèle, qui prend en compte des particules anhydres non sphé-
riques, devrait être accessible directement sur le site.

1.2.4.3 IKPM : Integrated Particles Kinetic Model

Ce modèle, développé par P. Navi et C. Pignat [40, 41], part d’une microstruc-
ture 3D pixellisée composée initialement de grains sphériques de diamètres et de
dispositions aléatoires. Le programme, qui reprend les travaux successifs de J. M.
Pommersheim [42], H. M. Jennings [43, 44] et K. Van Breugel [26], s’intéresse au
développement de grains de C3S, constituant environ les deux-tiers d’un ciment
Portland, et dont les hydrates, C − S −H et la portlandite, contribuent majoritai-
rement aux capacités mécaniques du squelette de la pâte de ciment durcie.

Conformément à l’écriture de J. M. Pommersheim [42], l’hydratation d’une
particule sphérique de C3S, de rayon initial r se déroule de la façon suivante :

– pendant un intervalle de temps dt, la particule de C3S s’hydrate sur une
épaisseur de drin. Le rayon de la sphère de C3S anhydre passe donc de r à
r − drin,

– le volume V de C3S ainsi hydraté va alors produire 1, 7 ∗ V de C − S −H et
0, 61 ∗ V de CH , conformément aux résultats de F. Young [4].

– le C − S − H formé se compose en deux parties : 1 ∗ V sur les 1, 7 ∗ V va
remplacer le volume de C3S hydraté et forme alors une couche, d’épaisseur
drin et de rayon extérieur r, autour du grain sphérique de C3S, le 0, 7 ∗ V
restant précipite en formant une couche autour du grain, qui a alors comme
rayon extérieur r + drout,

– pendant ce temps les cristaux de CH vont précipiter dans la solution et
croître autour de sites de nucléation répartis aléatoirement dans le réseau
poreux. Le nombre de sites de nucléation est déterminé par une formule
empirique établie par E. J. Garboczi [22].

De même que pour le modèle de Van Breugel, si des pixels de C − S − H ,
issus de l’hydratation de grains de ciment distincts, se superposent, alors un al-
gorithme les redistribue autour des grains de ciment, augmentant l’épaisseur de
l’outer product. La figure 1.18 présente deux coupes d’une même microstructure,
anhydre et après deux mois d’hydratation.

La cinétique de réaction, qui pilote l’épaisseur drin de la couche de ciment
s’hydrate pendant un instant dt, est gérée en tenant compte de trois phénomènes :

– nucléation et croissance des hydrates,

26



1.2. Microstructure d’une pâte de ciment : de l’hydratation à sa modélisation 

508

 

P. Navi, C. Pignat/Cement and Concrete Research 29 (1999) 507–514

 

the pore volume, the contact surfaces, and the hydraulic ra-
dius are computed and all data necessary for 3D graphical
representation of the microstructure development of the ce-
ment paste are stored. Fig. 1 shows the 2D images at t 

 

5

 

 0
and after 2 months of hydration of C

 

3

 

S, under periodic and
nonperiodic boundary conditions.

Hardened cement paste contains capillary pores whose
size and volume vary during hydration. The dimension of
pore spaces spans over five orders of magnitude in a scale
varying from a few nanometers to several micrometers and
mainly are interconnected, forming a highly complex net-
work. Characterizing the pore structure of cement paste is of

fundamental importance for understanding the mechanical
properties and transport process of cementitious materials.
A common approach to describe the pore space of the ce-
ment paste, in addition to its pore volume, is to represent the
pore space as a distribution of pores of different sizes, as de-
termined by mercury porosimetry or nitrogen adsorption
measurements. In a classic mercury porosimetry experi-
ment, the data are the incremental volumes of mercury that
enter the pore space at each pressure increment.

The application of mercury porosimetry in practice is
simple, but the interpretation of the data is difficult. A com-
mon and simple way to interpret these data is to consider the

Fig. 1. Two-dimensional section of hydrated C3S particles situated 50 mm from the computational volume surface, at t 5 0 and t 5 2 months.

Figure 1.18 – Coupes d’un échantillon anhydre et après deux mois d’hydratation
déterminées avec le modèle de Navi et Pignat [41]

– surface de réaction des anhydres,
– diffusion à travers la couche d’hydrates.
La microstructure ainsi génerée numériquement donne une représentation

pixellisée d’un milieu poreux comportant trois phases solides et une phase po-
reuse. Celle-ci est donc équivalente à un ensemble de pixels de 1µm de côté, cette
valeur définissant ainsi la taille minimale d’un pore. Cette dimension caractéris-
tique n’est pas très pertinente pour caractériser le réseau poreux d’une pâte de
ciment puisque les pores capillaires, au sein desquels le transport de matière et
en particulier des ions agressifs s’effectue majoritairement, ont une dimension ca-
ractéristique plutôt comprise entre 0, 1 et 40µm. Toutefois, à partir de cette micro-
structure il est possible de représenter analytiquement le réseau poreux comme
une combinaison de cylindres connectés [45, 46, 47]. Chaque cylindre est déter-
miné par ses extrémités, centre de pore, et son diamètre, cou du pore, à partir des
particules de ciment (figure 1.19). Cette approche peut représenter toute taille de
pore et par conséquent d’une manière continue le réseau poreux, afin de quanti-
fier son évolution, notamment sa connectivité, au cours du processus d’hydrata-
tion.

1.2.4.4 En résumé sur les modélisations de la microstructure

L’hydratation d’un ciment peut être simulée à l’aide de modèles de micro-
structure. Les principales approches considèrent des grains anhydres sphériques
disposés au hasard au sein d’un volume élementaire représentatif, qui peut être
d’une part discrétisé en ’pixels’ comme CEMHYD3Dou IPKM ou d’autre part continu
comme HYMOSTRUC. L’évolution de la microstructure est gérée soit en considé-
rant les hydrates comme une couche qui enrobe les grains anhydres, comme
HYMOSTRUCou IPKM, ou comme dans CEMHYD3Den définissant des lois phé-
noménologiques par automates cellulaires, qui permettent de distinguer toutes les
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Dans notre approche, un centre de pore est défini par un maximum local de la distance aux grains 
et un cou (limite entre deux pores) est défini par un minimum local de cette distance. En trois 
(deux) dimensions, un centre de pore est défini par quatre (trois) grains et un cou par trois (deux) 
grains. Le calcul analytique des centres de pores est dérivé d’un algorithme développé dans le 
domaine de la biologie moléculaire [5]. Par analogie, les centres de pores peuvent être définis 
comme étant les positions où des sphères tangentes à quatre grains peuvent être placées sans 
intersecter d’autres grains. L’espace poreux est ainsi représenté par un réseau de tubes 
cylindriques, dans lequel deux centres de pores sont reliés par un cylindre dont le rayon dépend 
de la géométrie du cou concerné.  
 
La Figure 1 présente un schéma bidimensionnel de deux centres de pores et du cylindre qui les 
relie. 

cylindre 

cou

centre de pore

 
 
Figure 1 – représentation schématique 2D de deux centres de pores et d’un cylindre. Les cercles noirs représentent 
les particules de ciment 
 
Le rayon effectif d’un cylindre est le rayon hydraulique du cou (équation 1) 
 

R =
2 * area

perimeter
           (1) 

 
Ce rayon effectif est le rayon du cercle lorsque le cou est circulaire. 
 
 
 
L’influence de la granulométrie du ciment sur la distribution de taille des pores dans les pâtes de 
ciment hydratées a été étudiée numériquement. La Table 1 présentent les 4 granulométries 
considérées dans la simulation, D1, D2, D3 et D4, avec une granulométrie typique d’un ciment 
Portland. Les courbes de distribution sont données à la Figure 2. Le volume numérique est de 
100µm*100µm*100µm et le rapport eau/ciment est 0.42. 
La distribution de taille des pores est caractérisée avant et après hydratation. Les degrés 
d’hydratation atteints sont d’environ 0.95, ce qui correspond à une porosité de 7%. 
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is represented by pixels or voxels. The aim of this operation
is to replace the pore space with layers of pore pixels. The
result of such thinning algorithm in a 2D image is shown in
Fig. 5. During the morphological thinning, the pore pixels
are removed from the surface of the pore space, layer by
layer inward, giving each layer a number starting with one.
This part of operation is called pores erosion or solids di-
lation.

When all the porous pixels are eroded, we start the sec-
ond stage by rebuilding the pore space, layer by layer out-

ward, beginning with the last eroded layer. This operation
partitions the pore space into a set of individual pores. Each
individual pore is identified by a discrete layer having a lo-
cal maximum layer number (stomach) and a set of necks
separating the pores. The necks and stomachs are defined as
shown in Fig. 6, which illustrates an example of two distinct
pores in 2D. Application of MTPVS technique is basically
the same for both 2D and 3D. In Fig. 6 the stomach of pore
1 is made up of two pixels: layer 4, which is discrete and
has local maximum layer number. The stomach of pore 2 is
built of five pixels: layer 3, which is discrete and possesses
local maximum layer number. Layer 2 does not represent

Fig. 6. Partitioning of the pore space into pores 1 and 2.

Fig. 7. Partitioning of the pore space of a 2D simulated cement pore. Each
gray level shows an individual pore. The black color indicates the solid.

Fig. 8. Cumulative pore size distributions obtained for three sections at distances of 50, 75, and 100 mm from the boundary of computational volume using
MTPVS.

Figure 1.19 – Definition d’un pore [47] et description pixellisée [41]

phases solides. Ces modèles de microstructure sont très utiles dans la caractérisa-
tion des matériaux cimentaires et en particulier certaines propriétés mécaniques
ou de transport.

1.3 Mécanismes physiques et chimiques intervenant
dans les phénomènes de durabilité des matériaux
cimentaires

Puisque les matériaux à matrice cimentaire sont poreux, la plupart des phéno-
mènes physiques et chimiques associés à des agressions chimiques externes sur
une pâte de ciment s’effectuent par l’intermédiaire de cette porosité. Dans notre
étude, ces phénomènes sont :

– d’une part le transport de matière entre le matériau et un environnement
externe aqueux, initié par la différence de composition chimique entre la
solution poreuse du matériau et l’environnement externe,

– d’autre part les réactions, par dissolutions ou précipitations, pour rétablir
un équilibre chimique entre les phases solides au contact avec la solution
interstitielle contenue dans la porosité du matériau.

Dans une première étape nous effectuons un inventaire général des phéno-
mènes réactionnels et de transport d’espèce, puis dans une seconde étape nous
analysons certaines approches issues de la littérature. Enfin, nous terminons cette
partie en précisant l’approche retenue pour la mise en place de notre modélisa-
tion.
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1.3. Mécanismes physiques et chimiques intervenant dans les phénomènes de
durabilité des matériaux cimentaires

1.3.1 Phénomènes réactionnels

Pour étudier les phénomènes réactionnels qui peuvent se produire au sein des
matériaux à matrice cimentaire, nous proposons en annexe A un petit rappel de
thermodynamique des processus irréversibles. Cette étape préliminaire introduit
les outils qui nous sont utiles pour traiter les problèmes d’équilibres réactionnels
dans un système composé de phases solides et d’une phase aqueuse, tel que l’on
peut le rencontrer dans une pâte de ciment.

1.3.1.1 Ecriture du potentiel chimique et activité d’une espèce

L’expression générale du potentiel chimique en fonction des variables ther-
modynamiques peut être généralisée du cas particulier des gaz parfaits. De la
relation de Gibbs-Duhem et de l’équation des gaz parfaits, nous déduisons l’ex-
pression :

µj = µ0
j(T ) + RTln(aj), (1.5)

où aj est l’activité de l’espèce j. Dans le cas d’un gaz parfait, cette activité est
définie comme le rapport entre la pression P du système et la pression P0 définie
aux conditions standards de la thermodynamique.

L’activité d’un solide est égal à 1. L’activité d’un ion est quant à elle définie par
le produit γjcj où cj est la concentration de l’espèce j en solution et γj est son co-
efficient d’activité. Dans le cadre de solutions fortement diluées, on approxime γj

à 1. Au contraire, pour les solutions faiblement diluées comme une solution inter-
stitielle (on parle alors d’électrolyte), la valeur de l’activité de l’espèce j peut être
estimée à l’aide de modèles tels que les formules de Davies, Debye-Huckel ou les
équations de Pitzer [48], ces dernières introduisant des coefficients d’interaction
entre les ions dans l’expression des activités.

La formule de Davies s’écrit :

ln(γj) = −AZj
2(

√
I

1 +
√

I
− bI), (1.6)

où Zj est la valence de l’ion j, A une grandeur thermodynamique dépendante de
la température, b une constante assimilée à une concentration et comprise entre
0, 2 et 0, 3, et I la force ionique de la solution. Cette force ionique est définie par :

I =
1

2

∑
j

Z2
j cj. (1.7)

1.3.1.2 Loi d’action de masse

La loi d’action de masse se déduit de l’écriture de l’enthalpie libre du système,
que l’on exprime ici pour une seule réaction mettant en jeu k espèces chimiques,
à pression et température constantes. On a :

dG =
k∑

j=1

µjdnj. (1.8)
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La variation dnj de la quantité d’espèce i peut être exprimée à partir de la
variation de l’avancement de la réaction dζ et du cœfficient stœchiométrique υj :

dnj = υjdζ. (1.9)

L’enthalpie libre du système lors d’une réaction s’écrit alors :

4G =
k∑

j=1

υjµj

=
k∑

j=1

υjµ
0
i + RT

k∑
j=1

υjln(aj)

= 4G0 + RTln(
k∏

j=1

aj
υj). (1.10)

Si la réaction atteint un équilibre, l’enthalpie libre du système devient nulle.
Nous obtenons donc la relation suivante :

4G0 = −RTlnK, (1.11)

où K est défini comme la constante d’équilibre de la réaction. Définissons aussi Q
le produit d’activité

∏
aυj

j des espèces pour la réaction considérée. A l’équilibre,
nous avons donc :

K =
k∏

j=1

aj
υj = Q. (1.12)

1.3.1.3 En résumé sur les notions de thermodynamique

L’état thermodynamique d’un système réactif peut être caractérisé à partir
de l’enthalpie libre de ce système. Localement ou à une échelle plus globale,
son équilibre thermodynamique se traduit par une évolution nulle de l’enthalpie
libre. A cet équilibre et à des conditions thermodynamiques définies (pression et
température) est associée à ce système réactif une constante thermodynamique
K. Pour un système multiphasique, où plusieurs réactions apparaissent, le sys-
tème global est en équilibre si tous ses sous-systèmes sont en équilibre, c’est à
dire que pour toutes les réactions considérées les produits d’activité sont égaux à
leurs constantes d’équilibre respectives.

Lorsqu’un système n’est plus en équilibre thermodynamique, à la suite par
exemple d’un échange de matière ou une modification des conditions thermo-
dynamiques, il tend à retrouver un nouvel état d’équilibre. Ce retour à un état
d’équilibre conduit à l’apparition de réactions qui peuvent être dans notre cadre
d’étude la dissolution, la précipitation ou la complexation.
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1.3.1.4 Application à l’équilibre chimique de la portlandite

La chaux hydratée peut représenter en volume une proportion de 20% d’une
pâte de ciment hydratée. Son équation bilan s’écrit :

Ca(OH)2 = Ca2+ + 2OH− (1.13)

La constante d’équilibre de la portlandite est égale à K = 10−5.2 aux conditions
thermodynamiques standards, c’est à dire à pression atmosphérique et une tem-
pérature de 20◦C. Si l’on considère l’équilibre de la portlandite, seule, en négli-
geant la concentration d’autres espèces en solution, et en faisant l’hypothèse que
tous les cœfficients d’activité sont égaux à 1, nous pouvons calculer les concentra-
tions des espèces en solution à l’équilibre à partir de l’expression de la constante
d’équilibre K :

K = 10−5.2 = aCa2+ ∗ aOH−
2

= cCa2+ ∗ cOH−
2

=
cCa2+

3

4
cCa2+ = (4 ∗ 10−5.2)1/3 = 29, 3mmol.l−1

pH = 12, 16

La concentration en ions OH− est déduite de celle des ions Ca2+ par respect de
la relation d’électroneutralité et en négligeant la concentration en ions H+ devant
celle des autres ions.

La concentration à l’équilibre en ions calcium est proche de 30mmol.l−1 et le
pH est très basique, de l’ordre de 12,1. En tenant compte de l’activité des ions en
solution, l’équilibre de la portlandite se traduit par une concentration en calcium
de l’ordre de 20mmol.l−1 et un pH légèrement plus élevé et proche de 12,5. Ces
valeurs sont assez proches des concentrations dans la solution interstitielle, en
l’absence d’alcalins.

En présence d’ions alcalins, l’équilibre de la portlandite est décalé. Les ions
potassium et sodium n’interviennent pas dans l’équation d’équilibre de la port-
landite mais modifient la concentration en ions OH−, conséquence de l’électro-
neutralité de la solution. Un calcul rapide et simplifié en approximant les activités
ioniques conduit à trouver un pH à l’équilibre supérieur à 13 et une concentration
en calcium en solution qui devient proche de 1mmol.l−1, suivant la concentration
en alcalins en présence (de l’ordre de 300mmol.l−1).

1.3.1.5 Réactions de dissolution et de précipitation

La constante d’équilibre, définie dans des conditions thermodynamiques de
pression et température permet de déterminer l’état d’équilibre d’une espèce au
contact de la phase aqueuse au sein de laquelle se trouvent les ions qui composent
cette espèce solide. Si le produit d’activité des ions est supérieur à la constante
d’équilibre, la solution aqueuse est dite sur-saturée, ou inversement sous-saturée.
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Dans le premier cas, les ions en excès dans la solution vont provoquer la précipi-
tation de l’espèce solide et dans le second cas la dissolution de l’espèce solide pour
compenser le manque en ions dans la solution aqueuse. On désigne par indice de
saturation le rapport entre le produit d’activité d’une espèce solide et sa constante
d’équilibre.

Autant la dissolution intervient dès que l’indice de saturation devient infé-
rieur à un, autant la précipitation peut ne pas intervenir immédiatement. En effet,
la précipitation nécessite une énergie pour faire croître un cristal déjà formé ou
pour faire nucléer un germe dans la solution, conséquence de la ’compétition’
entre l’enthalpie libre liée à la précipitation de l’espèce et l’enthalpie libre liée à
l’interface solide/solution, c’est à dire la surface du germe. Cette énergie s’ex-
prime par :

∆G|germination = −nkT ln(
Q

K
) + Sγ, (1.14)

où n est le nombre de molécules du germe, k la constante de Boltzmann, Q/K
l’indice de sur-saturation, supérieur à 1, S la surface du germe et γ l’énergie d’in-
terface entre le solide et la solution.

Pour un germe sphérique il est possible de définir un rayon critique qui cor-
respond au rayon minimal des germes qui peuvent se former spontanément dans
la solution. Ce rayon critique est proportionnel à l’énergie interfaciale et inver-
sement prortionnel au logarithme de l’indice de saturation. Plus la solution est
sur-saturée plus le rayon critique est petit et par conséquent plus la fréquence de
nucléation augmente puisque la nucléation intervient quand le germe atteint le
rayon critique, par collisions successives de molécules.

1.3.1.6 Réactions de complexation

Le calcul précédent de l’équilibre de la portlandite n’est pas rigoureusement
exact car il néglige l’influence des activités ioniques. Il est d’autant plus inexact
qu’il suppose que Ca2+ et OH− sont les seuls ions présents en solution. Or l’es-
pèce calcium en solution n’existe pas seulement sous la forme Ca2+ mais aussi, à
des concentrations souvent moindres, sous forme CaOH+ et Ca(OH)0

2.
En effet et d’une manière générale, lorsqu’un ion est en solution, il peut s’as-

sembler et se combiner avec un ligand. Dans le cas d’un cation, le ligand peut être
par exemple l’ion OH−. En fonction de la valence de l’ion principal, il existe plu-
sieurs formes complexes de cet ion, issues de la combinaison d’un ou plusieurs
ligands. Par exemple, pour l’ion calcium Ca2+, les formes complexes sont les sui-
vantes : CaOH+ et Ca(OH)0

2.
L’équation bilan d’une réaction de complexation d’un cation M peut s’écrire

sous la forme :

Mk+ + nL− ↔M(L)k−n
n , (1.15)

où k est la valence du cation M , et k − n la valence de l’espèce complexe
M(L)n. Naturellement, ces équations-bilan sont associées à une constante d’équi-
libre. Suivant la composition de la solution, et notamment son pH, la propor-
tion relative des espèces complexes par rapport à l’espèce principale varie. Par
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exemple, pour l’aluminium, l’ion Al3+ est prédominant en milieu très acide, alors
que c’est l’ion Al(OH)−4 qui prédomine en milieu basique (figure 1.20).
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Figure 1.20 – Distribution des formes complexes des ions aluminium en solution,
en fonction du pH, calculé avec PHREEQC

1.3.1.7 La détermination des équilibres chimiques à l’aide de calculs de spé-
ciation

Dès lors que la constante d’équilibre est connue, le calcul à partir de l’équa-
tion bilan d’un équilibre entre une seule phase solide et ses ions associés ne pose
pas de problèmes particuliers. Cependant, étant données les non-linéarités du
problème, liées d’une part à l’équation d’équilibre et d’autre part à l’expression
des cœfficients d’activité qui interviennent dans cette équation d’équilibre, le cal-
cul "à la main" d’un équilibre en présence de plusieurs phases solides distinctes
devient un exercice délicat qui peut recourir à des itérations successives4. Dès
les années 70 et encore plus maintenant se sont développés des codes qui per-
mettent d’automatiser ces calculs plus ou moins complexes et surtout répétitifs.
Ces codes de calcul sont largement utilisés dans les modèles de transport réac-
tif, notamment dans le domaine de la géochimie. Les plus connus sont PHREEQE,
PHRQPITZ(qui est une version de PHREEQEutilisant les équations de Pitzer pour
le calcul des activités), PHREEQC[49], mais aussi CHESS5, développé par l’école
des Mines de Paris.

La plupart de ces modèles fonctionnent de la manière suivante : un fichier in-
put regroupe les données nécessaires au calcul envisagé. Il définit les conditions
réactionnelles (conditions thermodynamiques, température, quantités initiales),
le type de calcul (dosage, spéciation, réaction entre deux solutions,. . .), les es-
pèces principales en présence et le type de résultat désiré. A partir d’une base de
données thermodynamiques, le modèle est capable de retrouver les informations né-
cessaires (valence d’un ion, enthalpie de formation, constante d’équilibre d’une

4moyennant l’utilisation de quelques cachets d’aspirine
5Des informations sur ce modèle sont disponibles sur le site http://chess.ensmp.fr/fr/

doc.html
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réaction,. . .) pour poser son système non linéaire d’équations d’équilibre. Un al-
gorithme itératif évalue les quantités de matière de chaque espèce à l’équilibre. Un
fichier output est alors créé, résumant les résultats demandés et les éventuels cal-
culs intermédiaires. A cette base est souvent greffée une interface graphique qui
simplifie l’utilisation du modèle en effectuant notamment l’écriture des fichiers
input.

Cette interface de type fichier input - calcul - fichier output permet une intégra-
tion dans d’autres modèles et donc une utilisation efficace pour des calculs réac-
tionnels pouvant être effectués dans le cadre, par exemple, d’un modèle de trans-
port réactif comme PHRQKIN[50], CRACKER[51], PASSIPHIC [52], SIMPSEC[3]
ou enfin HYTEC6 de l’école des Mines de Paris. Un des avantages liés à cette straté-
gie de calcul, en plus de la base de données thermodynamiques, est la "confiance"
que l’on peut accorder aux calculs effectués par de tels codes, largement éprou-
vés, testés et validés dans de nombreux cas différents.

A l’aide de ces codes, nous effectuons très facilement un calcul précis de l’équi-
libre de la portlandite, en tenant compte de l’activité ionique et des formes com-
plexes des ions en solution. Le tableau 1.3 présente des résultats de calcul effec-
tués avec le code PHREEQC.

Tableau 1.3 – Extrait du fichier résultat d’un calcul d’équilibre de la portlandite
avec le code géochimique PHREEQC, pour un litre de solution

pH 12, 465 Charge balance
pe 5, 294 Adjusted to redox equilibrium

Activity of water 0, 999
Ionic strength 5, 191.10−2

Electrical balance (eq) 7, 633.10−16

Percent error, 100 ∗ Cat−|An|
Cat+|An| 0, 00

Iterations 18
Espèce en solution Moles [mol] Activité[mol.l−1]

OH− 3, 607.10−2 2, 919.10−2

H+ 4, 020.10−13 3, 427.10−13

H2O 5, 551 0, 999
Ca 2, 023.10−2

Ca2+ 1, 584.10−2 7, 423.10−3

CaOH+ 4, 384.10−3 3, 592.10−3

Phase solide Quantité initiale Quantité finale
[mol] [mol]

Portlandite 1, 000 0, 9798

La première partie de ce tableau résume des résultats préliminaires de calcul,
et en particulier le nombre d’iterations effectuées, le pourcentage d’incertitude
ainsi que le bilan des charges électriques. La force ionique de la solution calculée
est proche de 5.10−2, soit à la limite du domaine de précision du calcul des ac-
tivités ioniques. Toutes ces valeurs nous indiquent que le calcul, effectué avec le
modèle de Debye-Hückel, semble correct. Comme indiqué dans le tableau 1.3, le

6Des informations sur ce modèle sont disponibles sur le site http://hytec.ensmp.fr/
index.html
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pH est déterminé à la suite de l’équilibre des charges électriques. Il est possible
d’imposer un pH , auquel cas l’électroneutralité de la solution risquerait de n’être
plus respectée.

La concentration totale de calcium en solution est égale à 20, 2mmol.l−1. Cette
espèce se décompose, dans ce cas, pour les trois-quarts sous la forme d’ions Ca2+

et pour le reste sous forme d’ions CaOH+. Autrement dit, si nous n’avions pas
pris en compte la forme complexe CaOH+ ainsi que les activités ioniques nous
aurions fait une erreur de 50% dans l’évaluation de la concentration en ions Ca2+

lors de l’équilibre avec la portlandite, ce qui est loin d’être négligeable...
Enfin, le code géochimique donne directement la quantité de portlandite qui

a évolué. Les conditions initiales imposées pour déterminer l’équilibre considé-
raient que nous mettions en contact une mole de portlandite dans un litre d’eau
pure. Ainsi, l’équilibre chimique calculé se traduit par la dissolution d’environ
0, 02 mole de portlandite. Pour caractériser l’évolution des quantités d’espèces
solides lors du calcul réactif, il suffit alors d’insérer dans le fichier ’input’ la com-
position initiale de la solution interstititelle ainsi que les quantités de matière de
chaque espèce solide ; le code géochimique détermine alors un nouvel état d’équi-
libre chimique ainsi que les évolutions de quantité de matière solide, qu’il suffit
alors de reporter dans notre modèle.

1.3.1.8 En résumé sur les phénomènes réactifs

Un système réactionnel, composé d’une ou plusieurs phases solides et d’une
phase aqueuse, tend à toujours être localement et globalement en équilibre thermodyna-
mique. Cet équilibre, à conditions de pression et de température définies, se carac-
térise pour toutes les phases solides par des lois d’action de masse qui définissent
des relations non-linéaires entre les ions qui composent les phases solides. Le pas-
sage d’un état quelconque du système à un état d’équilibre se traduit par des dis-
solutions ou des précipitations de phases solides lorsque respectivement la solution
aqueuse est sous-saturée ou sur-saturée vis-à-vis de cette phase solide. Dans un sys-
tème composé de plusieurs phases solides, la dissolution d’une espèce et la préci-
pitation d’une autre peuvent apparaître simultanément. Les calculs de spéciation
permettent de déterminer un état d’équilibre d’un système réactif, connaissant
son état initial.

1.3.2 Les différentes formes de transport dans un milieu poreux

L’objectif de cette partie est de présenter de manière générale les différents
modes de transport de fluides ou d’ions en solution au sein d’un matériau po-
reux composé d’une matrice solide et de sa porosité dans laquelle cohabitent une
phase liquide et une phase gazeuse. Dans cette partie, nous ne considérons pour
l’instant que le transport dans un milieu non-réactif. En effet, les éventuelles dis-
solutions, précipitations ou absorptions à la surface modifient les expressions des
lois de transport en ajoutant des termes source ou puits. Nous traiterons par la
suite le passage au transport réactif, lorsque nous aurons formulé les spécificités
des milieux cimentaires.
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1.3.2.1 Transport par perméation

L’application d’un gradient de pression à un fluide dans un matériau poreux
inerte induit un déplacement de ce fluide au sein des pores. Ce phénomène de
transport a été mis en évidence par H. Darcy (1803-1858), qui a énoncé la fameuse
loi, mettant en relation le flux du fluide au gradient de la charge hydraulique,
dans le cadre d’un écoulement unidirectionnel dans un milieu poreux isotrope.
Son expression, étendue au cas tridimensionnel, donne :

−→
J = −K

−−→
grad(H), (1.16)

où
−→
J est le flux du fluide [m.s−1], K le coefficient de perméabilité isotrope du

matériau poreux [m.s−1], et H la charge hydraulique [m].
Si l’on applique la conservation de la masse, dans un volume élémentaire du

matériau poreux, le flux sortant est égal au flux entrant, ce qui se traduit par la
relation suivante :

div(ρ
−→
J ) = 0. (1.17)

Dans le cas d’un fluide incompressible, le développement de l’équation 1.17
donne l’équation différentielle suivante :

∂2H

∂x2
+

∂2H

∂y2
+

∂2H

∂z2
= 0. (1.18)

La résolution numérique de cette équation différentielle permet de déterminer
l’allure du réseau d’écoulement dans le matériau poreux.

1.3.2.2 Transport par advection

Si l’on s’intéresse maintenant au transport des ions contenus dans ce fluide en
mouvement, au sein du milieu poreux, le flux de matière peut s’écrire alors par :

−→
J = c−→v , (1.19)

où −→v est le vecteur vitesse du fluide. Si le mouvement du fluide est dû à des
phénomènes de perméation, la vitesse du fluide s’exprime à partir du gradient
de la pression, ce qui conduit à l’expression suivante [53] :

−→
J = −c ∗K

−−→
grad(H). (1.20)

Ce mode de transport est dit transport par advection, ou aussi désigné par trans-
port par dispersion.

Dans un repère cartésien, nous pouvons écrire, à partir de la relation de conser-
vation de la matière, et si le champ de vitesses est constant,

∂c

∂t
= −div(c−→v ) = vx

∂c

∂x
+ vy

∂c

∂y
+ vz

∂c

∂z
. (1.21)
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1.3.2.3 Transport par diffusion

Par analogie avec le transport par perméation, le transport par diffusion d’une
espèce est lié au gradient de sa concentration. Dans une solution idéale, c’est à
dire infiniment diluée, il est possible de négliger les interactions électrochimiques,
ce qui permet d’exprimer le flux diffusif des ions :

−→
J = −D

−−→
grad(c), (1.22)

où c est la concentration de l’espèce considérée et D le cœfficient de diffusion de
l’ion en solution.

Ecrivons la relation de conservation de la matière dans un volume élémen-
taire. La variation de la concentration entre deux instants est égale à la quantité
de matière échangée par diffusion. En notation différentielle, ceci se traduit par :

∂c

∂t
= −div(

−→
J ) = div(D

−−→
grad(c)). (1.23)

Le cœfficient de diffusion D de l’ion en solution est une grandeur qui inclut
des paramètres liés notamment à la mobilité de l’ion et donc à son diamètre et à
la force ionique de la solution. Si l’on considère que le volume élémentaire repré-
sentatif est cette fois le milieu poreux, d’autres paramètres tels que la tortuosité
ou la connectivité du réseau poreux influent alors sur le mouvement de l’ion au
sein du milieu poreux.

1.3.2.4 Transport par interactions électrostatiques

Le transport par interactions électrostatiques a pour origine l’influence de la
charge des ions autour d’un ion donné. Il inclut aussi le transport d’un ion sous
l’influence d’un gradient électrique. C’est enfin l’expression généralisée du trans-
port par diffusion.

Le développement unidirectionnel (annexe B) du potentiel électrochimique
permet d’établir la relation de Nernst-Planck :

Ji = −D
∂c

∂x
(1 +

∂lnγ

∂lnc
)− cD

zF

RT

∂Ψ

∂x
, (1.24)

avec F la constante de Faraday, R est la constante des gaz parfaits, T la tempéra-
ture absolue, γ le coefficient d’activité de l’ion en solution, c sa concentration, z
sa valence et Ψ le potentiel électrique.

Le potentiel Ψ tient compte à la fois du potentiel électrique externe, celui pou-
vant être dû par exemple à un essai de migration accélérée [54], mais aussi du po-
tentiel interne, désigné par contre-potentiel électrique, qui traduit l’influence des
interactions dues aux charges des ions. Le développement du potentiel Ψ permet
de découpler ces deux composantes. Une analyse détaillée de ces phénomènes
peut être trouvée dans [55, 56, 54, 57].
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1.3.2.5 En résumé sur les phénomènes de transport

Au sein d’un milieu poreux, les espèces pouvant se déplacer sont le fluide au
sein de la porosité et les ions au sein du fluide. Les principaux mouvements des
ions dans la solution interstitielle sont essentiellement diffusifs ou régis par des
potentiels électriques externes. Lorsque le fluide est en mouvement, les ions aussi
se déplacent, par advection. La solution interstitielle dans la porosité peut se dé-
placer à la suite de gradients de pression ou lors de cycles de séchage/mouillage.
Etant donnée la très faible perméabilité des pâtes de ciment, et en conditions satu-
rées, nous pouvons considérer que la solution interstitielle est pratiquement im-
mobile dans le réseau poreux de la pâte cimentaire et que, par conséquent, son
très faible mouvement ne perturbe pas les flux ioniques, principalement provoqués par
des gradients de concentration, ou des potentiels électriques externes.

1.3.3 Analyse de l’existant

Dans cette partie nous présentons les principales approches existantes dans
la littérature modélisant les évolutions d’un matériau cimentaire soumis à une
agression chimique externe. Certaines d’entre-elles ont été développées spécifi-
quement pour un environnement donné et d’autres peuvent aborder différents
environnements agressifs.

1.3.3.1 Modèle de F. Adenot

La modélisation développée par F. Adenot [58] traite du comportement de
pâtes de ciment soumises à une lixiviation à l’eau pure. La lixiviation corres-
pond à une dissolution progressive des hydrates provoquée par le départ des ions
contenus dans la solution interstitielle vers la solution externe agressive, qui est
de l’eau pure. Deux phénomènes physico-chimiques interviennent durant cette
agression chimique : dissolution d’espèces solides et transport d’ions au sein de
la porosité.

Des essais expérimentaux ont montré l’existence d’une zonation des hydrates
au sein d’échantillons de pâte de ciment lixiviés. Le modèle développé repose sur
l’existence de tels fronts et gère le déplacement de ces fronts, délimitant des zones
de composition en espèces solides constante, à l’aide d’une cinétique diffusion-
nelle. La figure 1.21 illustre le découpage en p zones distinctes séparées par p + 1
frontières.

Les équations constitutives ont été développées en supposant que les condi-
tions aux limites sont constantes, que le problème est unidirectionnel et qu’il subsiste
toujours dans le solide une zone saine. Ces hypothèses conduisent à aborder, pour
une espèce en solution, le problème comme étant semi-infini, ce qui permet de ré-
écrire l’équation de transport par diffusion à l’aide de la transformation de Boltz-
mann, en posant le changement de variable η = x/2

√
t :
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Figure 1.21 – Représentation schématique d’une pâte de ciment lixiviée d’après
F. Adenot [58]

∂c

∂t
= D

∂2c

∂x2
, (1.25)

−2η
∂c

∂η
=

∂

∂η
(D

∂C

∂η
). (1.26)

Cette dernière équation a une solution semi-analytique qui s’exprime avec la
fonction erreur. Cette transformation n’est valable que si le cœfficient de diffusion
n’est fonction ni de la variable d’espace x, ni de la variable temps t.

L’expression de l’équation de transport par diffusion est modifiée si l’on tient
compte des réactions impliquant l’espèce diffusive i considérée. D’une manière
générale, cette nouvelle équation s’exprime par :

∂ci

∂t
= D

∂2ci

∂x2
− 1

φ

∂Si

∂t
, (1.27)

(1.28)

où Si est la concentration de l’espèce i dans le milieu solide et φ la porosité to-
tale dans le matériau. Pour faciliter la résolution numérique l’hypothèse de l’équi-
libre local a été formulée et conduit à considérer l’existence de fronts de dissolution,
conséquence de la dissolution instantanée de phases pour compenser le départ
des ions et retourner à un équilibre chimique entre phases solides et solution in-
terstititelle. Cette présence de fronts de dissolution et ou de précipitation induit
la présence de zones de composition de phases solides constantes.

La phénoménologie de lixiviation est gérée par pas de temps en résolvant
dans chaque zone et à chaque frontière respectivement les équations suivantes :

1. au niveau de chaque zone k :
– les équations de bilan de matière en phase solide pour les espèces consi-

dérées,
– les équations de bilan de matière en solution pour les espèces considérées,
– les équations d’équilibre chimique pour les phases présentes.

2. à la frontière entre les zones k et k + 1 :
– les bilans de matière à la frontière,
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– les bilans de matière en solution dans la zone k,
– les bilans de matière en solution dans la zone k + 1,
– les bilans de matière en phase solide dans la zone k,
– les bilans de matière en phase solide dans la zone k + 1,
– les équations d’équilibre pour les phases présentes dans la zone k,
– les équations d’équilibre pour les phases présentes dans la zone k + 1.

Dans la version initiale du modèle, DIFFUZON, les espèces utilisées dans la
modélisation sont le calcium, la silice, le soufre et l’aluminium. Les phases solides
composant le système réactif à l’état initial sont les C−S−H , la portlandite, l’et-
tringite et le monosulfoaluminate. Cette modélisation considère par conséquent
une pâte de ciment totalement hydratée. La valeur de la porosité, qui intervient
dans l’évaluation du coefficient de diffusion apparent de la pâte de ciment, est dé-
terminée à partir d’un bilan volumique des hydrates présents à un instant donné.
Toutes les phases solides sont supposées se dissoudre ou précipiter. Dans ce der-
nier cas, la précipitation d’une espèce qui n’est pas présente à l’état initial conduit
à ajouter une zone supplémentaire.

L’extension du modèle au cas tridimensionnel a conduit à développer une mo-
délisation simplifiée, Diffu_Ca , dans laquelle la dégradation due à la lixiviation
est pilotée par la seule espèce calcium en solution.

Dans ces deux modèles une des hypothèses sous-jascentes est le comporte-
ment des phases solides qui ont une dissolution congruente. Différentes études
expérimentales ont montré que ce n’est pas totalement le cas puique les C−S−H
se décalcifient, ce qui se traduit par une évolution de leur stœchiométrie qui passe
en particulier d’un C/S de 1, 65 à 1, 1 avant de se dissoudre. En fonction de la
composition de la solution aqueuse et avec l’hypothèse que les C − S −H consti-
tuent une solution solide dans la gamme de C/S compris entre 1 et 1, 65, F. Ade-
not propose les relations suivantes :

log(aCa2+ ∗ a2
OH−) = A′ +

B′

C/S − 1
, (1.29)

log(aCa2+ ∗ aH2SiO−2
4

) = B′ ∗ log(C/S − 1) + C ′, (1.30)

où A′, B′ et C ′ sont des constantes d’intégration qui peuvent être déduites de
résultats expérimentaux. Avec la formulation de Fuji et Kondo [59] , les équations
précédentes permettent de proposer une relation expérimentale du produit de
solubilité des C − S −H en fonction du rapport C/S :

pKC−S−H = 5, 84 ∗ C/S − 2, 02. (1.31)

Dans la modélisation numérique DIFFUZON, F. Adenot a choisi de définir
différents C − S − H avec des stœchiométries allant de C/S = 0, 80 jusqu’à
C/S = 1, 65. Les constantes d’équilibres respectives sont choisies en respect de
la relation 1.31. Dans la modélisation Diffu_Ca , la stœchiométrie des C −S−H
est interpolée linéairement à partir de la concentration en ions calcium en solu-
tion.

Pour résumer, les modèles développés par F. Adenot sont basés sur le cou-
plage des phénomènes de transport par diffusion et les réactions de dissolution
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et de précipitation, pour représenter, initialement en unidirectionnel les dégrada-
tions dues à la lixiviation d’une pâte de ciment à l’eau pure. Diffu_Ca a été par
la suite appliqué à la modélisation de la lixiviation d’un mortier [53].

1.3.3.2 Le modèle de B. Gérard

Dans le but d’étudier l’influence de la lixiviation des matériaux cimentaires
sur leur comportement mécanique, B. Gérard [60] a développé une modélisation
simplifiée de la lixiviation en considérant uniquement la décalcification des pâtes
de ciment. Ce phénomène est décrit par une unique équation d’évolution, expri-
mée en trois dimensions :

∂SCa2+

∂CCa2+

∂CCa2+

∂t
= div(D(Ca2+) ∗

−−−−−−−−→
grad(Ca2+)), (1.32)

où SCa2+ et CCa2+ sont respectivement les concentrations dans la phase solide et
en solution de l’espèce calcium. Le terme ∂SCa2+/∂CCa2+ correspond à la dérivée
de la quantité de calcium solide par rapport au calcium en solution et est direc-
tement déduit de la courbe 1.22 mettant en relation le rapport C/S de la pâte de
ciment en fonction du calcium en solution puisque la quantité de silice dans le
matériau lixivié n’évolue pas trop [58, 61, 5, 18].
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Figure 1.22 – Courbes de variation du calcium total dans différentes pâtes de
ciment en fonction de la quantité de calcium en solution, d’après B. Gérard [60].

Le cœfficient de diffusion apparent D(Ca2+) est exprimé en fonction d’une loi
en puissance de la porosité (équation 1.33 et figure 1.23). L’évaluation de la poro-
sité au cours de la lixiviation se fait, à partir de la porosité initiale et des volumes
libérés par la dissolution progressive des hydrates, en fonction du rapport C/S
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(figure 1.24) et donc de la concentration en ions calcium en solution (figure 1.24).

D = D0(
Ds

D0

)
βV d

por+α(V d
a )

V i
por+V i

a , (1.33)

α = (1− β)
V i

por

V i
a

+ 1, (1.34)

0 < β <
V i

a + V i
por

V i
por

, (1.35)

où Do et Ds correspondent aux valeurs des cœfficients de diffusion apparent
pour les matériaux respectivement intact et totalement décalcifiés, V i

por et V i
a les

fractions volumiques de la portlandite et des autres hydrates et β un paramètre
qui permet qualitativement de caler l’effet de la dissolution de la portlandite sur
l’évolution de la valeur du cœfficient de diffusion apparent en fonction du maté-
riau étudié.
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Figure 1.23 – Relations d’évolution du rapport cœfficient de diffusion apparent
D sur le cœfficient de diffusion pour un matériau totalement dégradé D0 et de la
porosité totale en fonction du calcium en solution, d’après B. Gérard [60]
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Figure 1.24 – Hypothèse de variation des volumes dissous d’hydrates en fonction
du rapport C/S de la pâte de ciment, d’après B. Gérard [60]. Y dépend de la
formulation de la pâte de ciment
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Cette approche a été implantée dans un code aux éléments-finis. La loi de
comportement du matériau cimentaire au cours de la lixiviation est élastique
endommageable, dans laquelle sont couplées une loi d’endommagement méca-
nique d’après la loi de Mazars [62] et une loi de vieillissement. Cette dernière est
fonction de l’évolution de la porosité, et donc reliée à la concentration des ions
calcium dans la solution. La rétroaction de la mécanique sur le comportement
physico-chimique agit à la fois sur l’évaluation du cœfficient de diffusion appa-
rent et sur la perméabilité du matériau, lors de la fissuration.

1.3.3.3 STADIUM

STADIUMest un modèle de transport réactif développé par J. Marchand et E.
Samson [63, 64]. Ce modèle étudie dans les pâtes de ciment les effets du transport
d’ions en milieu insaturé ainsi que les réactions de dissolution et de précipitation
qui peuvent intervenir, suite à ce transport. La loi de transport considérée, dé-
veloppée initialement pour des phénomènes unidirectionnels, prend en compte
les interactions électrostatiques des ions en solution et les mouvement hydriques
grace à un terme advectif, couplé à la relation de conservation de l’eau. Ainsi,
pour un ion i considéré, la loi de transport s’écrit :

∂(1− φ)Cis

∂t
+

∂φCi

∂t

− ∂

∂x
(θDi

∂Ci

∂x
+ θ

DiziF

RT
Ci

∂Ψ

∂x
+ θDiCi

∂ln(γi)

∂x
− CiVx) = 0. (1.36)

Dans cette expression φ représente la porosité, θ la teneur en eau dans le ma-
tériau, Cis la concentration de l’espèce i dans le solide et Ci sa concentration
dans la solution interstitielle. Nous y retrouvons le terme diffusif θDi(∂Ci/∂x), le
terme advectif−CiVx, le terme lié aux interactions électrostatiques θ(DiziF/RT )∗
Ci(∂Ψ/∂x) ainsi que le terme lié aux activités ioniques θDiCi(∂ln(γi)/∂x).

A cette équation, exprimée pour toutes les espèces en mouvement, est ajoutée
l’équation de Poisson, qui permet d’évaluer le potentiel électrique Ψ à partir des
concentrations et des valences de chaque ion :

∂

∂x
(θτ

∂Ψ

∂x
) + θ

F

ε

N∑
i=1

ziCi. (1.37)

La vitesse du fluide Vx peut s’exprimer, dans le cas de phénomènes de séchage-
mouillage, à partir du gradient de la teneur en eau dans le matériau :

Vx = −Dw
∂θ

∂x
. (1.38)

Enfin, la loi de conservation de l’eau doit être exprimée, ce qui implique :

∂θ

∂t
− ∂

∂x
(Dw

∂θ

∂x
) = 0. (1.39)

La résolution numérique de ce modèle comporte deux étapes. Dans un pre-
mier temps les équations relatives au transport des ions en solution 1.36, 1.37 et
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1.39 sont résolues par éléments-finis [65], ce qui permet de déterminer, par pas
de temps, les profils dans le matériau de concentration des ions en solution ou
de la teneur en eau. Ces nouveaux profils conduisent à un déséquilibre chimique
qui doit être contrebalancé par des dissolutions ou des précipitations de solides,
déterminés à partir des produits d’activité pour chaque solide considéré ainsi
que du modèle d’évaluation des activités ioniques de Davies modifié [66] dans le
cadre de grandes forces ioniques.

1.3.3.4 L’approche géochimique

De nombreux travaux dans le domaine de la géologie et en particulier des
roches s’intéressent à l’étude des interactions entre ces minéraux et de l’eau qui
peut traverser ces roches, notamment par des réseaux de fissures. Ces travaux
ont conduit au développement de modélisations reproduisant ces transports de
masse ainsi que les processus d’altéraction de l’eau sur les roches. La plupart des
modélisations consistent en un couplage d’un modèle de transport multi-espèces
avec un modèle reproduisant les interactions roche/eau. Les approches dévelop-
pées se distinguent par les phénomènes de transport pris en compte (diffusion,
convection, milieu insaturé...) et par les méthodes de résolution (couplage avec
un code géochimique, résolution aux éléments-finis, différences finies, schémas
d’intégration, maillage adaptatif...). Une revue en détail des différents modèles
de transport réactifs et de leurs spécificités peut être trouvée dans [3].

1.3.4 En conclusion : approche retenue

Les principales approches de modélisation des agressions chimiques externes
dans le cadre des matériaux cimentaires ont été développées pour un environ-
nement ou un matériau spécifique et invariant dans le temps. Elles ne sont donc
pas directement applicables soit à des environnements différents (eau minérali-
sée au lieu de l’eau pure par exemple) ou à des matériaux différents (en terme de
composition chimique ou de rapport E/C par exemple). Il nous semble donc né-
cessaire de développer une modélisation basée sur une écriture la plus générale
possible des phénomènes de transport et de réaction, ce qui permettrait d’aborder
directement tout type d’environnement externe chimiquement défini.

Les spécificités des matériaux cimentaires et des pâtes de ciment en particulier
conduisent à considérer comme phénomène de transport prépondérent la diffu-
sion des ions dans la solution interstitielle lorsque le matériau est totalement sa-
turé.

De manière similaire aux modèles géochimiques, nous choisissons donc de
développer une modélisation basée sur le transport diffusif multi-espèces, pour l’ins-
tant en milieu saturé, couplé à un code de spéciation dans lequel la base de données
thermodynamiques a été complétée pour les matériaux cimentaires afin de déter-
miner les états d’équilibres chimiques. En particulier, la résolution des équations
de transport doit permettre d’aborder des conditions aux limites variables.
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1.4 En résumé...

L’étude que nous proposons d’effectuer, pour modéliser l’influence d’une perturbation
chimique sur l’évolution de la microstructure d’une pâte de ciment, doit reposer sur un
modèle de microstructure existant. Les modèles HYMOSTRUCet IPKM modélisent l’hy-
dratation d’une particule comportant une seule espèce anhydre, et sont particulièrement
adaptés à la caractérisation de l’évolution des propriétés du réseau poreux ou mécaniques
au cours de l’hydratation. Le modèle CEMHYD3Dprend en compte toutes les phases
du ciment, et génère des microstructures très représentatives des matériaux réels, malgré
la description pixellisée. Ces caractéristiques nous conduisent à choisir l’approche du
NIST comme représentation de la microstructure d’une pâte de ciment.

Cette représentation microstructurelle permet aussi d’avoir accès au réseau
poreux de la pâte de ciment. Lors d’échanges ioniques avec l’extérieur le transport
diffusif des ions de la solution interstitielle induit des dissolutions ou des précipitations
d’espèces solides, quantifiables aisément grâce aux calculs de spéciation. Le couplage
d’un modèle de transport multi-espèces et de spéciation quantifie ainsi l’évolu-
tion temporelle et spatiale de pâtes de ciment générées ’virtuellement’ par le modèle
CEMHYD3Dpour tout environnement externe aqueux de composition chimique don-
née.
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Chapitre 2

Elaboration d’une modélisation du
comportement à long terme de la
microstructure d’une pâte de ciment

2.1 Introduction

Les agressions chimiques que peuvent rencontrer les matériaux à matrice ci-
mentaires sont très variées. De par sa porosité et la composition chimique de la
solution interstitielle, des échanges de matière peuvent se produire et être à l’ori-
gine d’une évolution de la composition solide de la pâte de ciment. Ces phéno-
mènes de transport et de réaction s’effectuent à l’échelle de la microstructure de
la pâte de ciment. L’objectif de l’étude est de mettre en place une modélisation qui
soit capable de reproduire l’évolution de la microstructure d’une pâte de ciment
Portland lors d’échanges ioniques avec un environnement extérieur chimique-
ment agressif. Plusieurs points sont à mettre en valeur dans cette modélisation :
premièrement, le choix de la représentation de la microstructure, et en particulier
de la caractérisation du milieu poreux, deuxièmement, le choix de représentation
des phénomènes physico-chimiques associés aux agressions chimiques que l’on
doit modéliser, et enfin le couplage de ces phénomènes à l’échelle de la micro-
structure.

Deux parties sont abordées dans ce chapitre. Tout d’abord, en prolongement
du chapitre précédent, nous définissons les hypothèses et le cadre du travail après
avoir énoncé les caractéristiques liées aux matériaux à matrice cimentaire. En-
suite, nous présentons la description et la mise en équation de notre approche de
modélisation.

2.2 Analyse du couplage transport/réaction dans un
milieu cimentaire

Dans cette partie, nous nous attachons à revenir sur les phénomènes phy-
siques et chimiques précédemment cités pour étudier l’effet de leur couplage
dans un milieu à matrice cimentaire.
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2.2.1 Approximation de l’équilibre local

L’approximation de l’équilibre local peut être formulée quand les vitesses de
dissolution et de précipitation des espèces solides sont infiniment plus rapides
que les vitesses de transport d’espèces en solution. D’après M. Buil cette hypo-
thèse est applicable aux matériaux cimentaires [67]. Cette approximation conduit
à considérer que le système thermodynamique pâte de ciment/solution inter-
stitielle suit constamment une succession d’états d’équilibres infinitésimaux. En
particulier, lors d’une perturbation imposée par un flux diffusif d’espèces en solu-
tion, un nouvel équilibre thermodynamique se met immédiatement en place par
apport ou consommation d’espèces en solution à la suite de réactions de disso-
lution, précipitation ou complexation. En conséquence, cette hypothèse conduit
à ne pas avoir à prendre en compte les effets cinétiques des réactions chimiques ;
l’équilibre chimique est alors déterminé à l’aide d’équations de loi d’action de
masse, algébriques, au lieu d’être déterminé à partir des équations différentielles
qui régissent les processus cinétiques. Le gain du point de vue résolution numé-
rique est par conséquent très intéressant.

2.2.2 Caractéristiques liées aux matériaux cimentaires

Le réseau poreux d’une pâte de ciment peut être décomposé en deux parties :
– le réseau des pores capillaires dont la taille a pour ordre de grandeur le

micromètre et qui ont pour principale origine la porosité imposée par l’eau
en excès lors de la formulation de la pâte de ciment,

– le réseau des pores d’hydrates, au sein de l’interfeuillet des C−S−H , dont
la taille est de quelques nanomètres.

Les pores d’hydrates ont une dimension suffisamment faible pour que les ef-
fets surfaciques soient prépondérants devant les phénomènes de transport : l’eau
contenue dans les pores interfeuillets est chimiquement liée dans les C − S − H . De
plus, l’eau est aussi adsorbée à la surface des lamelles, comme l’illustre la figure
1.12. De ce fait, à cause de leur taille, les pores capillaires sont principalement res-
ponsables des échanges ioniques entre le matériau et l’environnement extérieur.
C. Porteneuve a par exemple montré qu’au sein de ces pores connectés la loi de
Fick, qui exprime la diffusion d’espèces, pouvait s’appliquer [14].

Lorsque le milieu est saturé, le mouvement de l’eau par perméation est ex-
trêmement faible en regard de la perméabilité des bétons, et par conséquent cet
effet sur le transport des espèces en solution peut être aisément considéré comme
négligeable devant les phénomènes diffusifs. En milieu insaturé, il convient par
contre de prendre en compte les phénomènes advectifs car le mouvement de l’eau
au sein de la porosité n’est plus négligeable.

Dans notre étude, puisque nous raisonnons en milieu saturé, nous nous limi-
tons à une loi de diffusion pour représenter le transport des espèces en solution.
De par la prise en compte des formes complexes des ions principaux dans la
solution, le nombre d’espèces diffusantes peut devenir extrêmement important.
Nous choisissons par conséquent pour limiter le nombre d’espèces diffusantes de
ne considérer, pour le transport, que la concentration totale de chaque espèce, qui repré-
sente la somme des quantités en solution de chaque ion associé à l’espèce : l’ion
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principal et ses formes complexes. Ce choix a plusieurs conséquences :
– du point de vue numérique la limitation du nombre d’espèces diffusantes

permet de réduire la charge de calcul,
– du point de vue phénomènes de transport, il n’est pas nécessaire de prendre

en compte les interactions electrostatiques, ce qui simplifie d’autant plus
la mise en équation des phénomènes de transport et donc leur résolution
numérique.

Les réactions de dissolution interviennent pour rétablir les équilibres chimiques
perturbés après le transport des espèces totales. Le bilan volumique des espèces
dissoutes ou précipitées après un nouvel équilibre chimique conduit à l’évolution
de la valeur de la porosité capillaire. En conséquence, le cœfficient de diffusion
dans la pâte de ciment aussi évolue.

2.2.3 En résumé...

Dans la solution interstitielle, des phénomènes de transport d’ions et des ré-
actions de dissolution ou de précipitation interviennent. Lors d’agressions chi-
miques externes, la phénoménologie de dégradation du matériau peut être dé-
crite à partir de deux interactions :

– entre l’environnement externe agressif et la solution interstitielle d’une part,
par échange diffusif d’ions, puisque ces solutions ont des compositions chi-
miques différentes,

– entre la solution interstitielle et le squelette solide de la pâte de ciment
d’autre par, par réactions de dissolution et de précipitation, pour établir un
équilibre chimique local.

Dans la partie qui suit, nous nous attachons à mettre en équation cette straté-
gie de résolution dans le cadre des matériaux cimentaires.

2.3 Mise en équation des phénomènes de transport et
de réaction par dissolution et précipitation

2.3.1 Le domaine d’étude

Dans leur écriture la plus générale, les équations de diffusion exprimées en
trois dimensions n’admettent pas de solution analytique. Aborder de tels pro-
blèmes nécessite donc de passer par une résolution numérique, en discrétisant
l’espace d’étude avec un maillage et en évaluant des solutions particulières des
équations de transport, à des positions données, et par pas de temps.

Dans notre modélisation, nous discrétisons la pâte de ciment considérée en
un parallélépipède constitué de cellules cubiques de taille constante dans le do-
maine. Suivant leur fonction, les cellules peuvent représenter comme illustré dans
la figure 2.1 soit la pâte de ciment, la solution agressive ou une barrière imper-
méable.

Les cellules représentant la solution agressive sont supposées être initialement
intégralement remplies de la solution externe de composition chimique connue.
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Puisqu’elle est définie par pas de temps, il est tout à fait envisageable d’étudier
le cas de solutions agressives à composition variable dans le temps. Dans ces cel-
lules, la précipitation d’espèces solides y est possible. La barrière imperméable
permet de définir un flux diffusif nul à l’autre extrémité de la pâte de ciment. Ini-
tialement, toutes les cellules de pâte de ciment sont identiques, en terme de com-
position chimique et de microstructure. La figure 2.1 présente la configuration du
maillage pour aborder le cas des agressions chimiques unidirectionnelles mais il
est possible d’augmenter le nombre de cellules dans les directions y et z. Il est
envisageable aussi avec cette représentation d’inclure des cellules représentant
des granulats, qui jouent alors le rôle d’obstacles inertes vis-à-vis du transport
diffusif.

Les cellules ont pour dimension 100µm de côté. Celles de pâte de ciment sont
déduites des microstructures numériques générées par le modèle CEMHYD3Dde
D.P. Bentz et E.J. Garboczi. Le nombre de pixels pour chaque phase permet de
déterminer la proportion volumique puis le nombre de moles correspondants.
Initialement, une composition de solution interstitielle est calculée pour être en
équilibre chimique avec les phases solides présentes. Etant donné que les cellules
de pâte de ciment sont initialement identiques, il en est de même pour la solution
interstitielle, qui a une composition constante au sein du domaine d’étude.

La résolution numérique envisagée est itérative et comporte, à chaque pas
de temps, deux étapes à deux échelles différentes. A l’échelle globale, connais-
sant à un instant donné les concentrations totales au sein des cellules de pâte de
ciment et de l’environnement agressif, un calcul de transport diffusif 3D déter-
mine au pas de temps suivant et, pour chaque espèce en solution, le nouveau
profil des concentrations. Ensuite, localement et dans chaque cellule (de pâte de
ciment et d’environnement extérieur), est déterminé à l’aide d’un calcul de spé-
ciation un nouvel équilibre chimique qui donne les quantités de phases solides
qui dissolvent et précipitent. Pour l’instant, et de manière similaire à DIFFUZON
ou STADIUM, le modèle raisonne sur les quantités totales d’espèces solides, et
donc ne tient pas compte de la morphologie de la microstructure qui conduirait à
ne considérer que les espèces solides réellement disponibles, c’est à dire directe-
ment en contact avec un pore capillaire. Les deux parties qui suivent présentent
les deux étapes du calcul.

y
z

x

Solution agressive

Pate de ciment

Barrière imperméable

Figure 2.1 – Représentation du domaine d’étude, discrétisé en cellules cubiques
de pâte de ciment, solution agressive ou barrière imperméable
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2.3.2 Ecriture de l’interaction entre la solution interstitielle et
l’environnement extérieur

2.3.2.1 Ecriture des flux diffusifs

Considérons une espèce diffusive i en solution. La relation de conservation
de la matière permet d’écrire que la variation de concentration de l’espèce i en
solution dans la cellule de coordonnées x, y, z entre les instants t et t+dt est égale
au flux total Ji de cette espèce :

∆x∆y∆z ∗ (ci(x, y, z, t + dt)− ci(x, y, z, t)) = Ji. (2.1)

La convention de signe choisie implique que le flux est positif quand l’espèce
rentre dans la cellule. ∆x, ∆y et ∆z sont respectivement les longueurs de la cellule
dans les directions x, y et z. Dans notre cas les cellules sont cubiques mais nous
développons les équations dans un cadre plus général. Décomposons le flux to-
tal Ji avec ses six composantes, correspondant aux flux échangés entre la cellule
considérée et chacune de ses six voisines (figure 2.2) :

Ji = Ji,x1 + Ji,x2 + Ji,y1 + Ji,y2 + Ji,z1 + Ji,z2, (2.2)

avec :

Ji,x1 =
Di,x−∆x/2(ci(x−∆x)− ci(x))

∆x
dt∆y∆z,

Ji,x2 =
Di,x+∆x/2(ci(x + ∆x)− ci(x))

∆x
dt∆y∆z,

Ji,y1 =
Di,y−∆y/2(ci(y −∆y)− ci(y))

∆y
dt∆x∆z,

Ji,y2 =
Di,y+∆y/2(ci(y + ∆y)− ci(y))

∆y
dt∆x∆z,

Ji,z1 =
Di,z−∆y/2(ci(y −∆z)− ci(z))

∆z
dt∆x∆y,

Ji,z2 =
Di,z+∆y/2(ci(y + ∆z)− ci(z))

∆z
dt∆x∆y. (2.3)

L’instant pour lesquels les flux sont exprimés détermine le schéma de formu-
lation de l’équation de transport.

Si les flux sont exprimés à l’instant t, la relation déduite des équations 2.1 et 2.3
est explicite puisque l’on exprime directement une relation entre la concentration
de l’espèce i à l’instant t + dt en fonction des concentrations de cette espèce à
l’instant t. Exprimée en trois dimensions avec cette formulation en considérant le
cœfficient de diffusion Di isotrope, l’équation de diffusion s’écrit :

ci(t + dt) = CR ∗ ci + Di ∗ dt(
ci(x−∆x) + ci(x + ∆x)

∆x2

+
ci(y −∆y) + ci(y + ∆y)

∆y2

+
ci(z −∆z) + ci(z + ∆z)

∆z2 ), (2.4)

51



2. Elaboration d’une modélisation du comportement à long terme de la
microstructure d’une pâte de ciment

Ji,x1 Ji,x2

Ji,z1

Ji,z2 Ji,y2

Ji,y1

x

y

z

Figure 2.2 – Définition des flux de matière échangés entre une cellule et ses six
voisines

avec
CR = 1− 2Di ∗ dt(

1

∆x2 +
1

∆y2 +
1

∆z2 ). (2.5)

Cette formulation, dite explicite ou euler-avant, est stable et convergente si le
critère de stabilité CR > 0 est respecté, ce qui impose un pas de temps dt limite
pour la résolution numérique. Au delà, les valeurs calculées deviennent instables
et peuvent diverger. Une rapide étude de sensibilité avec un cœfficient de diffu-
sion Di = 10−12m.s−1 et des mailles cubiques de longueur 100µm implique un pas
de temps limite de 5000s, soit presque une heure et demie, ce qui est une borne in-
férieure des pas de temps envisageables pour aborder des études de durabilité où
le temps d’apparition des phénomènes de dégradation chimique peut atteindre
une année. Cependant, puisque le calcul de transport doit être associé à un calcul
réactif, il est nécessaire de se fixer une marge de sécurité liée à l’évolution des
caractéristiques de transport (et en particulier du cœfficient de diffusion) lors de
l’évolution de la microstructure. En effet, si la porosité augmente, suite à la disso-
lution d’espèces solides, alors le cœfficient de diffusion augmente lui aussi, ce qui
modifie alors la valeur du pas de temps limite dt, au regard du critère de stabilité
CR. Autrement dit, pour un pas de temps fixé, si la porosité augmente il y a un
risque de rencontrer des instabilités numérique dans le calcul de transport.

Si les flux sont par contre exprimés à l’instant t + dt, la formulation est im-
plicite ou euler-arrière et devient stable quel que soit le pas de temps. Par contre,
sa convergence n’est pas systématique. La résolution numérique implique d’in-
verser le système linéaire constitué de toutes les équations mettant en relation les
concentrations de l’espèce i à l’instant t + dt en fonction de celles à l’instant t.

La formulation retenue pour la résolution numérique des équations de dif-
fusion est Crank-Nichloson. D’après [68], cette formulation, centrée d’ordre deux
en espace et d’ordre un en temps, est inconditionnellement stable et convergente
quel que soit le pas de temps. Elle implique d’exprimer les flux diffusifs à l’ins-
tant t + dt/2, d’émettre l’hypothèse que la variation entre deux pas de temps des
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concentrations est linéaire et enfin, comme pour la formulation implicite, de ré-
soudre un système linéaire pour déterminer les profils de concentration à l’instant
t + dt.

Avec cette formulation, nous en déduisons :

∂ci

∂t

∣∣∣∣
t+dt/2

=
Di,x−∆x/2 ∗ ci(x−∆x) + Di,x+∆x/2 ∗ ci(x + ∆x)

∆x2

+
Di,y−∆y/2 ∗ ci(y −∆y) + Di,y+∆y/2 ∗ ci(y + ∆y)

∆y2

+
Di,z−∆z/2 ∗ ci(z −∆z) + Di,z+∆z/2 ∗ ci(z + ∆z)

∆z2

−
Di,x−∆x/2 + Di,x+∆x/2

∆x2 ci

−
Di,y−∆y/2 + Di,y+∆y/2

∆y2 ci

−
Di,z−∆z/2 + Di,z+∆z/2

∆z2 ci, (2.6)

en se souvenant bien que toutes les concentrations sont exprimées à l’instant t +
∆t/2. Ceci n’est pas précisé dans l’équation précédente pour ne pas surcharger
l’écriture.

Il reste maintenant à exprimer pour les six frontières les cœfficients de diffu-
sion équivalents. Ceux-ci se déduisent d’une relation d’égalité des flux diffusifs.
En effet, le flux traversant la frontière séparant les cellules centrées aux abscisses
x et x+∆x est égal au flux diffusif exprimé entre les plans d’abscisse x et x+∆x/2,
c’est à dire au sein de la cellule centrée en x pour laquelle le cœfficient de diffu-
sion de l’espèce i est connu (figure 2.3). Ceci conduit à :

ji,x2 =
Di,x ∗ (ci(x + ∆x/2)− ci(x))

∆x/2
, (2.7)

et, de même entre les plans d’abscisse x + ∆x/2 et x + ∆x,

ji,x2 = −Di,x+∆x ∗ (ci(x + ∆x/2)− ci(x + ∆x))

∆x/2
. (2.8)

Les deux équations précédentes permettent de donner une expression de la
concentration ci à l’abscisse x+∆x/2. En regroupant cette expression dans l’équa-
tion 2.7 ou 2.8, nous obtenons par identification :

Di,x+∆x/2 =
2Di,x ∗Di,x+∆x

Di,x + Di,x+∆x

. (2.9)

De manière analogue nous déterminons les expressions des autres cœfficients
de diffusion pour les cinq autres frontières et ainsi compléter l’équation 2.6. En
utilisant l’hypothèse de linéarité de l’évolution des concentrations entre deux pas
de temps, nous remplaçons les concentrations ci(x, y, z, t+dt/2) par (ci(x, y, z, t+
dt) − ci(x, y, z, t))/2, ce qui finalement conduit à exprimer au centre de chaque
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xJi,x2 Ji,x2

∆x/2 ∆x/2

Di,x Di,x +∆xDi,x +∆x/2

ci(x) ci(x+∆x)

Figure 2.3 – Estimation du cœfficient de diffusion à la frontière entre deux cellules
de diffusivité différentes

cellule une relation linéaire mettant en jeu les concentrations au centre de cette
cellule et de ses six voisines à l’instant t + dt en fonction des concentrations dans
ces sept cellules à l’instant t. Tout l’art de la résolution numérique de l’équation
de transport par diffusion conduit donc à résoudre une succession de systèmes
linéaires.

2.3.2.2 Méthode de résolution de l’équation de transport

Formulée avec le schéma d’intégration de Crank-Nicholson, l’équation de trans-
port par diffusion conduit à écrire dans chaque cellule du domaine d’étude une
équation linéaire avec sept inconnues. Pour alléger l’écriture nous proposons
d’introduire les variables suivantes :

βx = dtDi,x,y,z/∆x2,

βy = dtDi,x,y,z/∆y2,

βz = dtDi,x,y,z/∆z2,

d1 =
1

1 + Di,x,y,z/Di,x−∆x,y,z

,

d2 =
1

1 + Di,x,y,z/Di,x+∆x,y,z

,

d3 =
1

1 + Di,x,y,z/Di,x,y−∆y,z

,

d4 =
1

1 + Di,x,y,z/Di,x,y+∆y,z

,

d5 =
1

1 + Di,x,y,z/Di,x,y,z−∆z

,

d6 =
1

1 + Di,x,y,z/Di,x,y,z+∆z

, (2.10)
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ce qui conduit à exprimer au centre d’une cellule centrée en (x, y, z) l’équation
suivante :

Ai,xyzci(x, y, z, t + dt)

−βxd1ci(x−∆x, y, z, t + dt)− βxd2ci(x + ∆x, y, z, t + dt)

−βyd3ci(x, y −∆y, z, t + dt)− βyd4ci(x, y + ∆y, z, t + dt)

−β − zd5ci(x, y, z −∆z, t + dt)− βzd6ci(x, y, z + ∆z, t + dt)

= Fi,xyz,(2.11)

avec :

Ai,xyz = 1 + βx(d1 + d2) + βy(d3 + d4) + βz(d5 + d6), (2.12)
Fi,xyz = (1 + βx(d1 + d2) + βy(d3 + d4) + βz(d5 + d6))ci(x, y, z, t)

+βx(d1ci(x−∆x, y, z, t) + d2ci(x +4x, y, z, t))

+βy(d3ci(x, y −∆y, z, t) + d4ci(x, y + ∆y, z, t))

+βz(d5ci(x, y, z −∆z, t) + d2ci(x, y, z + ∆, z, t)). (2.13)

Pour résoudre numériquement les équations de transport dans chaque cellule,
nous modifions le repérage des cellules. Puisque le domaine d’étude est parallélé-
pipédique et que les cellules sont régulières, nous proposons de les désigner avec
un indice désignant la position de la cellule dans le domaine d’étude. Posons :

α =
x

∆x
+

y −∆y

∆y
nx +

z −∆z

∆z
nxny, (2.14)

où nx et ny sont le nombre de cellules respectivement dans les directions x et y,
et x/∆x correspond au numéro de la cellule dans la direction x. x, y et z évoluent
par incréments de ∆x, ∆y et ∆z. Avec cette représentation, nous réexprimons
l’équation 2.11 par :

Ai,α,αci,α − Ai,α,α−1ci,α−1 − Ai,α,α+1ci,α+1

−Ai,α,α−nxci,α−nx − Ai,α,α+nxci,α+ny

−Ai,α,α−nxnyci,α−nxny − Ai,α,α+nxnyci,α+nxny = Fi,α, (2.15)

où Ai est la matrice système pour l’espèce diffusante i, ci le vecteur des concen-
trations exprimé à l’instant t+dt, inconnu et Fi le vecteur solution comprenant les
concentrations de l’espèce i à l’instant t. Les cœfficients de cette matrice, repérés
par les coordonnées αi et αj , s’expriment à partir des constantes βx, βy, βz et les
coefficients dn(1≤x≤6).

La résolution de ce système d’équations peut se faire en inversant la matrice
Ai qui a la particularité d’être exprimée à l’aide de sept termes diagonaux non
nuls. L’inversion du système peut se faire à l’aide de plusieurs algorithmes mais
qui ont l’inconvénient d’être imposants en terme de ressources de calcul. Or les
termes de la matrice système peuvent évoluer d’un pas de temps à l’autre puisque
celle-ci s’exprime à partir des cœfficients de diffusion, ces derniers étant reliés à
une modification de la microstructure. Ceci conduirait à inverser la matrice Ai à
chaque pas de temps.
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Une approche plus efficace en terme de ressources de calcul consiste à évaluer
par iterations successives le vecteur inconnu ci à l’aide de l’algorithme du gradient
conjugué. Cette méthode évite d’avoir à inverser la matrice et permet d’obtenir,
suivant le critère de convergence exigé, une valeur approchée du vecteur inconnu
en quelques iterations seulement. Le principe de l’algorithme est le suivant :

Posons :
x0 = ci(t),

g0 = h0 = Ax0 − F.

x0 est un vecteur correspondant aux valeurs initiales que l’on se donne arbi-
trairement pour déterminer le vecteur ci. Nous choissons de le prendre égal au
vecteur des concentrations, solution au pas de temps précédent.

Tant que la convergence n’est pas atteinte, répéter :

xn+1 = xn − (hngn)/(hnAhn)

gn+1 = Axn − F

hn+1 = gn+1 + hn(gn+1gn+1)/(gngn)

Finalement, la démarche de résolution numérique des équations de transport
se résume à l’algorithme suivant :

– pour t variant par incrément dt,
– 1. pour chaque espèce diffusante i,

– création de la matrice système Ai,
– création du vecteur solution Fi,
– choix de la valeur initiale pour ci,
– détermination du vecteur ci par itérations avec l’algorithme du gradient

conjugué,
– remise à jour des nouvelles concentrations pour l’espèce i,

2. passage à une nouvelle espèce diffusante,
– affichage des nouveaux profils de concentration,
– incrémentation du temps t
Cet algorithme a été développé à l’aide du code MATLABdéveloppé par Ma-

thworks. Dans la méthodologie de résolution numérique, la détermination des
nouveaux équilibres chimiques intervient après le calcul du transport de toutes
les espèces diffusantes, juste avant l’affichage des nouveaux profils de concentra-
tion.

2.3.3 Ecriture de l’interaction entre la solution interstitielle et les
phases solides composant la microstructure

Une fois le transport des espèces diffusives effectuées, la composition de la
solution interstitielle est modifiée. Par exemple, si la concentration du calcium en
solution externe est inférieure à celle de la solution interstitielle, initialement en
équilibre chimique avec les phases solides, le départ par diffusion de cette espèce
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conduit à une diminution de la concentration du calcium dans la solution inter-
stitielle ce qui déséquilibre le système solution interstitielle/phases solides. L’objectif
de cette partie est de mettre en place la stratégie de détermination des équilibres
chimiques dans la modélisation.

Chaque cellule incarnant la pâte de ciment est constituée d’une microstructure
’de type NIST’ à laquelle nous ajoutons la solution interstitielle au sein de la po-
rosité capillaire. Le système réactif est donc constitué de toutes les phases solides
présentes dans la microstructure et des concentrations totales pour chaque espèce
diffusante. La stratégie de résolution pour traiter le problème réactif consiste, au
sein de chaque cellule donc à :

– identifier les espèces solides en présence,
– identifier les espèces en solution,
– exprimer les bilans de matière en solution et pour le système solide/solution,
– exprimer les lois d’action de masse pour chaque espèce solide,
– exprimer les lois d’action de masse pour les formes complexes des ions en

solution,
– exprimer la relation d’électroneutralité de la solution.
– exprimer les cœfficients d’activité ionique avec un modèle d’interaction.
Le modèle génère un fichier texte, en respect avec le format des données in-

put de PHREEQC. Sont ainsi définis, pour chaque cellule (de pâte de ciment mais
aussi d’environnement agressif), la composition de la solution interstitielle (vo-
lume, concentration totale de chaque espèce diffusante) après le transport, les es-
pèces solides en présence (nom, quantité disponible) ainsi que celles qui peuvent
intervenir dans l’équilibre (pour envisager la précipitation d’espèces non pré-
sentes initialement). Ensuite, est spécifié que le calcul demandé est un équilibre
pour chaque cellule. PHREEQCgénère alors un fichier output, dans lequel il suffit
d’extraire, pour chaque cellule, les informations nécessaires, à savoir les concen-
trations totales de toutes les espèces en solution, le pH, ainsi que les quantités
d’espèces solides résiduelles. Le bilan volumique des espèces solides permet de
déterminer la nouvelle porosité capillaire.

Actuellement le modèle considère que toutes les phases solides se dissolvent
de manière congruente. La décalcification des C − S − H est prise en compte
en utilisant deux C − S − H avec des rapports C/S égaux à 1, 65 et 1, 1. Lors
des calculs réactifs il peut y avoir coexistence dans une cellule donnée de ces
deux C−S−H , ce qui permet par une combinaison linéaire d’avoir globalement
dans une cellule des C − S − H de composition variable entre C/S = 1, 1 et
C/S = 1, 65. Les autres phases solides prises en compte dans la modélisation
sont rappelées dans le tableau 2.1 et correspondent pour la plupart aux phases
différentes présentes dans le modèle CEMHYD3D.

Les espèces en solution sont celles impliquées dans les lois d’action de masse
avec les phases solides :

– calcium,
– aluminium,
– silice,
– soufre,
– chlore,
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Tableau 2.1 – Espèces solides prises en compte dans la base de données ther-
modynamiques et lois d’action de masses correspondantes, d’après l’inventaire
dressé par S. Brault [3]

Elément Equation d’équilibre log(K)
Portlandite Ca(OH)2 + H+ ←→ Ca2+ + 2OH− 22, 8

Gypse CaSO4 : 2H2O ←→ Ca2+ + SO4
2− + 2H2O −4, 58

Ettringite 6CaO.Al2O3.3SO3 : 32H2O + 12H+

←→ 6Ca2+ + 2Al3+ + 3SO4
2− + 38H2O 55, 35

Monosulfoaluminate 4CaO.Al2O3.SO3 : 12H2O + 12H+

de calcium ←→ 4Ca2+ + 2Al3+ + SO4
2− + 18H2O 71, 49

C − S −H 1, 65CaO.SiO2.2, 45H2O + 3, 3H+

(C/S = 1, 65) ←→ 1.65Ca2+ + H4SiO4 + 2, 1H2O 29, 504
C − S −H 1, 1CaO.SiO2.1, 7H2O + 2, 2H+

(C/S = 1, 1) ←→ 1, 1Ca2+ + H4SiO4 + H2O 17, 316
C3S 3CaO.SiO2 + 3H2O ←→ 3Ca2+ + 4OH− + H2SiO4

2− 0
C2S 3CaO.SiO2 + 2H2O ←→ 2Ca2+ + 2OH− + H2SiO4

2− 0
C3A 3CaO.Al2O3 + 6H2O ←→ 3Ca2+ + 2Al−3 + 12OH− 0

C4AF 4CaO.2Al2O3 + 10H2O ←→ 3Ca2+ + 4Al3− + 20OH− 0
Brucite Mg(OH)2 + 2H+ ←→Mg2+ + 2H2O 16, 3

Calcite ou aragonite CaCO3 ←→ Ca2+ + CO3
2− −8, 3

Chlorure de calcium CaCl2 ←→ Ca2+ + 2Cl− 2, 56
Monochloroaluminate 3CaO.Al2O3.CaCl2.10H2O + 12H+

de calcium ←→ 4Ca2+ + 2Al3+ + 2Cl− + 16H20 72, 52
Monocarbonate 3CaO.Al2O3.CaCO3.11H2O + 12H+

de calcium ←→ 4Ca2+ + 2Al3+ + CO3
2− + 17H2O 70

C3AH6 3CaO.Al2O3.6H2O + 12H+

←→ 3Ca2+ + 2Al3+ + 12H2O 78, 8
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– magnesium,
– carbone.

Le chlore, le magnesium et le carbone sont des espèces prises en compte dans les
équilibres chimiques pour traiter certains environnements chimiquement agres-
sifs tels que l’eau de mer, dans lequel ces ions sont présents.

A ces espèces en solution sont aussi inclus les alcalins, sodium et potassium,
initialement présents en tant que traces dans le clinker. Pour limiter le nombre
d’espèces diffusantes, nous considérons que l’espèce fer en solution se comporte
comme l’espèce aluminium : cette hypothèse peut se justifier en terme de valence,
en terme de constantes d’équilibres pour les réactions de complexation des ions
de ces deux espèces et enfin parce que la quantité de fer sous forme solide et en
solution est très faible devant celle de l’espèce aluminium. Ceci explique pour-
quoi n’apparaît pas le fer dans l’expression de l’équation d’équilibre de l’espèce
solide C4AF .

2.3.4 Rétroaction des réactions sur le transport : évaluation du
cœfficient de diffusion

Une fois le calcul réactif effectué, dans chaque cellule, il y a équilibre chimique
entre les phases solides et la solution interstitielle. Ce retour à un nouvel état
d’équilibre est atteint par dissolutions et précipitations de phases solides. Il y
a donc une évolution de la porosité capillaire, et par conséquent une évolution
du réseau poreux et des caractéristiques cinétiques de transport des ions dans
chaque cellule. Les C − S − H , s’ils évoluent, contribuent à une modification de
la distribution de la porosité d’hydrates.

Diverses études expérimentales ont permis d’obtenir des modèles empiriques
reliant la porosité et le cœfficient de diffusion d’un ion. F. Adenot [58], par exemple,
propose de différencier la macroporosité de la microporosité et ainsi écrit :

D = Dmicro
pmicro

p
+ Dmacro

pmacro

p
, (2.16)

Dmicro = 5, 8.10−12m2.s−1,

Dmacro = 1, 2.10−11(
2.10−9

1, 2.10−11
)

pmacro
0,5

.

B. Gérard, dans sa modélisation, modélise l’évolution du cœfficient de diffu-
sion apparent du matériau (équation 1.33 et figure 1.23 à droite) à partir de la
porosité induite par la dissolution de chaque phase solide, ainsi que des états
initiaux et finaux du matériau.

Pour des images digitalisées de 100µm3 de pâtes de ciment, E.J. Garboczi a
établi une relation entre la diffusivité d’un ion au sein d’une microstructure digi-
talisée de ’type NIST’ [69] :

D

D0

= 0, 001 + 0, 07φ2 + 12(φ− 0, 18)2H(φ− 0, 18), (2.17)
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où D est le cœfficient de diffusion d’un ion dans la microstructure, D0 le cœf-
ficient de diffusion de cet ion dans l’eau, φ la porosité capillaire, H la fonction
Heavyside1 et 0, 18 un seuil statistique de percolation de la porosité dans les mi-
crostructures du NIST.

Cette relation a été obtenue en attribuant une diffusivité relative des C−S−H
égale à 0, 0025, soit 1/40eme de la diffusivité d’un pore saturé, à partir de simu-
lations informatiques sur des microstructures de C3S hydraté. La comparaison
avec des expériences a conduit à proposer, comme domaine de validité de l’ex-
pression, une porosité capillaire variant de 10% à 40%. Cette expression a aussi
été validée lors du passage du modèle d’hydratation du C3S au ciment, puis, par
S. Rémond, pour des ciments contenant des cendres issues d’ordures ménagères
incinérées [30].

Cette relation traduit l’influence d’un seuil de percolation de la porosité capil-
laire, ici de 18%, sur la cinétique de diffusion d’un ion au sein de la microstructure
digitale.

Plus récemment, l’extension de cette relation aux ciments contenant de la fu-
mée de silice a été proposée par D.P. Bentz et al. [70] :

D

D0

=
0, 0004

β
+

0, 03

β
φ2 + 1, 7(φ− 0, 17)2H(φ− 0, 17), (2.18)

où β est un paramètre qui est fonction de la teneur en fumée de silice. Il peut
prendre les valeurs suivantes :

– 1 si la teneur en silice ajoutée est nulle,
– 1, 33 s’il y a 3% de fumée de silice,
– 4 s’il y a 6% de fumée de silice,
– 8 s’il y a 10% de fumée de silice.
Pour caractériser l’évolution des cinétiques de diffusion dans notre modèle,

nous choisissons la relation 2.18. Ce choix se justifie par l’utilisation dans notre
modélisation de microstructures digitalisées issues du modèle du NIST, par le
fait que cette relation a été validée expérimentalement sur de nombreux maté-
riaux différents et enfin parce qu’elle implique la porosité capillaire, que nous
déterminons après le calcul réactif comme le bilan volumique des espèces.

2.4 Validation qualitative du modèle pour le trans-
port diffusif pur

L’objectif de cette étude est d’étudier l’évolution dans le temps des profils de
concentration et vérifier si la programmation des équations de transport dans le modèle
est correcte et donne des résultats cohérents pour un cas simple. La simulation
est effectuée en prenant comme pâte de ciment un matériau poreux, non réactif, à
l’intérieur duquel la concentration en ions est nulle.

A l’instant initial, à t = 0, nous imposons aux cellules d’environnement agres-
sif, à une extrémité de l’échantillon une concentration en ions égale à 1, constante

1La fonction Heavyside a les propriétés suivantes : H(x ≤ 0) = 0 et H(x > 0) = 1.
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dans le temps, et nous observons la saturation progressive en ions dans le maté-
riau poreux.

Les conditions aux limites conduisent à avoir un transport unidirectionnel.
Une condition de flux nul est imposée dans le plan de profondeur x = 5mm, des
conditions de périodicité sont imposées pour les quatre autres faces du parallélé-
pipède.

La figure 2.4 montre l’évolution des profils de concentration de l’instant initial
t = 0h jusqu’à vingt jours. La figure 2.5 présente en un point donné l’évolution
de la concentration en fonction du temps.

0 1 2 3 4 5

Cini
Concentration

Profondeur dans l'échantillon (mm)

Figure 2.4 – Profil des concentrations
dans la profondeur de l’échantillon
de t = 0 à t = 20j

0 500 1000 1500 2000 2500
0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0.7

0.8

0.9

1.0

Figure 2.5 – Evolution de la concen-
tration normalisée (C/Cini) à la pro-
fondeur x = 2mm en fonction de la
racine carrée du temps

La figure 2.4 montre des profils des concentrations typiques des phénomènes
de diffusion unidirectionnels. La saturation en ions est d’autant plus lente que
l’on se trouve loin de la solution externe, ce qui est logique.

Si l’on s’intéresse à l’évolution des concentrations en fonction de la racine car-
rée du temps à une profondeur donnée (figure 2.5), nous distinguons trois zones
distinctes en fonction du temps.

1. Dans la zone centrale, l’évolution de la concentration est linéaire avec la
racine carrée du temps. Dans cette zone, les conditions aux limites sont
stables, le cœfficient de diffusion est constant et le transport unidirection-
nel. Dans ces conditions, les problèmes diffusionnels conduisent à des ex-
pressions linéaires avec la racine carrée du temps. Il est donc normal de
retrouver ce résultat dans notre simulation.

2. La zone située avant ce régime linéaire correspond au temps nécessaire à
l’obtention du régime de transport diffusif à la profondeur d’échantillon
considérée : tant que les ions n’ont pas pénétré suffisament dans la micro-
structure, il n’y a pas de transport diffusif en profondeur dans l’échantillon.

3. La partie finale de la courbe est caractérisée par une perte de la linéarité avec
la racine carrée du temps. Il faut rappeler que dans le domaine d’étude, le
milieu a une dimension finie et qu’une condition de flux nul est imposée à
l’extrémité droite de l’échantillon. Par conséquent, quand la concentration
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en ions à l’extrémité droite de l’échantillon n’est plus nulle et commence à
augmenter, alors la solution en racine carrée du temps de l’évolution des
concentrations n’est plus exacte car le milieu n’est plus semi-infini.

Globalement, cet exemple montre le comportement du modèle pour la gestion
du transport diffusif. Tant que le milieu peut être considéré comme semi-infini,
toutes les hypothèses qui conduisent à avoir la solution semi-analytique sont res-
pectées, ce qui fait que l’évolution de la concentration est effectivement linéaire
par rapport à la racine carrée du temps.

Quand la concentration à la droite du matériau commence à augmenter, l’évo-
lution de la concentration ne suit plus la solution semi-analytique du problème
unidimensionnel semi-infini, mais néanmoins le transport reste tout de même
diffusif.

2.5 Conclusion

Par sa nature polyphasique, le ciment est un matériau complexe à étudier.
L’équilibre chimique qui s’établit entre la solution interstitielle et les phases so-
lides environnantes conduit à un pH supérieur à 13 en présence d’alcalins. Les
différences de composition chimique entre un environnement aqueux extérieur
et la solution interstitielle sont moteurs de mouvements d’ions, majoritairement
diffusifs en milieu totalement saturé. Les mouvements d’ions modifient locale-
ment la composition de la solution interstitielle et par conséquent perturbent les
équilibres chimiques en place. Ceux-ci sont rétablis instantanément par des dis-
solutions ou précipitations de phases solides.

La plupart des modèles de transport réactifs actuels appliqués aux matériaux
cimentaires sont basés sur une phénoménologie observée sur des cas expérimen-
taux. La chimie peut être simplifiée, soit en pilotant toutes les réactions à partir
d’une seule espèce diffusante, soit en ne considérant que les ions principaux des
espèces en solution. De plus, l’influence des espèces anhydres résiduelles n’est
souvent pas prise en compte.

Notre approche de modélisation est relativement différente. Nous nous ap-
puyons sur les images 3D générées par le modèle CEMHYD3Ddu NIST pour re-
présenter chaque cellule élémentaire de pâte de ciment dans un domaine d’étude
3D. A chaque cellule, cube de 100µm de côté, dans la porosité capillaire est as-
sociée une composition chimique moyenne de solution interstitielle à l’équilibre
avec les phases solides, calculée à l’aide du code géochimique PHREEQC. Toutes
les phases présentes dans la base de données thermodynamiques sont prises en
compte dans les calculs réactifs. Les calculs de spéciation effectués par PHREEQC
permettent aussi de prendre en compte l’influence des ions principaux et leurs
formes complexes et autorise de limiter le nombre d’espèces diffusantes au nombre
d’espèces totales.

2.6 En résumé...

Un matériau cimentaire soumis à une agression chimique externe en conditions satu-
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rées subit principalement deux types d’interactions : échange ionique diffusif entre
l’environnement agressif et la solution interstitielle, et réactions de dissolution et de
précipitation pour assurer l’équilibre entre le squelette solide et la solution interstitielle.
Ces interactions sont modélisées à l’aide d’un code de transport diffusif multi-espèces
3D couplé à un code géochimique, qui prend en compte toutes les espèces solides pré-
sentes dans les microstructures générées par les modèles du NIST ainsi que tous les ions
impliqués dans les relations d’action de masse. La programmation du modèle adopte la
formulation semi-implicite de Crank-Nicholson pour le transport et par conséquent ef-
fectue le calcul diffusif à l’échelle globale du domaine d’étude. Ensuite, connaissant les
concentrations totales d’espèces en solution et les espèces solides réactives, localement
un calcul de spéciation détermine les nouvelles concentrations à l’équilibre et
les quantités d’espèces solides dissoutes ou précipitées. Enfin, à la suite des dis-
solutions ou précipitations, la nouvelle porosité capillaire permet de déduire, dans
chaque cellule, le nouveau cœfficient de diffusion .
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Chapitre 3

Application du modèle pour l’étude
de trois environnements agressifs

3.1 Introduction

Le chapitre précédent a établi le cadre, le principe et la méthode de résolution
pour la modélisation. La succession de calculs de transport diffusifs 3D et de cal-
culs de spéciation permet de caractériser l’évolution spatiale et temporelle de la
pâte de ciment et de sa solution interstitielle, à partir d’un microstructure digi-
tale d’une pâte de ciment, déduite du modèle CEMHYD3D, et de la composition
chimique de l’environnement externe agressif.

Dans ce chapitre, nous testons le ’comportement’ du modèle et la stratégie
de résolution des équations relatives, en essayant de reproduire l’interaction de
l’eau pure sur une pâte de ciment CEM I. Cette agression chimique ayant été lar-
gement étudiée ces dernières années, une base de comparaison avec des résultats
expérimentaux ou des modélisations précédentes est alors possible.

Dans une seconde partie, nous étudions l’influence d’ions présents dans une
eau faiblement minéralisée sur le comportement à la lixiviation d’une pâte de ci-
ment, et en particulier la différence avec l’eau pure. Enfin, nous effectuons une
simulation d’attaque à l’eau de mer, en essayant tout particulièrement de retrou-
ver l’influence de chaque ion présent et l’effet des couplages entre ions dans le
cas de l’eau de mer.

3.2 Phénoménologie de la lixiviation

La lixiviation d’un matériau à matrice cimentaire correspond à la dissolution
progressive de ses principaux constituants. Ce processus s’initie dès que la ma-
trice d’un béton ou d’un mortier est exposée à un environnement aqueux de com-
position chimique différente de celle de la solution interstitielle d’un matériau
sain. Puisque le pH de la solution interstitielle est proche de 13, 5, la plupart des
environnements aqueux naturels sont potentiellement agressifs vis-à-vis de ce
matériau et un échange ionique avec l’extérieur peut se produire au sein de la
porosité capillaire. Les phénomènes de lixiviation ont été observés dans de nom-
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breuses structures en béton mais celles qui sont continûment en contact avec un
environnement liquide, comme les barrages, sont les plus dégradées.

Les cinétiques de dégradation sont très variables et dépendent en particulier
du matériau et de l’environnement aqueux. Par exemple, F. Badouix [71] rapporte
que, pour des durées d’exposition et un environnement agressif comparables (53
et 66 ans), les couches superficielles dégradées du barrage de Saint Etienne du
Vigan et de l’écluse de Krembs ont pour épaisseur respectives 6 à 8 mm d’une
part, et 1 à 3 mm d’autre part. Cet écart est imputé aux ciments utilisés, un CEM
I/CPA pour le barrage et un CEM II/CPJ pour l’écluse. Y. Fujiwara [72] a montré
que la présence d’ions dissous dans l’eau modifie aussi fortement les cinétiques
de dégradation de bétons enfouis dans un sol. En effet, certains de ces bétons,
âgés de 60 à 100 ans, ont été dégradés sur quelques centimètres en présence d’une
eau saline, soit des épaisseurs dix fois plus importantes qu’en eau douce. Cette
différence s’explique par le caractère agressif, ou au contraire, protecteur, de cer-
tains ions tels que CO2−

3 qui induisent la formation d’une couche protectrice, à la
surface du matériau.

Ainsi, la forte variabilité des cinétiques de dégradation observées dans des
structures existantes, ainsi que la volonté de pouvoir garantir dans le temps une
tenue du matériau, a conduit à de nombreuses études en laboratoire, sur des en-
vironnements parfaitement reproductibles.

Ces études ont mené à des travaux sur des pâtes de ciment [58, 60, 18] et des
mortiers [53] soumis à l’eau pure [58, 18], à l’eau minéralisée [14, 18], ou à une
solution au nitrate d’ammonium [17, 18]. Les réactions agressives ont été aussi
accélérées par un champ électrique [60, 73]. Certains matériaux étaient totalement
hydratés [58], et d’autres partiellement hydratés [5, 18]. Les modélisations qui
en ont été déduites ont expliqué la phénoménologie des dégradations observées
mais restent exclusives à des conditions expérimentales particulières, en terme de
matériau et/ou d’environnement agressif.

Dans ce chapitre, nous nous orientons vers l’étude de la lixiviation de pâtes
de ciment CEM I par de l’eau pure ou faiblement minéralisée. Des études précé-
dentes [58, 60] ont mis en évidence une dissolution progressive des principaux
hydrates : d’abord la portlandite, qui est l’hydrate le plus soluble, puis le mo-
nosulfoaluminate de calcium, et enfin l’ettringite. Après que la portlandite soit
totalement dissoute, les C − S − H se décalcifient jusqu’à former, dans l’état ul-
time de dégradation un gel de silice.

3.3 Modélisation de la lixiviation d’une pâte de ci-
ment CEM I

3.3.1 Mise en place du calcul

La mise en place d’une simulation avec notre modélisation numérique com-
porte deux étapes préliminaires :

– définition de la microstructure de la pâte de ciment,
– définition de la solution agressive.
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Nous avons choisi de prendre comme microstructures initiales de pâtes de
ciment les images ’digitalisées’ générées par le modèle CEMHYD3D, pour la modé-
lisation des essais expérimentaux de S. Kamali [18]. Les compositions des maté-
riaux utilisés pour nos simulations sont reportées dans le tableau 3.1.

Tableau 3.1 – Proportions volumiques [%] des phases composant les microstruc-
tures de pâtes de ciment CEM I à rapport E/C = 0, 25, 0, 40 et 0, 50.

Phase E/C = 0, 25 E/C = 0, 40 E/C = 0, 50
Porosité capillaire 9, 80 17, 8 23, 7

C3S 13, 1 4, 72 2, 06
C2S 7, 76 3, 91 2, 24
C3A 0, 42 0, 16 0, 04

C4AF 3.17 1, 98 1, 07
Gypse 0, 27 0 0
CH 15, 7 16, 9 16, 4

C − S −H 42, 1 47, 4 47, 3
C3AH6 2, 02 2, 44 3.14
ETTR 0, 83 0, 67 0, 48

ETTRC4AF 2, 11 2, 12 1, 94
AFM 0, 30 0, 14 0, 16
FH3 0, 68 0, 84 1, 09
Air 1, 21 0, 41 0

La figure 3.1 représente une vue en coupe de ces trois microstructures géné-
rées. A chaque couleur de pixel correspond une phase solide. Dans ces figures, et
dans toutes celles qui suivent dans ce mémoire, la convention de couleur est la
suivante :

– noir = porosité,
– gris foncé = anhydres, sans distinction uniquement pour les figures entre C3S,

C2S, C3A, C4AF et gypse,
– gris clair = monosulfoaluminate de calcium et ettringite,
– blanc = portlandite.

Figure 3.1 – Sections des microstructures 3D générées par CEMHYD3D, pour des
ciments CEM I à rapport E/C = 0, 25 (à gauche), E/C = 0, 40 (au centre) et
E/C = 0, 50 (à droite).
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Il est à remarquer que les microstructures numérisées comportent encore des
anhydres. Cependant, à ce stade de développement du modèle, le comportement
des anhydres n’est pas encore pris en compte. Dans cette étude donc, les pixels
des phases anhydres jouent le rôle d’inclusions chimiquement inertes. Sur le ta-
bleau 3.2 nous notons que la proportion de monosulfoaluminate déterminée par
le modèle d’hydratation CEMHYD3Dpour les trois microstructures est relative-
ment faible par rapport aux calculs de S. Kamali, basés sur les évolutions stœchio-
métriques des composants lors de l’hydratation du ciment CEM I et par rapport
à des observations sous microscopie.

Tableau 3.2 – Comparaison des proportions volumiques, pour les trois dosages
en ciment CEM I hydratés, prédites par le modèle CEMHYD3Ddu NIST et par les
calculs prédits par le modèle de S. Kamali [18] [%]

E/C α C − S −H C − S −H AFt AFt AFm AFm
modèle modèle NIST modèle NIST modèle NIST

0, 25 58% 44 42 2, 5 2, 9 5, 2 0, 3
0, 40 76% 46 47 2, 5 2, 8 5, 4 0, 1
0, 50 84% 45 47 2, 5 2, 4 5, 3 0, 2

La solution agressive est extrêmement simple à définir car il s’agit de l’eau
pure. Cette solution agressive est caractérisée par un pH neutre, égal à 7, et par
des concentrations totales nulles de chaque espèce en solution.

3.3.2 Etude du comportement à l’eau pure d’une pâte de ciment
CEM I à E/C = 0, 4

Cette première étude a essentiellement pour objectif la caractérisation de la
phénoménologie de la simulation de lixiviation. Nous utilisons pour notre simu-
lation un ciment Portland à E/C = 0, 40, matériau de base pour les essais et la
modélisation de F. Adenot [58], et matériau de référence de S. Kamali [18].

3.3.2.1 Etape préliminaire : correction de la teneur en hydrates d’aluminates

Dans le but d’être dans un cas représentatif le plus proche d’un cas réel, nous
choisissons de corriger la teneur en sulfoaluminates (ettringite et monosulfoalu-
minate de calcium) proposée par le modèle CEMHYD3D. En effet, ce modèle consi-
dère les phases, et leurs événements d’occurence respectifs, suivants(figure 1.17) :

– ETTR : ettringite, issue de la ’collision’ des pixels de C3A et de gypse,
– ETTRC4AF : ettringite, issue de la ’collision’ des pixels de C4AF et de gypse,
– C3AH6 : hydrogrenat, issu de la nucléation de pixels de C3A ou de la ’colli-

sion’ de C3A et de C3AH6 ,
– AFM : monosulfoaluminate, issu de la ’collision’ de pixels d’ettringite et de

pixels de C3A ou de C4AF .
Comme indiqué dans la figure 1.17, la probabilité de collision d’ettringite et

de C3A ou de C4AF -et donc la probabilité de formation de monosulfoaluminate-
est dépendante de la quantité de gypse disponible dans la microstructure. De même,
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la probabilité de nucléation du C3AH6 est aussi fonction de la teneur en alumi-
nate tricalcique. Etant donné le grand nombre d’aluminates hydratés, la gestion
de leur formation est une opération bien plus complexe que l’hydratation des
silicates, qui ne forment que des C − S −H et de la portlandite.

Pour simplifier l’étude phénoménologique et se rapprocher des modèles exis-
tants, nous regroupons les deux formes d’ettringite, ETTR et ETTRC4AF, du mo-
dèle CEMHYD3D en une seule, ETTR, par substitution Fe −→ Al dans ET-
TRC4AF et nous augmentons la quantité de monosulfoaluminate au détriment
de l’hydrogrenat C3AH6. De cette manière, pour la pâte de ciment à E/C = 0, 40,
les proportions volumiques d’ettringite et de monosulfoaluminate passent res-
pectivement à 2, 8% et 2, 6%, ce qui conduit à des valeurs qualitativement plus
conformes et plus proches des résultats proposés par le modèle analytique de S.
Kamali.

Une fois cette étape de correction effectuée, le modèle considère qu’initiale-
ment toutes les cellules de pâte de ciment qui composent le domaine d’étude
sont identiques.

3.3.2.2 Pourquoi ne pas prendre directement en compte les phases anhydres
dans le calcul réactif ?

A ce stade de développement, seules les quantités des phases composant la
microstructure sont prises en compte pour le calcul réactif. Ceci implique que
toute phase potentiellement réactive peut réagir, même si spatialement elle n’est pas
en contact direct avec la porosité capillaire. Cette remarque est importante car elle
signifie que s’il reste, comme c’est le cas dans nos microstructures, des phases an-
hydres, le calcul réactif conduit à les dissoudre prioritairement1, pour former des
hydrates et en particulier des C−S−H et de la portlandite. Intuitivement, ce cal-
cul conduit à consommer totalement les anhydres et ’hydrater’ complètement la matrice
cimentaire dès le premier cycle de calcul. Ce ’comportement réactif’ n’est absolument
pas réaliste car les hydrates formés autour des particules de grains de ciment an-
hydres forment une barrière diffusionnelle qui limite la cinétique de dissolution
des phases anhydres. Pour ne pas rencontrer ce problème, le modèle ne tient pas
compte de la réactivité des anhydres. A l’exception des C − S − H , toutes les
phases réactives ont un comportement de type ’dissolution/précipitation’. Les
C − S − H peuvent quant à eux, en plus, se décalcifier, par l’intermédiaire de
l’introduction dans la base de données réactives d’un C − S −H de rapport C/S
égal à 1, 1. Le passage dans une cellule d’un C − S −H de rapport C/S de 1, 65 à
1, 1 se fait, globalement, par une combinaison linéaire entre ces deux C − S −H .

3.3.2.3 Etude de l’évolution de la composition de la solution interstitielle

Dans cette partie, nous présentons l’évolution des profils de concentrations
d’espèces en solution. A la suite d’échanges diffusifs d’ions avec l’environnement
externe, ici de l’eau pure (dans laquelle la concentration de tous les ions est nulle),
les ions présents dans la solution intersititielle diffusent au travers de la matrice

1car elles sont plus solubles que les autres espèces
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cimentaire vers la solution agressive. La figure 3.2 présente, à différents instants
de la simulation, les évolutions du pH et de la concentration totale en calcium en
solution en fonction de la profondeur dans le matériau. Puisque l’environnement
agressif externe est situé à l’abscisse zéro, la zone saine de la matrice cimentaire
est à droite et la zone la plus dégradée à gauche.
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Figure 3.2 – Profils du pH et de la concentration en calcium en solution à diffé-
rents instants simulés, pour une pâte de ciment CEM I à E/C = 0, 40.

Au début de la simulation, la présence d’ions alcalins, sodium et potassium,
dans la solution interstitielle en équilibre avec le système -C−S−H , portlandite, et-
tringite, monosulfoaluminate, gypse- se caractérise par un pH égal à 13, 3. Le pH, cal-
culé, est en partie imposé par la teneur en alcalins, ici fixée à 300mmol.l−1, valeur
cohérente avec les mesures expérimentales de P. Longuet [7] et D. Rothstein [74].
Le départ des ions vers l’environnement extérieur conduit dans la solution inter-
stitielle à une carence de ces ions, provoquant la dissolution ou la précipitation
des phases réactives. Les ions alcalins ne sont pas remplacés car ils se trouvent
uniquement en présence sous forme d’ions dans la solution interstitielle. Le dé-
part des ions alcalins conduit par conséquent à l’apparition dans chaque cellule
de nouveaux équilibres chimiques, caractérisés par une baisse progressive du pH
de la solution et l’augmentation de la concentration du calcium en solution.
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Lorsque tous les ions alcalins ont quitté la matrice cimentaire, le nouvel équi-
libre chimique se traduit par une concentration en calcium en solution proche de
20mmol.l−1 et par un pH proche de 12, 46. Ces valeurs sont extrêmement proches
de l’équilibre de la portlandite, comme nous l’avons précédemment constaté dans
le paragraphe 1.3.1.4 et calculé dans le tableau 1.3.

L’augmentation de la concentration du calcium en solution, suite au départ
des alcalins, conduit à augmenter le gradient de concentration entre la solution
interstitielle et l’environnement extérieur. Ainsi, le flux diffusif de l’espèce cal-
cium est pratiquement multiplié par quinze lorsque la concentration en calcium
en solution passe de 1, 3mmol.l−1 à 20mmol.l−1, ce qui, par conséquent, accélère
la dissolution des phases solides contenant l’espèce calcium, et en particulier de
la portlandite.

Après un certain nombre de cycles de calcul, nous observons différents pro-
fils de concentration séparés par des paliers. Par exemple, de la zone saine vers
l’environnement extérieur, la concentration du calcium en solution chute bruta-
lement de 20mmol.l−1 à 12mmol.l−1, puis décroit pratiquement linéairement de
6mmol.l−1 à 4mmol.l−1. De même, le pH suit une telle évolution. Ainsi, nous
constatons l’apparition de zones dans lesquelles la composition de la solution
interstitielle est constante.

3.3.2.4 Etude de l’évolution des phases solides

Pour interpréter cette ’zonation’ de la composition de la solution interstititelle,
nous nous intéressons maintenant à l’évolution des phases solides.

La figure 3.3 présente le profil des espèces solides, tracé au même moment
que le dernier profil de la figure 3.2, c’est-à-dire après 115 jours simulés par cal-
cul. Nous remarquons que la première chute brutale du pH et de la concentration
en calcium est à mettre en relation avec la dissolution totale de la portlandite,
à 1mm de profondeur. De même, la position du front de dissolution totale du
monosulfoaluminate, à 0, 5mm de profondeur, correspond à la seconde baisse,
à la fois, du pH, et de la concentration en calcium. Ainsi, nous établissons qu’à
une dissolution totale d’une espèce solide correspond une évolution brutale de
la composition de la solution interstitielle. Il semble logique que celà soit aussi le
cas pour l’apparition d’une espèce solide dans la matrice cimentaire, car cet évé-
nement modifie le système réactif et donc son état d’équilibre physico-chimique.

La figure 3.4 présente l’évolution de la profondeur de dissolution totale de la
portlandite en fonction de la racine carrée du temps.

Les hypothèses largement formulées dans la plupart des modèles de dégra-
dation unidirectionnelle de matériaux cimentaires consistent à dire que :

– pour une dégradation unidimensionnelle,
– avec des conditions aux limites et un cœfficient de diffusion constants,
– avec l’existence d’un noyau intact dans le matériau,

une solution semi-analytique du problème diffusionnel existe, et qu’elle consiste
à poser que la profondeur dégradée s’exprime linéairement avec la racine carrée
du temps [58, 60, 18].

Dans notre calcul, nous constatons que la profondeur pour laquelle la port-
landite s’est totalement dissoute suit pratiquement une telle tendance, confirmant
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Figure 3.3 – Profil de répartition des phases solides au bout de 115 jours de lixi-
viation à l’eau pure, pour une pâte de ciment CEM I à E/C = 0, 40.
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ainsi que la cinétique de dégradation est bien régie par un processus diffusion-
nel. Néanmoins, par rapport à certains modèles tels que le modèle de Gérard [60],
nous ne suivons pas une relation exactement linéaire car l’hypothèse de constance
du cœfficient de diffusion n’est pas respectée ; le calcul corrige sa valeur en fonc-
tion de l’évolution de la porosité capillaire.

De même, si nous nous intéressons à l’évolution de la quantité totale de port-
landite dissoute dans le matériau au cours du temps, donnée expérimentale sou-
vent étudiée pour caractériser les cinétiques de dégradation (figure 3.5), nous re-
marquons qu’à partir de t = 30 ∗ 30h, l’évolution de la quantité de portlandite
relarguée devient pratiquement linéaire avec la racine carrée du temps, évolution
typique des processus diffusionnels unidirectionnels. Mais ici encore, l’évolution
n’est pas exactement linéaire car les cœfficients de diffusion ne sont pas constants
au cours du temps et au sein du matériau. Ainsi, à cet instant t = 30 ∗ 30h, où
le régime de dissolution de la portlandite devient pratiquement linéaire avec la
racine carrée du temps, correspond le moment où pratiquement tous les alca-
lins ont quitté la solution interstitielle (voir le profil à t = 1000h de la figure
3.2). Cette constatation est logique puisque à l’instant où les alcalins ont quitté la
microstructure, les conditions aux limites du problème diffusionnel deviennent
constantes. A ce moment, la concentration du calcium dans la solution intersti-
tielle n’augmente plus, et devient égale à 20mmol.l−1. Dans ce cas, la simulation
se rapproche du ’problème modèle’ pour lequel la solution s’exprime en loi racine
carrée du temps.
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Figure 3.5 – Evolution de la quantité de portlandite relarguée par le matériau en
fonction de la racine carrée du temps

La figure 3.6 présente, dans la cellule au contact avec l’environnement agressif,
l’évolution des espèces solides et de la porosité en fonction du temps simulé. De
cette figure, nous en tirons les observations suivantes :
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– la première espèce à se dissoudre totalement est la portlandite,
– simultanément à la dissolution de la portlandite se produisent aussi, avec

des vitesses beaucoup plus lentes, les dissolutions partielles du monosul-
foaluminate et des C−S−H de rapport C/S = 1, 65, de façon à compenser
le départ des ions aluminium, soufre et silice,

– dès que la portlandite est totalement dissoute et pour compenser la de-
mande en ions calcium, la décalcification se produit et conduit à la trans-
formation du C − S − H de rapport C/S = 1, 65 en C − S − H de rapport
C/S = 1, 1, de volume molaire plus faible,

– pour compenser la demande en calcium, le monosulfoaluminate se dissout
aussi, partiellement, ce qui introduit un excès, dans la solution interstitielle,
d’ions sulfate, et par conséquent la précipitation d’ettringite,

– lorsque les C − S − H se sont complètement décalcifiés, la cinétique de
dissolution du monosulfoaluminate s’accélère, et donc aussi la cinétique de
précipitation d’ettringite,

– le monosulfoaluminate est la seconde espèce à se dissoudre totalement.
– la dissolution totale du monosulfoaluminate induit le début de la dissolu-

tion de l’ettringite.
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Figure 3.6 – Evolutions en fonction du temps des proportions volumiques des
principales phases solides et de la porosité, dans la cellule directement en contact
avec la solution agressive

Puisque les concentrations des espèces en solution deviennent très faibles
après la dissolution totale de la portlandite puis du monosulfoaluminate, les
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gradients de concentration et par conséquent les flux diffusifs deviennent plus
faibles et dans la zone la plus dégradée, les vitesses de dissolution ralentissent.

3.3.2.5 Interprétations

L’objectif de cette simulation est d’étudier la phénoménologie des réactions
conduisant à la lixiviation d’une matrice cimentaire à l’eau pure. L’étude a porté
sur l’observation simultanée des évolutions de la composition de la solution in-
terstitielle et de la composition solide de la pâte de ciment. Sur ces deux points, la
première conclusion forte est que le modèle reproduit la même phénoménologie que
celle reportée dans la littérature. En particulier nous retrouvons la même zona-
tion que F. Adenot a observé et modélisé. Ainsi, nous confirmons par cette étude
que la première espèce solide à se dissoudre totalement est la portlandite, suivie
par le monosulfoaluminate, puis l’ettringite et enfin les C−S−H . Conformément
aux études antécédentes, les C−S−H se décalcifient dès que la portlandite s’est
totalement dissoute.

Nous constatons aussi que la lixiviation, souvent décrite comme la dissolution
progressive des phases contenant du calcium, conduit à la précipitation d’ettrin-
gite lors de la dissolution du monosulfoaluminate avec un apport de calcium
(provenant d’abord de la portlandite puis de la décalcification des C −S −H), ce
qui est parfaitement en accord avec des observations expérimentales [58, 18, 2].

La cinétique de dissolution totale de la portlandite suit une loi relativement
proche de la classique évolution proportionnelle à la racine carrée du temps. Par
contre, nous insistons bien sur le fait que cette cinétique n’est pas exactement pro-
portionnelle à la racine carrée du temps, puisque les cœfficients de diffusion évo-
luent avec le bilan volumique des espèces solides, ce qui conduit à ne pas être dans
le cadre des hypothèses simplificatrices précédemment énoncées dans le para-
graphe 3.3.2.4.

Nous remarquons aussi que, contrairement à beaucoup de modélisations, nous
n’observons pas de fronts nets de dissolution d’espèce solide, mais plutôt ce que
nous désignerons par un front diffus, traduisant l’épaisseur du matériau à partir
de laquelle la dissolution d’une espèce solide se produit. Plusieurs explications
justifient cette constatation.

La principale origine de ces fronts diffus provient de la méthode de résolution
numérique. Le calcul découple totalement les phénomènes de transport et de ré-
actions dans un domaine d’étude discrétisé en cellules de taille définie, 100µm.

De cette manière, à partir du profil des concentrations d’une espèce en solu-
tion, à un instant donné et à partir d’un équilibre chimique avec toutes les phases
solides environnantes, le modèle détermine au pas de temps suivant le nouveau
profil des concentrations de cette espèce à partir des lois de diffusion. Généra-
lement, s’il y a eu échange de matière avec l’extérieur, il n’y a plus d’équilibre
chimique local après le calcul diffusif. Plus le pas de temps est grand, plus l’évolution
’spatiale’ des profils de concentration l’est aussi.

Le calcul réactif intervient après le calcul diffusif et redétermine un nouveau
profil des concentrations, cette fois-ci à l’équilibre avec les phases solides, par
la dissolution ou la précipitation de ces dernières. Autrement dit, plus le pas de
temps imposé pour le calcul diffusif est important, plus important est l’écart entre
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les concentrations calculées après la diffusion et les concentrations à l’équilibre, et
donc plus importantes sont les quantités d’espèce solides qui évoluent. En consé-
quence, plus le pas de temps pour le calcul diffusif est grand, plus large est le front diffus.
La figure 3.7 illustre l’influence du pas de temps imposé pour le calcul diffusif sur
la "forme" du front de dissolution de la portlandite.
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Figure 3.7 – Evolution de la largeur du front de dissolution de la portlandite en
fonction du pas de temps imposé pour le calcul diffusif

Dans notre modélisation, le choix de prendre comme incrément temporel 3600s
résulte d’un compromis entre le ratio temps simulé/temps réel de calcul, stabilité nu-
mérique et taille des cellules composant le maillage. En toute rigueur, si nous
pouvions nous le permettre (essentiellement en terme de temps d’exécution des
calculs), le meilleur compromis possible pour le choix du pas de temps serait le
plus faible possible, avec une taille de cellule la plus faible possible, pour se rappro-
cher du cas réel. Autrement dit, il est tout à fait normal dans notre modélisation
d’observer des fronts diffus de dissolution, puisqu’elles sont la conséquence de
la méthode de résolution numérique.

Néanmoins, il nous semble que, réellement, des fronts parfaitement verti-
caux de dissolution ne peuvent exister. En effet, puisque la solution interstitielle
contient en plus ou moins grande concentration des ions sulfate, aluminium ou
silice. Ces ions doivent nécessairement diffuser vers l’environnement extérieur
qui ne contient pas ces ions. Certes, les flux diffusifs de ces ions risquent d’être
faibles puisque les gradients de concentration le sont aussi, mais néanmoins ils
ne sont pas nuls. Par conséquent, pour compenser le départ de ces ions, nécessairement
certaines phases doivent se dissoudre simultanément. En particulier, nous constatons
la dissolution simultanée de portlandite et de monosulfoaluminate dès les pre-
miers instants de la lixiviation. Or des fronts de dissolution verticaux imposent
la dissolution d’une seule espèce à la fois. Ainsi, il nous semble qu’il ne peut
exister que des fronts diffus, conséquence de la diffusion simultanée de plusieurs
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espèces distinctes en solution.
Si par contre seule la diffusion des ions calcium était prise en compte, il n’y

aurait pas de demande en ions sulfate et donc pas de dissolution de monosulfoa-
luminate pendant la dissolution de la portlandite, ce qui autoriserait la présence
de fronts nets de dissolution. Autrement dit, une des origines des fronts nets de
dissolution résulte de la simplification du problème réel, en pilotant la dégrada-
tion avec une seule espèce diffusive.

Une seconde origine de cette hypothèse de fronts de dissolution peut être dé-
duite des interprétations d’observations expérimentales, et en particulier d’ob-
servations des zones dégradées directement ou à l’aide d’indicateurs colorés. Ces
derniers réagissent avec la solution interstitielle dont la composition évolue par
fronts nets, comme nous l’observons dans nos simulations.

Néanmoins, mise à part la présence de fronts diffus, nous retrouvons dans
notre approche une phénoménologie des dégradations à l’eau pure parfaitement
en accord avec les principaux résultats issus de la littérature, à savoir :

– l’espèce solide qui se dissout le plus rapidement est la portlandite, suivie
par le monosulfoaluminate, l’ettringite et les C − S −H ,

– la décalcification des C − S −H intervient dès que la portlandite s’est tota-
lement dissoute,

– la cinétique d’avancement du front de dissolution totale de la portlandite
suit une évolution proche de la loi en racine carrée du temps,

– la quantité de portlandite dissoute dans tout le matériau suit aussi une
même loi en racine carrée du temps,

dès lors que les alcalins ont complètement diffusé du matériau vers l’environne-
ment externe.

3.3.3 Etude de l’influence du rapport E/C sur le comportement
d’une pâte de ciment à l’eau pure

Dans cette étude, nous reprenons les trois microstructures représentant les
pâtes de ciment CEM I, à faible teneur en C3A, à E/C de 0, 25, 0, 40 et 0, 50, utili-
sées par S. Kamali, sans, cette fois, appliquer la correction de la teneur en hydrates
d’aluminates, car ces mêmes microstructures seront par la suite utilisées dans des
calculs mécaniques et comparés à ceux effectués par S. Kamali.

Nous nous intéressons à caractériser l’influence du rapport eau/ciment sur les
cinétiques de dissolution de la portlandite et d’évolution de la porosité capillaire.
Dans nos simulations, nous n’incorporons pas d’alcalins au sein de la solution in-
terstitielle, et l’environnement externe est de l’eau pure. Ne pas incorporer d’ions
alcalins dans la solution poreuse pour nos simulations revient, dans un cadre
expérimental, à conserver dans un volume suffisament important rempli d’eau
de chaux et suffisament longtemps, des échantillons de pâte de ciment avant de
déclencher la lixiviation.

La figure 3.8 retranscrit l’influence du rapport E/C sur la cinétique de disso-
lution totale de la portlandite. Elle présente l’évolution de l’épaisseur dégradée
-front de dissolution totale de la portlandite- en fonction de la racine carrée du
temps et pour les trois microstructures étudiées, de rapport E/C variant de 0, 25

77



3. Application du modèle pour l’étude de trois environnements agressifs

à 0, 50. Nous remarquons que pour les trois matrices cimentaires modélisées, la
cinétique de dissolution suit une tendance assez proche d’une loi en racine carrée
du temps. Cependant, la cinétique s’accélère au cours du temps ce qui est logique
car le cœfficient de diffusion au sein des cellules augmente avec la porosité capil-
laire, et donc avec la quantité d’espèces solides dissoutes. En particulier, l’aug-
mentation du cœfficient de diffusion est d’autant plus importante que la porosité
a dépassé le seuil de percolation de 17%, ce qui est le cas pour les microstruc-
tures à E/C de 0, 40 et 0, 50 mais pas initialement le cas pour celle à E/C = 0, 25
(tableau 3.1). Il est donc logique que l’écart, pour l’avancement du front de disso-
lution totale de la portlandite, avec la loi modèle en racine carrée du temps, soit
le plus important pour le plus grand rapport E/C.
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Figure 3.8 – Evolutions de la profondeur de dissolution totale de la portlandite
au cours du temps, pour les trois microstructures à rapports E/C différents

Pour la microstructure à E/C le plus faible, le calcul a été effectué jusqu’à
5000 cycles de diffusion/réactions (soit 5000 heures ’simulées), l’épaisseur totale
dégradée est de 0,7 mm alors que celle-ci est atteinte respectivement au bout de
1400 et 900 cycles pour les microstructures à E/C = 0, 40 et E/C = 0, 50. Nous
retrouvons ainsi que le rapport E/C est un facteur prépondérent dans les ciné-
tiques de lixiviation de la chaux, tel que l’a observé S. Kamali [18].

De la même manière, d’après la figure 3.9, la quantité de portlandite relarguée
au cours du temps pour les trois rapports E/C suit aussi une tendance similaire à
l’évolution des fronts de dissolution. Après un intervalle de temps que nous pou-
vons désigner d’initiation, l’évolution devient pratiquement proportionnelle à la
racine carrée du temps. En comparant cette figure à la figure 3.8, ici encore l’ins-
tant d’initiation correspond à l’instant où les alcalins ont pratiquement complè-
tement diffusé hors de la matrice cimentaire et où la portlandite s’est totalement
dissoute dans la première cellule.
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Figure 3.9 – Evolutions de la quantité de portlandite relarguée au cours du temps,
pour les trois microstructures à rapports E/C différents

3.3.4 Conclusions sur les simulations à l’eau pure

Notre approche ne considère que les phases hydratées, composant la pâte de
ciment. Les microstructures générées par le modèle CEMHYD3Ddu NIST com-
portent, quant à elles, une quantité non négligeable de phases anhydres rési-
duelles, du fait de l’arrêt volontaire du processus ’d’hydratation’ du ciment lorsque
le taux de portlandite atteint la valeur expérimentale obtenue par des analyses
ATD/TG [18]. D’après le tableau 3.1, les proportions volumiques en anhydres
atteignent 24, 7%, 10, 8% et 5, 4%, respectivement pour les rapports eau/ciment
de 0, 25, 0, 40 et 0, 50. Il semble donc logique, et en particulier pour les rapports
eau/ciment faibles, que l’influence des composés anhydres doive être prise en
compte. Celle-ci nécessite un développement particulier qui sera abordé dans le
chapitre suivant.

Si nous comparons nos résultats aux études expérimentales ou modélisations
de matériaux totalement hydratés, nous retrouvons la phénoménologie ’habituel-
le’ : de la zone saine à la zone la plus dégradée, c’est à dire la plus proche de l’en-
vironnement extérieur agressif. Nous retrouvons ainsi que les espèces solides qui
se dissolvent sont, d’abord la portlandite, puis le monosulfoaluminate et ensuite
l’ettringite. Les cinétiques de dégradation sont majoritairement contrôlées par les
processus diffusionnels, et peuvent être séparées en trois phases : départ des alca-
lins de la solution interstitielle, dissolution de la portlandite et enfin dissolution
des sulfoaluminates et décalcification des C − S −H .

L’influence de la composition de la pâte de ciment, et en particulier de son
rapport eau/ciment, sur la cinétique, est aussi bien retranscrite dans cette ap-
proche. Nous retrouvons que l’évolution de la porosité capillaire, liée au rapport
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E/C, est un facteur prédominant dans l’évolution des dégradations. Les ciné-
tiques de quantité d’espèces relarguées ou d’évolution des fronts totaux de dis-
solution suivent bien des lois d’évolution assez proches des solutions simplifiées
exprimées avec la racine carrée du temps. Nous remarquons d’ailleurs la limite
de ces lois simplifées puisque l’évolution des cœfficients de diffusion se traduit
par l’établissement d’un écart -croissant si le cœfficient de diffusion augmente et
inversement- par rapport à cette loi modèle.

Cette étude met en évidence la bonne conception de la modélisation puis-
qu’elle confirme à la fois qualitativement et quantitativement des essais expéri-
mentaux, relatifs au comportement d’une pâte de ciment lixiviée à l’eau pure.
Dans l’étude qui suit, nous nous intéressons au comportement d’une pâte de ci-
ment Portland lixiviée par une eau minéralisée .

3.4 Etude du comportement d’un ciment CEM I à l’eau
minéralisée

Par rapport à l’eau pure, l’eau minéralisée comporte, à différentes concentra-
tions, des ions dont certains ne sont pas présents dans la solution interstitielle
d’une pâte cimentaire après hydratation comme des ions carbonate ou des ions
chlore. Des essais expérimentaux [14, 18] ont montré des dégradations différentes
de celles observées en eau pure. Le tableau 3.3 donne la composition de l’eau mi-
néralisée utilisée par S. Kamali [18].

Tableau 3.3 – Composition de l’eau minéralisée utilisée pour les essais expéri-
mentaux de S. Kamali [18] [mg.l−1]. La valeur du pH est un résultat de calcul
effectué par PHREEQC à partir des concentrations totales des espèces données
dans le tableau

Ca Si Mg Na K Cl SO3 CO3 pH
11, 5 31, 7 8, 0 11, 6 6, 2 13, 5 8, 1 71 9, 2

S. Kamali rapporte, à la suite de ses essais expérimentaux, des épaisseurs dé-
gradées beaucoup plus faibles que pour les mêmes matériaux, et dans les mêmes
conditions d’essais, mais soumis à une agression à l’eau pure. La variation d’épais-
seur pour le ciment CEM I à E/C de 0, 40 atteint un facteur de cinq (0, 3mm au
lieu de 1, 5mm). L’observation microscopique a montré la présence d’une couche
protectrice et dense de calcite à la surface des pâtes de ciment. Cette couche a
pour origine la présence des ions carbonate qui se combinent aux ions calcium,
issus majoritairement de la dissolution de la portlandite mais aussi provenant
directement de la solution d’eau minéralisée.

Pour pouvoir reproduire correctement cet effet de refermeture de la porosité
en surface, la loi de D.P. Bentz et E.J. Garboczi [70], mettant en relation la dif-
fusivité relative et la porosité capillaire ne suffit pas. En effet, cette loi ne tient
pas compte de la répartition spatiale des phases au sein de la microstructure du
NIST. Autrement dit, d’après cette loi, une imperméabilisation de la paroi de la

80
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cellule n’est possible que si toute la porosité comprise dans cette cellule est com-
plètement comblée par des précipitations de phases solides. Il est donc nécessaire
d’étendre cette relation pour prendre en compte d’une manière ou d’une autre
la précipitation en surface d’espèces solides, telles que la calcite, et dans le but
d’étudier des solutions agressives un peu plus complexes que l’eau pure.

Notre idée est d’ajouter un terme adimensionnel qui puisse retranscrire l’im-
perméabilisation partielle de la surface de la cellule directement au contact avec
la solution agressive. Les espèces solides pouvant précipiter dans notre modèle
de transport réactif sont principalement la calcite et la brucite (hydroxyde de ma-
gnésium), qui se forment à la surface, au contraire de l’ettringite secondaire qui
précipite ’en volume’. L’expression proposée pour ce terme adimensionnel est le
suivant :

Imp =
h ∗ S − Vsurface

h ∗ S
, (3.1)

où Vsurface est le volume de calcite et de brucite qui a précipité, en surface, S est
la surface d’échange de la cellule, soit 100µm ∗ 100µm et h l’épaisseur considérée
de la couche d’espèces précipitées nécessaire à l’imperméabilisation totale de la
surface d’échange entre la première cellule et l’environnement extérieur. Dans ces
conditions, la relation cœfficient de diffusion/porosité capillaire pour la première
cellule de pâte de ciment au contact de l’environnement externe s’exprime par :

D

D0

= Imp ∗
[
0, 004

β
+

0, 03

β
φ2 + (φ− 0, 17)2H(φ− 0, 17)

]
, (3.2)

L’épaisseur estimée de la couche de calcite lors des essais expérimentaux de S.
Kamali était d’environ trois microns. Nous prenons cette valeur comme épaisseur
h pour imperméabiliser la paroi dans la relation 3.1.

La variable d’imperméabilisation Imp peut varier entre zéro et un. La valeur
un correspond à l’absence de produits précipités en surface, et la valeur zéro cor-
respond au contraire à l’imperméabilisation totale. Nous considérons, par hypo-
thèse, que l’évolution de cette variable est linéaire, en supposant qu’elle retrans-
crit qualitativement la réduction de surface effective d’échange entre la cellule de
pâte de ciment et celle de l’environnement externe. Elle ne peut a priori avoir de
valeur négative puisque la cinétique d’échange de matière doit s’arrêter dès lors
que la surface est totalement imperméable.

La figure 3.10 présente, dans la première cellule, l’évolution du volume des
principaux hydrates dans la première cellule, en fonction du temps. Par la pré-
sence de sulfates dans l’eau minéralisée, et en présence d’ions calcium provenant
de la dissolution de la portlandite, le monosulfoaluminate se dissout très rapi-
dement pour former de l’ettringite. Lorsque la portlandite a totalement disparu
dans la première cellule, la décalcification se met en place. L’arrivée d’ions si-
lice provenant de l’eau minéralisée tend à faire précipiter une petite quantité de
C − S − H . Simultanément à ces phénomènes, la formation de brucite et de car-
bonate de calcium se produit, à partir des ions magnésium et carbonate issus de
l’eau minéralisée. Lorsque la proportion volumique de ces deux phases atteint la
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Figure 3.10 – Evolutions dans le temps des proportions volumiques des princi-
paux hydrates, dans la première cellule, dans le cas d’une eau minéralisée et pour
un ciment CEM I à E/C = 0, 40

valeur de 3%, les quantités d’espèces solides n’évoluent plus et le processus de
dégradation est alors complètement arrêté.

La figure 3.11 présente, au moment où la réaction de dégradation s’est stop-
pée, le profil des espèces solides en fonction de l’épaisseur du matériau. La pro-
fondeur de dissolution totale de la portlandite est de 0, 4 millimètre, soit une va-
leur proche des essais expérimentaux de S. Kamali (0, 3mm). Cependant, la zone
dégradée va plus loin que la simple dissolution totale de la portlandite puisqu’il y
a une évolution de la microstructure sur une épaisseur de pratiquement un mil-
limètre, avec les dissolutions du monosulfoaluminate et de la portlandite pour
former de l’ettringite.

La figure 3.12 présente, pour les trois ciments à différents rapports E/C, la
quantité de portlandite relarguée lors du processus de lixiviation à l’eau miné-
ralisée, et en particulier de la portlandite. Les quantités relarguées sont bien in-
férieures à celles lors des simulations à l’eau pure, ce qui est tout à fait logique
puisque les processus de dégradation des pâtes de ciment à l’eau minéralisée sont
limités par l’imperméabilisation de la surface d’échange.

3.4.1 Conclusions sur la simulation à l’eau minéralisée

Cette étude, effectuée sur un ciment CEM I à rapport E/C de 0, 40, illustre l’in-
fluence forte des ions présents dans l’environnement agressif sur les cinétiques
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du temps, pour un ciment CEM I soumis à de l’eau minéralisée

83



3. Application du modèle pour l’étude de trois environnements agressifs

de dégradation pour la lixiviation. L’apport par l’extérieur, même faible, d’ions
sulfate, suffit pour provoquer très rapidement la conversion du monosulfoalumi-
nate en ettringite, simultanément à la dissolution de la portlandite. La cinétique
de dégradation se trouve fortement ralentie à cause de l’imperméabilisation de
surface d’échange avec l’extérieur, suite à la formation de carbonate de calcium
et d’hydroxyde de magnésium. Nous avons ainsi retrouvé une épaisseur dégra-
dée très proche des mesures de S. Kamali (0, 4mm au lieu de 0, 3mm), en calant
l’épaisseur de la couche imperméabilisante sur la valeur mesurée par S. Kamali
(3 microns).

3.5 Comportement à l’eau de mer d’un ciment Port-
land

3.5.1 Présentation des interactions de l’eau de mer sur des maté-
riaux à matrice cimentaire

Les environnements maritimes sont parmi les milieux naturels les plus agres-
sifs vis-à-vis des matériaux à matrice cimentaire. En terme de composition chi-
mique, par exemple, la présence d’ions étrangers à la solution interstitielle, tels
que les ions chlore ou magnésium peut conduire à la formation de précipités, la
dissolution ou la modification de la structure de certaines phases, au sein de la
matrice cimentaire. A l’échelle de structures en béton armé, des risques de corro-
sion des armatures sont à considérer, à la suite de la pénétration d’ions chlore ou
d’un abaissement du pH de la solution interstitielle.

A ces agressions d’origines chimiques, l’eau de mer est source, pour un ma-
tériau cimentaire, d’agressions physiques et mécaniques. La houle et les vagues
sont des sollicitations mécaniques qui peuvent abraser la surface de la structure
en béton. L’alternance des marées provoque, dans la zone de marnage, des cycles
de mouillage/séchage. Des organismes tels que les algues peuvent se fixer et al-
térer la surface du matériau.

P.K. Mehta a proposé un schéma (figure 3.13, [75]) qui illustre, pour une pile de
pont en eau de mer, les différentes attaques et les différents états de dégradation
associés en fonction de l’endroit considéré. La pile de pont est décomposée en
trois zones :

– la zone constamment immergée,
– la zone de marnage,
– la zone émergée.
Dans la zone immergée, le matériau béton est constamment saturé. L’agres-

sion chimique due à l’eau de mer y est prépondérante. Cette zone se caractérise
par une évolution importante de la microstructure de la pâte de ciment. En parti-
culier, il se forme à la surface du matériau des couches de carbonates de calcium
(calcite et aragonite) et d’hydroxyde de magnésium, qui ont tendance à imper-
méabiliser la paroi. Plus en profondeur, sur une épaisseur plus ou moins impor-
tante le matériau subit une attaque sulfatique.

Dans la zone de marnage, puisque le matériau est partiellement soumis à l’eau
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Figure 3.13 – Représentation des différents états de dégradation d’une pile de
pont exposée à l’eau de mer, d’après P.K. Mehta [75]

de mer, les couches protectrices de carbonate de calcium et d’hydroxyde de ma-
gnésium ont une épaisseur plus faible. Le matériau est soumis à une agression
mécanique provoquée par les vagues, et par des cycles de mouilage/séchage,
ce qui se traduit par l’apparition de fissures et par une abrasion de la surface.
Lorsque les ions chlore atteignent les armatures de béton armé, il y a un risque
de corrosion de ces armatures et par conséquent de fissuration du béton.

En partie totalement émergée, le matériau est soumis aux embruns et par
conséquent à une alternance de cycles de séchage/humidification, initiant la cor-
rosion des armatures en béton armé qui induisent une fissuration du matériau.
La figure 3.14 montre une structure en béton armé, soumise aux embrunts, pour
laquelle tous les poteaux en béton armé sont fissurés et, à certains endroits, les
armatures sont visibles et fortement corrodées.

3.5.2 Caractérisations expérimentales de mortiers et pâtes de ci-
ment soumis à l’eau de mer

Par rapport à des études de lixiviation à l’eau pure, par exemple, l’étude du
comportement à l’eau de mer de matériaux à matrice cimentaire présente plus de
difficultés, notamment à cause de la multiplicité des cas de dégradation à consi-
dérer et de l’effet couplé de ces agressions.

L’eau de mer peut être vue sous l’aspect d’un électrolyte. La teneur en es-
pèces dissoutes est très importante, et sa composition est variable d’une région à
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Figure 3.14 – Détail d’une structure en béton armé, fortement corrodée construite
dans les années 1960, sur le fronton d’un bord de mer au Sud-Ouest de la France,
et soumise aux embruns.

une autre dans le monde. Si l’on ne s’intéresse uniquement qu’aux agressions chi-
miques, de telles différences en composition chimique conduisent nécessairement
à des dégradations différentes (en terme notamment d’amplitude et de cinétique).
De plus, les conditions physiques liées aux marées et aux vagues interviennent à
une grande échelle dans les dégradations observées.

De ce fait, la plupart des études expérimentales en laboratoire du comporte-
ment de matériaux à matrice cimentaire à l’eau de mer se regroupent en deux
catégories :

– des essais d’immersion totale ou partielle de matériaux (pâtes ou mortiers
principalement), dans une solution de composition proche d’une eau de
mer donnée [63, 76], dans des conditions stationnaires, pour ne caractériser
que les phénomènes chimiques sur le matériau,

– des prélèvements de matériaux dégradés in situ [77].
La photo de la figure 3.15 a été prise sur le port de La Rochelle, en 1974. Elle

présente des échantillons de mortiers déposés dans la zone de marnage, au pied
de la tour Saint Nicolas. Les mortiers, cubes de 40cm de côté, ont été disposés
dès 1904 et jusqu’à 1960. Ils diffèrent essentiellement par leur dosage en ciment
(variant de 300 à 600kg/m3) et par la nature du ciment utilisé (Ciment Portland
Artificiel (CPA), aux laitiers, chaux hydraulique, alumineux fondu...). Mis à part
les échantillons comportant du ciment alumineux fondu (déposés en 1960), les
mortiers ont tous été gâchés à l’eau de mer.

Visuellement, tous les mortiers n’ont pas le même état de dégradation. La fi-
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gure 3.16 à gauche présente des échantillons, tous immergés entre 1905 et 1911.
Certains matériaux, comme les mortiers à la chaux hydraulique (repérés par H
dans la figure 3.16) sont assez érodés, alors que les mortiers aux ciments artifi-
ciels maritimes (X) et Portland artificiel indécomposable (4) ont bien mieux ré-
sisté. Pour certains mortiers à base de CPA contenant du C3A, des fissures ou des
éclatements ont apparu assez rapidement (figure 3.16 à droite).

Figure 3.15 – Echantillons de mortiers à différents états de dégradation, au pied
de la tour Saint Nicolas, dans la zone de marnage du port de la Rochelle [77]

Ces inspections visuelles ont permis de définir que globalement, pour un ci-
ment donné, les mortiers les plus résistants sont ceux plus fortement dosés en
ciment. Les ciments pouzzolaniques ou aux laitiers ont bien mieux résisté que les
ciments Portland.

La figure 3.17 présente la répartition des éléments calcium et magnésium, éta-
blis à l’aide d’une microsonde électronique sur des sections polies de deux pâtes
de ciments portland avec deux teneurs différentes de C3A, et après six mois d’ex-
position à l’eau de mer. Les zones claires correspondent à des teneurs impor-
tantes de l’élément considéré. L’échantillon à forte teneur en C3A est fortement
fissuré, alors que le ciment à faible teneur en aluminates a bien résisté. Les ana-
lyses du calcium et du magnésium pour les deux ciments révèlent la présence de
deux couches superficielles, de carbonate de calcium à l’extérieur et d’hydroxyde
de magnésium. L’épaisseur totale de ces deux couches est d’environ 60µm. Ces
deux couches contribuent à imperméabiliser la paroi, ce qui réduit d’autant les
échanges ioniques entre l’eau de mer et la solution interstitielle, et par consé-
quent limitent les dégradations. Ces deux couches ont suffisamment protégé le
ciment à faible teneur en C3A mais par contre, pour l’autre ciment, ce n’est pas
le cas. Les analyses du calcium montrent que pour ce ciment, contrairement au
ciment à faible teneur en C3A, la répartition du calcium n’est pas homogène, ce
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Figure 3.16 – Détails des états de dégradation de différents matériaux dégradés
[77]. A gauche, des mortiers immergés entre 1905 et 1911, plus ou moins érodés,
à droite des mortiers à base de CPA, fortement fissurés, voire éclatés

qui traduit une évolution de la microstructure, et en particulier des C − S − H .
L’analyse du magnésium révèle par ailleurs, pour ce ciment à forte teneur en C3A
une plus grande ’pénétration’ du magnésium dans la matrice cimentaire, et en
particulier la formation de M − C − S − H à partir des C − S − H initiaux. La
fissuration constatée est due à l’ettringite, qui a précipité à la suite de la diffusion
dans la matrice rigidifiée d’ions sulfate provenant de l’eau de mer, après réaction
avec les particules de C3A qui ne s’étaient pas totalement hydratées.

La figure 3.17 illustre donc la phénoménologie des dégradations que l’on peut
attendre pour un ciment Portland lors d’une exposition à l’eau de mer. La pré-
sence d’ions magnésium et d’ions carbonates dans l’eau de mer conduit à la for-
mation de deux couches imperméabilisantes et protectrices de carbonate de cal-
cium (calcite et aragonite) et d’hydroxyde de magnésium, la brucite, à la surface
du matériau. Ces précipitations de surface sont similaires, aux épaisseurs près,
aux observations constatées sur des pâtes de ciment soumises à une eau minéra-
lisée, car cette solution contient ces même ions, à des concentrations plus faibles.
A ces effets protecteurs est opposée la précipitation d’ettringite, à partir des ions
sulfate dans l’eau de mer, et grâce à la présence de C3A anhydres, mais aussi de
monosulfoaluminate de calcium, dans la matrice cimentaire. La résistance ou non
d’un ciment dans un environnement d’eau de mer est alors le résultat de la com-
pétition entre les précipitations surfaciques et protectrices de brucite, de calcite et
d’aragonite, et la précipitation volumique et expansive d’ettringite.

3.5.3 L’eau de mer, du point de vue chimique

Suivant les régions du monde, l’eau de mer peut avoir des compositions chi-
miques différentes. Elle se caractérise généralement par une grande concentra-
tion de sels dissous. La salinité peut varier de 10g.l−1 dans la mer Baltique, à
40g.l−1 dans la mer Rouge, voire pratiquement 400g.l−1 dans les mers Caspienne
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Figure 3.17 – Profils à la microsonde electronique sur des sections polies de pâtes
de ciment après six mois d’immersion en eau de mer [78]. La colonne de gauche
correspond à un ciment à forte teneur en C3A et celle de droite à un ciment à
faible teneur en C3A
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et Morte. Plus proche de nous, l’océan Atlantique a une salinité proche de 35g.l−1

et la mer Méditerranée 40g.l−1.
Les sels dissous qui composent l’eau de mer sont généralement :
– le chlorure de sodium (NaCl), qui est prépondérant,
– le chlorure de magnésium (MgCl2),
– le sulfate de magnésium (MgSO4),
– le sulfate de calcium (CaSO4),
– le chlorure de calcium (CaCl2),
– le carbonate de potassium (KHCO3).
Pour les simulations que nous effectuons, nous considérons une solution agres-

sive dont la composition chimique est très proche de celle de l’eau de mer dite
standard et de la composition proposée par T.R. Wilson [79]. La composition de
notre solution agressive est donnée dans le tableau 3.4. L’eau de mer standard, dé-
finie au laboratoire, est prélevée dans l’océan Atlantique Nord et sa salinité ainsi
que la teneur en chlore sont corrigées en laboratoire pour avoir exactement les
valeurs respectives de 35g.l−1 et 19, 374g.l−1 [80].

Le tableau 3.4 montre que la composition d’une eau de mer est très différente
de la solution interstitielle d’une pâte de ciment Portland. Comme pour la lixivia-
tion à l’eau pure, à cause de ces différences de composition, des échanges ioniques
vont se mettre en place. L’arrivée dans la matrice cimentaire d’ions étrangers tels
que les ions magnésium ou carbonates conduit à la formation de nouvelles es-
pèces, tandis que l’augmentation de la concentration d’ions déjà présents tend
à sursaturer la solution interstitielle et par conséquent à précipiter des espèces
solides dans un milieu rigide.

Tableau 3.4 – Concentrations totales des espèces présentes dans l’eau de mer
pour nos simulations. Le pH correspondant est égal à 8, 8 par calcul avec
PHREEQC

Espèce Concentration [mmol.l−1]
Chlore 565, 70
Sodium 485, 40

Magnesium 55, 07
Sulfates 29, 26
Calcium 10, 66

Potassium 10, 58
Carbonates 2, 41

Silice 0, 074

3.5.4 Présentation des simulations

Les analyses à la microsonde ont mis en évidence une évolution forte de la
microstructure, par la formation de composés en surface et en volume, dans la
matrice cimentaire. L’objectif que l’on se fixe dans nos simulations est de com-
prendre l’évolution de cette microstrucutre, de l’état sain, jusqu’à un certain degré
de dégradation, en présence d’eau de mer. Puisque cette solution est composée
de nombreux sels dissous, il est évident que des compétitions entre les espèces
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disponibles vont se mettre en place. Nous proposons donc d’étudier dans un pre-
mier temps, indépendemment, l’influence de chaque sel dissous sur le même ma-
tériau référence, puis d’envisager l’effet des compétitions entre espèces, par l’in-
termédiaire de l’étude de l’eau de mer.

Les études présentées ci-après concernent donc les solutions agressives sui-
vantes :

– une solution de chlorure de sodium,
– une solution de sulfate de magnésium,
– une solution de chlorure de magnésium,
– une solution comportant des ions carbonates,
– une solution d’eau de mer, de composition présentée dans le tableau 3.4.
Le matériau qui nous sert de référence est le ciment CEM I à raport E/C de

0, 4, qui a déjà été préalablement utilisé pour les simulations de lixiviation. La
composition du squelette solide est donnée dans le tableau 3.1. Les espèces ré-
actives prises en compte pour les calculs réactifs sont celles rappelées dans le
tableau 2.1, à l’exception des composés anhydres, dont l’influence n’est pas consi-
dérée dans ces simulations à l’eau de mer.

3.5.4.1 Etude du comportement d’une pâte de ciment Portland dans une solu-
tion de chlorure de sodium

Le chlorure de sodium représente 75% à 85%, respectivement pour l’Océan
Atlantique et la mer Méditerranée, de la salinité d’une eau de mer. Par sa pré-
pondérence dans un tel environnement naturel, cette solution est très souvent
étudiée. De plus, les ions chlore, s’ils atteignent et à une concentration suffisante
[81, 82] les armatures de béton armé, peuvent initier leur corrosion.

Pour notre première simulation, nous considérons une solution dosée à 0.1mol.l−1

de chlorure de sodium. Les concentrations de toutes les autres espèces en solution
sont prises égales à zéro.

La figure 3.18 illustre l’influence d’une solution de chlorure de sodium sur
une pâte de ciment Portland. La phénoménologie de dégradation de la matrice
solide est globalement similaire à la lixiviation, si ce n’est que les ions chlore et
sodium perturbent les équilibres chimiques déjà en place.

La diffusion d’ions chlore au sein de la matrice cimentaire provoque la disso-
lution du monosulfoaluminate et la formation de chloroaluminate de calcium (aussi
désigné par sel de Friedel). Cette transformation s’accompagne par la libération
dans la solution interstitielle d’un ion sulfate. Tant qu’il reste du monosulfoalumi-
nate de calcium, les ions sulfate libérés réagissent avec l’AFm et les ions calcium
en solution pour former de l’ettringite. Par conséquent, l’apport par l’extérieur
d’ions chlore conduit à la précipitation simultanée d’ettringite et de chloroalumi-
nate de calcium, au détriment du monosulfoaluminate.

Parallèlement, puisque la solution agressive ne comporte pas d’ions calcium,
le départ de ces ions de la solution interstitielle vers l’extérieur provoque la dis-
solution de la portlandite, puis la décalcification progressive des C − S − H . De
même, puisque les concentrations en sulfate et en aluminium sont nulles dans la
solution agressive, on observe une dissolution partielle de l’ettringite et du chlo-
roaluminate, à long terme.
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Figure 3.18 – Evolutions temporelles dans la première cellule des proportions
volumiques des espèces solides, pour un ciment CEM I à E/C = 0, 40 et soumis
à une solution de 0, 1mol.l−1 de chlorure de sodium [83]

La porosité, dont l’évolution temporelle est représentée figure 3.18, corres-
pond à la porosité capillaire de la matrice cimentaire. Dans toutes les figures qui
suivent, la référence à la porosité désignera toujours la porosité capillaire. Elle
est déduite par simple bilan volumique des espèces solides après dissolutions et
précipitations. Aux premiers instants, la porosité diminue faiblement, grâce à la
précipitation d’ettringite, puis diminue, à cause des dissolutions progressives de
la portlandite, puis des autres phases comme les C − S −H .

Dans cet exemple, le calcul est effectué sans tenir compte de l’influence des
éventuels composés anhydres. S’ils étaient pris en compte, il faudrait ajouter aux
chloroaluminates issus de la dissolution de l’AFm, les chloroaluminates issus de
l’hydratation du C3A résiduel en présence d’ions chlore.

L’étude présentée ici concerne une solution ’dosée’ à 0, 1mol.l−1. Une étude
similaire [84] a mis en évidence que modifier la concentration du chlorure de
sodium n’agit pas sur les quantités d’espèces qui se forment (comme par exemple
l’ettringite et le chloroaluminate) mais par contre sur les cinétiques d’évolution
des espèces solides. En particulier, la compétition entre la lixiviation et l’apport
d’ions chlore peut conduire à avoir une dissolution totale de la portlandite avant
celle du monosulfoaluminate.
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3.5.4.2 Etude du comportement d’une pâte de ciment Portland dans une solu-
tion de sulfate de magnésium

La teneur dans l’eau de mer du sulfate de magnésium (de l’ordre de 2, 2g.l−1)
est relativement faible en comparaison avec le chlorure de sodium mais ce sel
est connu pour être très agressif vis-à-vis des matériaux à base cimentaire. Nous
considérons ici une solution dosée à 50mmol.l−1 de sulfate de magnésium comme
environnement agressif, et comme matériau la pâte de ciment Portland à rapport
E/C = 0, 40. D’après la norme NF 18 011, une telle solution a un degré d’agressi-
vité A3 vis-à-vis à la fois des ions sulfate et magnésium. Les calculs sont résumés
à l’aide des figures 3.19 et 3.20. La figure 3.19 représente, dans la première cellule,
les évolutions des espèces solides en fonction de la racine carrée du temps simulé
alors que la figure 3.20 présente, après trente jours simulés de dégradation, le
profil des espèces solides.

La diffusion d’ions sulfate et magnésium, de l’environnement extérieur vers le
matériau, ainsi que le départ des ions tels que calcium, aluminium ou les alcalins
de la solution interstitielle vers l’extérieur provoque un décalage des équilibres
physico-chimiques.

L’apport d’ions sulfate, en présence de monosulfoaluminate, provoque la pré-
cipitation d’ettringite au détriment de l’AFm et de la portlandite, qui fournit le
calcium nécessaire à cette précipitation. Puisque l’ettringite a un volume molaire
à peu près trois fois plus important que le monosulfoaluminate, cette évolution se
traduit par une refermeture rapide et partielle de la porosité capillaire. Lorsque
tout le monosulfoaluminate a été consommé, et puisque les éventuelles phases
anhydres sont considérées chimiquement inertes dans cette application, la pro-
portion d’ettringite plafonne à environ 9% et les ions sulfate alors se combinent
avec les ions calcium issus de la dissolution de la portlandite pour former du
gypse. Dans la première cellule (figure 3.19), la précipitation de gypse intervient
immédiatement après que le monosulfoaluminate se soit totalement dissous. Par
contre, le profil d’espèces (figure 3.20) montre qu’il y a un décalage entre ces deux
phénomènes, lié au fait qu’en profondeur la concentration en ions sulfate est trop
faible pour que la solution soit sursaturée vis-à-vis du gypse et déclenche sa pré-
cipitation.

L’apport dans la solution interstitielle d’ions magnésium conduit à la précipi-
tation d’hydroxyde de magnésium, la brucite. Sa formation s’accompagne de la
dissolution de la portlandite. Dans des structures réelles soumises à la présence
d’ions magnésium il est normalement aussi observé une évolution de la structure
des silicates de calcium hydratés, pour lesquels du magnésium peut se substituer
au calcium, pour former des M −C−S−H sans grandes propriétés mécaniques.
Ici, dans la modélisation, cette évolution des C−S−H n’a pas été prise en compte,
ce qui fait que la présence d’ions magnésium conduit à la formation d’une seule
espèce contenant du magnésium, la brucite.

Les deux figures 3.19 et 3.20 montrent que globalement la porosité capillaire
diminue en présence de sulfate de magnésium. Tant que l’apport en ions sul-
fates et magnésium -qui forment des précipités- subsiste, il y a un risque d’expan-
sion de la matrice cimentaire puisque ces précipitations se produisent en milieu
confiné, ce qui justifie le caractère très agressif de cette solution aqueuse pour des
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Figure 3.19 – Evolutions temporelles dans la première cellule des proportions
volumiques des espèces solides, pour un ciment CEM I à E/C = 0, 40 et soumis
à une solution de 0, 05mol.l−1 de sulfate de magnésium [83]
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Figure 3.20 – Evolutions après 30 jours simulés des proportions volumiques des
espèces solides en fonction de la profondeur dans le matériau, pour un ciment
CEM I à E/C = 0, 40 et soumis à une solution de 0, 05mol.l−1 de sulfate de ma-
gnésium [83]
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matériaux cimentaires.

3.5.4.3 Etude du comportement d’une pâte de ciment Portland dans une solu-
tion de chlorure de magnésium

De manière similaire au sulfate de magnésium, les solutions contenant du
chlorure de magnésium sont réputées agressives pour les matériaux à matrice
cimentaire. Nous étudions ici l’influence d’une solution dosée à 50mmol.l−1 de
chlorure de magnésium, toujours sur le même matériau de référence, à savoir
une pâte de ciment CEM I à rapport E/C = 0, 40. L’ensemble des résultats est
regroupé dans les figures 3.21 et 3.22.

La figure 3.21 représente, en fonction du temps, l’évolution dans la première
cellule de la composition du squelette solide. La figure 3.22 montre, au bout de
quatorze jours simulés, le profil d’espèces solides en fonction de la profondeur
du matériau.

La présence d’ions magnésium ne perturbe pas ’qualitativement’ l’interaction
entre les ions chlore et la matrice cimentaire. Comme pour l’étude avec le chlo-
rure de sodium, la diffusion des ions chlore conduit à la formation de chloroalu-
minate et d’ettringite au détriment du monosulfoaluminate et de la portlandite.
Bien que pour ce calcul l’espèce CaCl2 ait été ajoutée à la base de données réac-
tives, nous n’observons aucune précipitation de chlorure de calcium car compte
tenu des concentrations en ions calcium et chlore la solution interstitielle reste
constamment sous-saturée vis-à-vis du CaCl2.

Parallèlement, l’apport d’ions magnésium dans la solution interstitielle pro-
voque la formation de brucite. Comme avec le sulfate de magnésium, cette espèce
précipite tant qu’il y a un apport d’ions magnésium de l’extérieur.

Puisque l’environnement agressif ne comporte pas d’ions calcium, la dissolu-
tion de la portlandite s’effectue, et ensuite la décalcification des C − S −H . Nous
remarquons que dès que les C−S−H se sont totalement décalcifiés, le chloroalu-
minate, puis l’ettringite ne sont plus stables et se dissolvent très vite, augmentant
en conséquence la porosité capillaire et les cinétiques de dégradation du maté-
riau.

3.5.4.4 Etude du comportement d’une pâte de ciment Portland sous une solu-
tion de carbonates dissous

Le dioxyde de carbone dissous conduit à la présence d’ions carbonates CO2−
3

qui sont associés à des protons H+ s’il n’y a pas d’autres cations en présence.
Dans ce cas, le pH d’une solution comportant des carbonates est acide, et par
conséquent très agressif pour les matériaux à matrice cimentaire. Pour des struc-
tures en béton armé, l’acidification de la solution interstitielle due à la pénétration
d’ions carbonates issus de la solubilisation de dioxyde de carbone tend à dépas-
siver les armatures de béton armé, et à initier leur corrosion.

Les figures 3.23 et 3.24 présentent, après respectivement 14 et 29 jours simulés,
les profils d’espèces solides en fonction de la profondeur dans le matériau.

Les ions carbonate se fixent dans la matrice cimentaire en deux étapes. Premiè-
rement, et de manière similaire aux ions chlore, le monosulfoaluminate se dissout
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Figure 3.21 – Evolutions temporelles dans la première cellule des proportions
volumiques des espèces solides, pour un ciment CEM I à E/C = 0, 40 et soumis
à une solution de 0, 05mol.l−1 de chlorure de magnésium [83]
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Figure 3.22 – Evolutions après 14 jours simulés des proportions volumiques des
espèces solides en fonction de la profondeur dans le matériau, pour un ciment
CEM I à E/C = 0, 40 et soumis à une solution de 0, 05mol.l−1 de chlorure de
magnésium [83]
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Figure 3.23 – Evolutions après 14 jours simulés des proportions volumiques des
espèces solides en fonction de la profondeur dans le matériau, pour un ciment
CEM I à E/C = 0, 40 et soumis à une solution de 0, 05mol.l−1 de carbonates dis-
sous [83]
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Figure 3.24 – Evolutions après 29 jours simulés des proportions volumiques des
espèces solides en fonction de la profondeur dans le matériau, pour un ciment
CEM I à E/C = 0, 40 et soumis à une solution de 0, 05mol.l−1 de carbonates dis-
sous [83]
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et réagit pour former du monocarboaluminate de calcium et de l’ettringite, avec la
consommation de portlandite. Ensuite, dès que tout le monosulfoaluminate a été
dissous, les ions carbonate se combinent avec le calcium en solution pour former
de la calcite ou de l’aragonite, qui sont tous deux des carbonates de calcium.

Comme pour la simulation de l’influence de sulfate de magnésium, puisque
il y a dans la solution interstitielle un apport constant en ions carbonates, la for-
mation de calcite et d’aragonite peut avoir lieu, tant qu’il reste dans la solution
du calcium disponible. Ce calcium est d’abord issu de la dissolution de la port-
landite, puis de la décalcification des C − S − H . La figure 3.24 montre que, dès
que la portlandite a totalement disparu en surface du matériau, l’ettringite et le
monocarboaluminate commencent à se dissoudre et les C−S−H se décalcifient,
ce qui induit un accroissement de la porosité capillaire dans la cellule considérée.
Cette augmentation de la porosité conduit alors à une augmentation de la ciné-
tique de dégradation. Cependant pour des environnements agressifs tels que l’eau
de mer ou l’eau minéralisée le carbonate de calcium a tendance à précipiter à la
surface de la paroi et par conséquent à imperméabiliser le matériau, ce qui limite
alors la cinétique des échanges ioniques avec l’extérieur.

3.5.4.5 Etude du comportement d’une pâte de ciment Portland dans une solu-
tion d’eau de mer

Les simulations précédentes ont permis de caractériser l’influence de diffé-
rents ions sur l’évolution d’une pâte de ciment CEM I. D’une manière générale,
les effets observés sur le matériau sont de trois types :

– précipitation d’espèces solides à partir de la dissolution d’autres. Cette évo-
lution s’arrête quand toutes les espèces concernées par la dissolution sont
consommées,

– dissolution progressive des phases solides,
– précipitation de nouvelles espèces solides grâce à l’apport continu d’ions

externes.
La solution prise en compte pour simuler l’eau de mer a sa composition dé-

finie dans le tableau 3.4. Elle comporte ainsi à différentes concentrations les sels
dissous précédemment étudiés : chlorure de sodium, sulfate de magnésium, chlo-
rure de magnésium, ainsi que d’autres sels comme le sulfate de calcium.

La figure 3.25 présente, après quatre jours simulés, le profil des espèces solides
de la matrice cimentaire en présence d’eau de mer. Comme pour les calculs pré-
cédents, l’environnement agressif est situé à gauche et la zone saine du matériau
à droite.

Les simulations avec des solutions comportant des ions chlore (chlorure de
sodium, chlorure de magnésium) ou des ions carbonates ont montré une disso-
lution du monosulfoaluminate, et une précipitation d’ettringite associée respecti-
vement avec du chloroaluminate de calcium ou du monocarboaluminate de cal-
cium. L’eau de mer a une concentration bien plus importante d’ions chlore que
d’ions carbonates (565mmol.l−1 au lieu de 2, 4mmol.l−1), ce qui conduit à la for-
mation de chloroaluminate plutôt que de monocarboaluminate, simultanément à
la précipitation d’ettringite et à la dissolution du monosulfoaluminate. Cette évo-
lution se produit tant qu’il reste du monosulfoaluminate. La diffusion des autres
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Figure 3.25 – Evolutions après quatre jours simulés des proportions volumiques
des espèces solides en fonction de la profondeur dans le matériau, pour un ciment
CEM I à E/C = 0, 40 et soumis à une solution d’eau de mer [83]

ions, et en particulier des sulfates, rend le chloroaluminate formé instable. Celui-
ci se dissout progressivement, ce qui conduit à une seconde étape de précipitation
d’ettringite, par consommation des ions sulfate et calcium. Ensuite, lorsque tout
le chloroaluminate s’est dissout, la teneur en ettringite devient constante et les
ions sulfate, issus de l’extérieur, se combinent avec les ions calcium pour former
du gypse.

Simultanément, les ions magnésium conduisent à la formation de brucite, et
les ions carbonate réagissent avec les ions calcium issus de la dissolution de la
portlandite pour former de la calcite et de l’aragonite. Ces espèces précipitent à
proximité de la surface extérieure du matériau.

Globalement, ces constatations sont en concordance avec la caractérisation à
la microsonde présentée figure 3.17. La simulation à l’eau de mer montre bien
une compétition entre deux évolutions :

– la précipitation d’ettringite, issue de la dissolution du monosulfoaluminate
en présence d’ions sulfate tend à fermer la porosité au sein de la cellule.
Il y a risque d’expansions si la quantité d’aluminates est importante car la
précipitation est confinée.

– la précipitation de carbonate de calcium et de brucite referme la porosité à
la surface du matériau et par conséquent limite les échanges ioniques, et les
évolutions d’espèces solides.

Dans nos simulations l’effet des espèces anhydres n’est pas pris en compte.
Comme pour les simulations précédentes, le C3A et le C4AF résiduels pourraient
s’hydrater et en présence d’ions sulfate et calcium former de l’ettringite supplé-
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mentaire.
Le matériau que nous avons étudié a une teneur faible en aluminates. Les

évolutions calculées par la modélisation qualitativement recoupent les profils à
la microsonde électronique. Si la teneur en aluminates est faible, la précipitation
d’ettringite se fait sans générer des contraintes liées au confinement et le matériau
s’imperméabilise grâce aux couches protectrices de carbonate de calcium et de
brucite. Par contre, si la teneur en aluminates est élevée, les couches de brucite
et calcite ne sont pas suffisantes pour protéger le matériau, à cause des fissures
générées par la précipitation confinée d’ettringite.

3.6 Conclusion

Ce chapitre a présenté une application de la modélisation dans la simulation
des phénomènes de dégradation de pâtes de ciment CEM I lixiviées, à l’eau pure
et à l’eau minéralisée. La simulation à l’eau pure a servi de test principal pour
envisager la validation de l’approche par transports réactifs. Le calcul avec un
ciment CEM I à rapport E/C = 0, 40 a mis en évidence la même phénoménolo-
gie de dégradation qu’observée ou modélisée précédemment ; de la zone saine à
la zone dégradée se dissolvent totalement la portlandite, puis le monosulfoalu-
minate, enfin l’ettringite, et dès que la portlandite s’est totalement dissoute, les
C − S − H se décalficient. Lorsque les alcalins diffusent hors du matériau, la
composition de la solution interstitielle reste constante entre deux fronts de dis-
solution totale d’espèces solides .

Bien que l’on retrouve le même ordonnancement des fronts de dissolution
totale, nous n’observons pas de fronts nets et verticaux de dissolution. Puisque
plusieurs espèces en solution diffusent simultanément, leur départ vers l’environ-
nement extérieur peut occasionner la dissolution simultanée de plusieurs espèces
solides.

De même, nous observons que les cinétiques d’avancement du front total de
dégradation de la portlandite ou de la quantité de portlandite dégradée ne s’ex-
priment pas exactement par une loi en racine carrée du temps, bien que la dé-
gradation soit régie cinétiquement par des processus diffusionnels. En effet, les
conditions pour lesquelles cette solution particulière s’applique ne sont pas toutes
réunies, puisque le cœfficient de diffusion évolue avec la porosité capillaire et les
concentrations d’espèces en solution changent avec le temps lors du départ des
alcalins. Comme le cœfficient de diffusion des pâtes de ciment évolue avec le
carré de la porosité capillaire, l’écart d’évolution des quantités relarguées ou des
fronts de dissolutions totales avec la loi modèle en racine carrée du temps est
d’autant plus important que le rapport E/C est important.

Nous observons par ailleurs que la porosité, par le biais du cœfficient de dif-
fusion , influence aussi les cinétiques de dégradation. Ainsi, nous avons retrouvé
avec notre modèle les résultats de S. Kamali, qui avait constaté que les pâtes de
ciment sont d’autant plus ’résistantes’ à la lixiviation que leur rapport E/C est
faible.

La simulation de lixiviation à l’eau minéralisée est plus complexe car elle né-
cessite de prendre en compte plus de phases solides dont certaines, telles que la
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brucite ou le carbonate de calcium, ne sont pas présentes initialement, et couple la
diffusion d’ions qui quittent la solution interstitielle comme les alcalin, et d’autres
qui ne sont pas présents dans le matériau sain et qui donc peuvent diffuser à l’in-
térieur. Nous avons proposé, suite aux essais expérimentaux de S. Kamali, de mo-
difier l’expression du cœfficient de diffusion de la première cellule, directement
au contact avec l’environnement extérieur, en y incluant un terme de refermeture
de la porosité, ce qui a permis de retrouver les phénomènes de ralentissement
puis d’arrêt des dégradations suite aux précipitations en surface de brucite et de
carbonate de calcium.

La simulation à l’eau de mer, ainsi que les calculs d’influence de chaque sel
dissous composant l’eau de mer, ont montré l’intérêt instructif de l’approche, en
permettant d’identifier l’effet de chaque ion, pris indépendamment, ainsi que l’ef-
fet de leur couplage, dans la phénoménologie de dégradation d’un matériau ci-
mentaire. Bien que l’on soit proche des limites de validité du code géochimique
PHREEQC (en terme de force ionique de l’électrolyte considéré, l’eau de mer), les
résultats de calcul sont globalement satisfaisants. En effet, les mécanismes de dé-
gradation prédits par le modèle ont ainsi été confrontés avec succès, à des études
in situ illustrant la compétition entre des effets protecteurs ou préjudiciables pour
des pâtes de ciment immergées en eau de mer.

3.7 En résumé...

Notre approche a été appliquée à trois environnements différents (eau pure, eau
minéralisée et eau de mer) et sur trois matériaux différents (ciment CEM I à E/C de
0, 25, 0, 40 et 0, 50). Les dégradations constatées sont en accord avec la plupart
des résultats expérimentaux ou modélisations précédents. Nous retrouvons avec les
simulations de lixiviation à l’eau pure la zonation des fronts de dissolution d’hydrates,
l’effet du rapport E/C sur les cinétiques de dégradation, ainsi que la précipitation d’et-
tringite observée lorsque le matériau est lixivié. Nous observons aussi qu’au delà du front
de dissolution totale de la portlandite la zone saine n’est pas si intacte que certains mo-
dèles le disent puisque l’on y a constaté une augmentation de la porosité. La simulation à
l’eau minéralisée illustre parfaitement l’effet protecteur des couches de carbonate de
calcium et de brucite qui se forment, et limitent très fortement les épaisseurs dé-
gradées. Nous constatons aussi une zonation différente des fronts de dissolution totate,
puisque le monosulfoaluminate se dissout totalement avant la portlandite, à cause de l’ap-
port par l’extérieur d’ions sulfate, pour former de l’ettringite. Les simulations à l’eau de
mer ont permis d’identifier le rôle de chaque sel dissous dans les processus de dé-
gradation des pâtes de ciment, et illustré la compétition entre les effets protecteurs de
la brucite et carbonate de calcium, d’une part, et d’autre part, la précipitation d’ettringite
qui peut générer des expansions si elle comble toute la porosité.
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Chapitre 4

Détermination de caractéristiques
mécaniques résiduelles de la pâte de
ciment et autres perspectives de
développement

4.1 Introduction

Les investigations expérimentales de durabilité sur des matériaux à matrice
cimentaire ont la particularité de nécessiter des essais de durée importante (en
moyenne, quelques mois). D’une manière générale, les essais de dégradation
d’origine chimique conduisent à l’immersion totale ou partielle d’échantillons
dans la solution agressive, ce qui peut poser quelques soucis pour la caractéri-
sation mécanique in situ de ces échantillons lors de l’agression chimique. Dans
le cadre de la lixiviation des matériaux à matrice cimentaire, une caractérisation
expérimentale et une modélisation de l’évolution du comportement mécanique
sur des pâtes de ciment chimiquement dégradées ont été effectuées ces dernières
années, respectivement par C. Carde [17] et S. Kamali [18].

Ce chapitre présente le développement du modèle pour accéder à des infor-
mations sur l’évolution de caractéristiques résiduelles de la pâte de ciment. Jus-
qu’à présent, l’approche n’utilise la représentation digitalisée du NIST que pour
fournir les microstructures initiales et les quantités totales d’espèces solides dis-
ponibles pour les calcul réactifs. Dans ce chapitre, nous présentons un dévelop-
pement du modèle qui permet de tirer parti de la répartition spatiale des phases
solides composant une microstructure pour déterminer des caractéristiques mé-
caniques résiduelles. Ces données déterminées sont comparées aux calculs et es-
sais expérimentaux de S. Kamali et C. Carde, pour des simulations de lixivia-
tion à l’eau pure et pour trois ciments CEM I à trois rapports E/C. Ensuite, une
approche pour la prise en compte du comportement physico-chimique des an-
hydres est présentée.

103



4. Détermination de caractéristiques mécaniques résiduelles de la pâte de ciment
et autres perspectives de développement

4.2 Evolutions mécaniques d’une pâte de ciment lixi-
viée

4.2.1 Essais de C. Carde

La lixiviation des matériaux à matrice cimentaire se traduit par une décalcifi-
cation de ces matériaux. Un première démarche expérimentale de caractérisation
du comportement mécanique de pâtes de ciment lixiviées a été proposée par C.
Carde durant sa thèse [17]. Les études ont porté sur deux matériaux, une pâte de
ciment Portland CEM I 42,5 à rapport E/C = 0, 5 et une pâte de ciment CEM I
42,5 avec 30% de fumée de silice, et avec un rapport eau/liant de 0, 45. Les échan-
tillons, cylindriques de diamètre 10, 12, 14, 20 et 30 millimètres et d’élancement
deux, ont été plongés dans une solution fortement dosée en nitrate d’ammonium
(590g.l−1), après une cure de 28 jours à 20◦C dans une solution saturée en chaux.
La solution de nitrate d’ammonium est une solution lixiviante dans le sens où
elle entraîne la dissolution du calcium dans les phases solides, provoquant la dis-
solution de la porlandite et la décalcification des C − S −H . L’effet cinétique de
la lixiviation au nitrate d’ammonium a été estimé à environ cent fois plus rapide
que la lixiviation à l’eau pure [73].

A différentes échéances, les échantillons ont été testés sous une sollicitation
de compression simple afin d’obtenir les contraintes de rupture en compression
et les lois de comportement uniaxiales en compression.

En parallèle, des observations de ces échantillons par microsonde électronique
et au microscope électronique à balayage ont permis d’obtenir les profils radiaux
de l’espèce calcium dans le squelette solide. Ces observations ont aussi permis de
caractériser la position du front de dissolution de la portlandite dans les échan-
tillons lixiviés.

Le dépouillement des essais mécaniques a permis d’établir expérimentale-
ment, et pour les deux matériaux utilisés, que la perte de résistance à la compres-
sion des pâtes de ciment lixiviées était linéairement dépendante du rapport de la
surface dégradée sur la surface totale de la base du cylindre testé en compression.

La modélisation associée à ces essais mécaniques repose sur les hypothèses
suivantes :

– le profil de perte de l’espèce calcium dans l’épaisseur du matériau se dé-
compose en deux contributions. La dissolution de la portlandite, sous forme
de front vertical, définit la profondeur de dégradation e et conduit à une
baisse constante ∆Ca = CaT − Cap de la teneur en calcium dans la pro-
fondeur du matériau. A cette dégradation s’ajoute, de l’extérieur jusqu’à la
moitié de la profondeur de dégradation e/2, une diminution progressive et
linéaire de la teneur en calcium due à la décalcification des C−S−H . Cette
répartition de la dégradation conduit à la représentation illustrée dans la
figure 4.1 à gauche.

– le profil de dégradation des ciments contenant 30% de fumée de silice est
plus simple car ces ciments ne contenaient pas de portlandite et finalement
seuls les C − S − H se décalcifient. Par conséquent, l’allure du profil se
résume en une diminution linéaire de la teneur en calcium, de l’épaisseur
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dégradée e jusqu’à l’extérieur.
– l’évolution de la perte de résistance à la compression suit la même évolution

que la perte en calcium dans les phases solides. Cette hypothèse se traduit
par le profil situé à droite de la figure 4.1. De même, pour les pâtes de ciment
comprenant de la fumée de silice, puisqu’il n’y a pas de portlandite le profil
d’évolution de la contrainte limite en compression dans la zone dégradée
se limite à une évolution linéaire en fonction de la profondeur dégradée,

– la perte de résistance liée à la décalcification des C − S − H pour les pâtes
de ciment pures et les pâtes de ciment comprenant de la fumée de silice est
la même.

Zone
saine

Zone
dégradée

e/2 e/2

r

%Calcium

CaT

Cap

Cacp

Zone
saine

Zone
dégradée

e/2 e/2
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SigmaT-P
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Figure 4.1 – Allure des profils radiaux de calcium solide et de répartition des
contraintes pour les pâtes de ciment CEM I, utilisés dans la modélisation des
essais de C. Carde [17, 85]

La modélisation, calibrée sur les essais mécaniques, a permis d’identifier l’in-
fluence de la dissolution de la portlandite sur la perte de résistance des pâtes de
ciment lixiviées. Ainsi, il a été évalué à 70% la perte de résistance à la compression
d’une pâte de ciment lors de la dissolution de la portlandite et seulement 6% liée
à la décalcification des C −S −H pour les pâtes de ciment CEM I pures. La perte
en résistance pour les pâtes de ciment contenant de la fumée de silice est plus
faible et ne représente que 36%, imputés à la décalcification des C − S −H . Une
remarque qui explique cette chute importante des résistances mécaniques lors de
la dissolution de la portlandite pour les ciments CEM I est liée à l’évolution de
la porosité, puisque cette dissolution s’accompagne de la création d’une porosité
capillaire.

4.2.2 Modélisation des essais de S. Kamali

Dans le but de fournir des modèles simplifiés prédictifs sur le comportement
de matériaux à matrice cimentaire soumis à de la lixiviation, S. Kamali a étu-
dié expérimentalement et modélisé avec différentes approches l’influence de di-
vers environnements agressifs (eau pure, eau faiblement minéralisée et nitrate
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d’ammonium), différentes températures (20◦C, 26◦C et 85◦C) et différentes pâtes
de ciment (CEM I, CEM II/A, CEM III/A et CEM V/A) à différents rapports
eau/liant.

En particulier, pour les pâtes de ciment Portland CEM I et contenant de la fu-
mée de silice CEM II/A, le modèle d’hydratation CEMHYD3Ddu NIST a servi à
générer des images digitalisées, à différents niveaux de dégradation. Ainsi, pour
trois rapports E/C et pour les deux types de ciments, les évolutions des caracté-
ristiques de transport (porosité et cœfficient de diffusion ) et du module d’élas-
ticité ont été caractérisées à l’aide de modèles annexes utilisant la représentation
digitalisée des pâtes de ciment. Le modèle ELAS3Ddéveloppé par E.J. Garboczi
[86] effectue une étude élastique aux éléments-finis d’une microstructure pixelli-
sée, à partir des caractéristiques élastiques locales de chaque pixel. Le tableau 4.1
résume les résultats de calcul pour les six microstructures générées par ce modèle.

Tableau 4.1 – Valeurs calculées par le modèle ELAS3Ddes modules de Young à
différents stades de la lixiviation pour les six pâtes de ciment modélisées, d’après
S. Kamali [18]

Matériau E/C Module Module : sans Module : sans Module : sans
sain [GPa] portlandite [GPA] AFm [GPA] AFt [GPA]

CEM I 52,5 0, 25 32, 7 19, 0 18, 7 17, 0
CEM I 52,5 0, 40 23, 0 11, 9 11, 9 10, 8
CEM I 52,5 0, 50 18, 6 8, 7 8, 6 7, 8

CEM II/A 52,5 0, 25 30, 8 23, 9 23, 1 22, 6
CEM II/A 52,5 0, 40 21, 9 14, 9 14, 7 14, 3
CEM II/A 52,5 0, 50 17, 8 11, 6 11, 5 10, 7

Pour une microstructure représentative d’une pâte de ciment de même com-
position (en terme de rapport E/C et de composition du clinker) que le matériau
utilisé par C. Carde, le calcul du module de Young par le modèle ELAS3D, a per-
mis d’établir que la perte de rigidité provoquée par la dissolution totale de la
portlandite est de 49%, valeur proche des 55% de perte déterminée expérimenta-
lement par C. Carde.

Cette perte de 50% du module de Young, lors de la lixiviation de la portlan-
dite, a aussi été confirmée par le calcul de la microstructure correspondant au
ciment CEM I à rapport E/C = 0, 50, utilisé pour les essais de lixiviation. Par
ailleurs, pour les pâtes de ciment CEM II/A, la chute de rigidité est plus faible et
de l’ordre de 30%, ce qui s’explique par la quantité plus faible de portlandite pour
ces matériaux par rapport aux pâtes de ciment CEM I. Enfin, lorsque les rapports
E/C sont plus faibles, la perte de rigidité l’est aussi, à la fois pour les pâtes de
ciment CEM I ou contenant de la fumée de silice.

La compilation de tous ces calculs dans un graphe mettant en jeu le module de
Young en fonction de la proportion volumique de solides a conduit par ailleurs à
proposer une relation identifiée par calage :

E

E0

= (
1− pcap

1− pcap0

)3,16, (4.1)
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où pcap représente la porosité capillaire, E0 et pcap0 les modules de Young et poro-
sité capillaire de la microstructure intacte.

Cette relation illustre la forte dépendance du module de Young à la porosité
capillaire. L’écriture de cette expression rejoint la relation utilisée par B. Gérard
dans sa thèse pour définir l’endommagement chimique :

E

E0

= (
pmax − p

pmax − p0

)b, (4.2)

qui est inspirée des travaux de G. Fagerlund [87].

4.2.3 Bilan des approches existantes

Les deux travaux précédemment cités ont permis d’établir des résultats im-
portants sur l’évolution de caractéristiques mécaniques lors de dégradations chi-
miques.

Les travaux de C. Carde ont permis d’établir expérimentalement le rôle très
important de la portlandite dans la tenue mécanique des matériaux à matrice
cimentaire, puisque sa dissolution, pour les pâtes de ciment CEM I, conduit à
diviser par deux son module de Young et à réduire de 70% sa résistance à la
compression. D’autre part, pour des pâtes de ciment comportant une quantité
importante de fumée de silice, la tenue mécanique de ces matériaux est meilleure
puisque la perte en résistance de compression n’est plus que de 36%, imputable à
la décalcification des C − S −H .

La modélisation mécanique effectuée par S. Kamali à partir de l’approche mi-
crostructurale du NIST a permis, quant à elle, de confirmer les conclusions expé-
rimentales de C. Carde sur le module de Young . En effet, l’influence importante
de la portlandite sur le module de Young est retrouvée, à la fois sur les pâtes de
ciment CEM I et aussi sur les pâtes de ciment CEM II/A (qui contenaient cepen-
dant un peu de portlandite, contrairement aux échantillons de C. Carde).

La complexité de caractérisation mécanique des matériaux à matrice cimen-
taire soumis à divers environnements chimiques conduit au nombre faible de
valeurs de références. Celles-ci sont en effet limitées à quelques matériaux et à
quelques échéances de dégradation clairement identifiées comme les zones de
dissolution totale de certaines phases solides telles que la portlandite. D’un autre
côté, les modélisations numériques utilisant un endommagement d’origine chi-
mique pour étudier le comportement d’une structure soumise à une agression
chimique supposent une relation d’endommagement qui n’est pas toujours va-
lidée expérimentalement, étant donné le faible nombre d’études expérimentales
pertinentes, ou qui repose sur des critères difficilement identifiables pour des ma-
tériaux cimentaires comme des modules de Young pour une porosité nulle.

Notre modélisation a pour particularité que, par sa conception, elle est a priori
capable d’aborder directement le comportement de n’importe quel environne-
ment chimiquement défini sur une pâte de ciment. Elle se base aussi sur l’ap-
proche microstructurale du NIST, qui conduit à avoir localement une information
visuelle, qualitative mais aussi quantitative sur l’organisation spatiale de la pâte
de ciment. Si nous pouvons coupler à notre modélisation, basée sur le principe
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du transport réactif, une modélisation mécanique de la microstructure, il serait
alors possible d’obtenir des informations pertinentes sur l’évolution mécanique
de la pâte de ciment, déduite de l’évolution de sa microstructure.

4.3 Approche retenue

Nous présentons ici la réflexion qui a conduit à la mise en place de la modéli-
sation micromécanique, développée à partir de la mise en commun de :

– la représentation tridimensionnelle des microstructures de pâtes de ciment,
basée sur l’approche développée au NIST,

– et de notre modélisation basée sur les transports réactifs.
Nous présentons tout d’abord une stratégie d’évolution des microstructures

à la suite des réactions de dissolution et de précipitation. Ensuite, nous déve-
loppons à partir des diverses approches existantes une stratégie de caractérisa-
tion mécanique de l’évolution de la microstructure d’une pâte de ciment lixiviée.
Enfin, nous présentons deux approches, l’une bidimensionnelle et l’autre, plus
complète et tridimensionnelle, pour quantifier dans le cas de la lixiviation à l’eau
pure, ce fameux endommagement chimique que l’on retrouve souvent dans la
littérature.

4.3.1 Evolution des microstructures

Au cours de la dégradation d’origine chimique, le modèle réactif calcule les
quantités de matière solide qui précipitent ou se dissolvent pour retrouver un
nouvel équilibre chimique. Cette évolution des phases solides se traduit par une
évolution de la porosité capillaire, déduite d’un bilan volumique des phases so-
lides résiduelles.

Pour pouvoir caractériser l’évolution de caractéristiques mécaniques des pâtes
de ciment au cours de la dégradation chimique, la simple connaissance du bilan
de matière pour chaque phase solide ne suffit pas car il manque des informations
sur la microstructure : localisation spatiale des phases solides et de la porosité.
Pour ce faire, une étape supplémentaire doit être ajoutée lors de l’évaluation de
la nouvelle porosité capillaire et du cœfficient de diffusion résiduel : la déter-
mination d’une nouvelle image ’digitalisée’ de la pâte de ciment au cours de la
dégradation chimique.

La solution retenue comporte les phases suivantes :
– pour chaque phase solide qui évolue,

1. connaissant, pour chaque phase solide, le nombre de moles qui évolue
et le volume molaire, en déduire le nombre de pixels qui évoluent,

2. si cette espèce se dissout
– identifier les pixels de cette espèce potentiellement réactifs,
– parmi ces pixels, en extraire autant qu’il y a de pixels réactifs,
– ces pixels deviennent alors des pixels de porosité,

3. au contraire, si cette phase précipite,
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– extraire autant de pixels de porosité qu’il y a de pixels d’espèce so-
lide qui évoluent,

– ces pixels deviennent alors des pixels solides,

– on passe à la phase solide suivante.
En fait, cet algorithme modifie au cours de la dégradation chimique le statut

d’autant de pixels qu’il y a de quantité de matière qui évolue. La porosité ca-
pillaire peut être alors évaluée par bilan des pixels de nature pore. Cette valeur
est ensuite comparée au bilan volumique des espèces solides résiduelles, ce qui
constitue une nouvelle étape de vérification des calculs.

4.3.2 Détermination de caractéristiques mécaniques locales des
phases par nanoindentation

La nanoindentation est un essai d’indentation effectué à l’échelle nanomé-
trique. Le principe repose sur la mesure de la courbe effort/déplacement d’une
pointe, appelée indenteur, mise au contact du matériau testé. L’indentation per-
met ainsi d’obtenir localement la valeur de la dureté du matériau. Suivant la
taille de l’indenteur, on parle de microindenteur et de nanoindenteur. La courbe
effort/déplacement (figure 4.3.2) déduite d’un essai d’indentation dépend forte-
ment des conditions d’essai, et en particulier de l’ordre de grandeur de la taille
de l’indenteur sur le matériau testé. Si celui-ci est composite, comme un matériau
cimentaire, par exemple, il est indispensable d’avoir un rapport de dimensions
d’un ordre de magnitude entre la phase du composite testée et l’indenteur, pour
être certain de mesurer une quantité intrinsèque à la phase et non pas une combi-
naison de la phase et de son environnement voisin. Si ces conditions sont réunies,
par exploitation de la courbe d’essai, il est possible d’évaluer le module de Young
de la phase indentée [88].

using an approximate Poisson's ratio of 0.3 for all

constituents [7].

We check that the samples are homogeneous as the

moduli and the hardness values do not vary with the

penetration depth. The elastic moduli are similar to each

other in the range of 125 to 145 GPa. The comparison of

moduli between a pure C3S phase and alite shows clearly

that the influence of minor element included as solid

solution in C3S is not significant. The same conclusion

stands for the pure C2S and belite.

The standard deviation of the measurement is about 7%,

except for C2S and C4AF. In the first case, this greater

scatter can be explained by the polymorphic transformation

during the cooling generating microcracks in the matrix. In

the case of the C4AF sample, the presence of a discontinuity

was noticed on load±displacement curves (Fig. 4). This

discontinuity seems to be a typical phenomenon of micro-

cracks formation generated by the indenter during the first

loadings. Such a phenomenon seems to indicate that the

toughness of C4AF phase is smaller than the one of the other

anhydrous phases.

Table 2 shows the hardness of the phases, measured at

two penetration depths. These values are an average of 10 to

20 experiments.

As for the elastic modulus, the hardness of the different

calcium silicates are in the same range. The calcium

aluminate C3A shows a slightly stronger hardness (10.8

GPa) than silicate calcium phases (8±9 GPa.).

3.2. Resonance methods results

In order to correlate the results obtained at microscopic

level to the results obtained for the bulk samples (mortar or

concrete), the elastic moduli of anhydrous phases are

measured at the macroscopic scale. At that scale, the

values obtained integrate the intrinsic elastic modulus of

the solid, but also the total porosity of the sample. To take

into account the influence of the macroscopic porosity on

Fig. 3. Typical load± displacement curves for the anhydrous phases: (a) C3S, (b) C2S, (c) C3A, (d) alite.

K. Velez et al. / Cement and Concrete Research 31 (2001) 555±561558

Figure 4.2 – Courbe effort/déplacement obtenu par essai de nanoindentation du
C3S, d’après K. Velez [89]

A l’échelle des matériaux à matrice cimentaire, étant données les tailles des
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principaux cristaux composant la microstructure d’une pâte de ciment, l’inden-
teur doit avoir une taille de l’ordre de 100 nanomètres.

Des essais expérimentaux de nanoindentation effectués sur du Ductal R©[89,
90], un béton de poudres réactives, ainsi que des essais mécaniques sur des poudres
compactées à porosité contrôlée [91], ont permis de constituer une base de don-
nées de modules de Young des principaux anhydres et hydrates (tableau 4.2).

Tableau 4.2 – Caractéristiques élastiques des principaux constituents d’un maté-
riau cimentaires, issues de nanoindentation et d’essais sur poudres compactées

Phase Module de Young Source
(GPa)

Granulat de Quartz 73± 1, 6 [90]
Granulat calcaire 78± 1, 4 [90]

C3S 135± 7 [89]
C2S 130± 20 [89]
C3A 145± 10 [89]

C4AF 125± 25 [90]
C − S −H avec C/S < 1 20± 2 [90]
C − S −H avec C/S > 1 31± 4 [90]

CH 36± 3 [90]
Ettringite 50 [91]

Monosulfoaluminate 40 [91]

4.3.3 En conclusion

Une fois implanté dans le modèle l’algorithme correspondant à l’étape de re-
mise à jour de l’image de la microstructure au cours de la dégradation chimique,
nous visualisons l’évolution de la microstructure, volume élémentaire représen-
tatif de 100µm3 de pâte de ciment. Les caractéristiques élastiques des principales
phases solides sont prises dans la littérature à partir d’essais micromécaniques.
Connaissant la structuration de la microstructure (c’est à dire la répartition vo-
lumique et spatiale des phases solides) ainsi que les caractéristiques élastiques
locales, il est alors possible d’évaluer par différentes techniques le module de
Young homogénéisé de la pâte de ciment au cours de sa dégradation chimique.
Dans le prochain paragraphe sont présentées différentes approches possibles et
celle retenue pour la modélisation.

4.3.4 Techniques d’homogénéisation

Les techniques d’homogénéisation permettent d’évaluer des propriétés ma-
croscopiques d’un volume élémentaire représentatif, connaissant les propriétés
microscopiques des phases qui composent ce VER. Suivant les matériaux ou les
propriétés désirées les techniques diffèrent sensiblement. Nous présentons dans
un premier temps plusieurs techniques semi-analytiques qui, dans des configu-
rations particulières, donnent des résultats pertinents, puis une technique numé-
riquement plus lourde mais dont les résultats sont souvent plus cohérents, par les
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éléments-finis. Dans les exemples qui suivent, nous nous intéressons uniquement
à des approches pour évaluer le module de Young de la pâte de ciment homogé-
néisée, c’est à dire que nous nous limitons à un problème mécanique purement
élastique.

4.3.4.1 Modèles semi-analytiques

Ces modèles semi-analytiques ont l’avantage, s’ils sont applicables, de don-
ner des résultats pertinents et surtout sans avoir recours à des calculs importants.
La pâte de ciment est composée de plusieurs phases notées i, de fraction volu-
mique vi et de module de Young Ei connus. Pour simplifier l’écriture et pour
comprendre les principes d’homogénéisation, nous considérons un VER composé
de deux phases, l’une, l’inclusion, ayant pour fraction volumique b et la seconde
1− b, que l’on nomme la matrice. Les équations qui suivent sont facilement extra-
polables pour un nombre de phases plus important.

Les modèles de Reuss, Voigt, et Hirsch préfigurent les relations d’homogénéi-
sation les plus simples à mettre en œuvre. La figure 4.3 présente les schématisa-
tions correspondant aux trois modèles.

b

1-b

b

1-b

1/2b 1-b

b 1-b

Figure 4.3 – Schématisation des modèles biphasiques de Voigt (en haut à gauche),
Hirsch (à droite) et Reuss (en bas)

Le modèle de Voigt est aussi appelé modèle série. L’expression du module d’élas-
ticité équivalent EV oigt s’exprime par une association en série des deux phases ;
ainsi, si l’on soumet le VER à une contrainte de traction σ, nous avons :

σ = EV oigt ∗ εtotal. (4.3)
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Localement, nous avons aussi :

σinclusion = Einclusion ∗ εinclusion, (4.4)
σmatrice = Ematrice ∗ εmatrice, (4.5)

et, puisque les deux phases sont en série,

σ = σinclusion = σmatrice, (4.6)
εtotal = b ∗ εinclusion + (1− b) ∗ εmatrice. (4.7)

Ce qui permet finalement d’exprimer :

EV oigt = b ∗ Einclusion + (1− b) ∗ Ematrice. (4.8)

D’une manière générale, pour un VER comportant n inclusions i de fraction
volumique vi, nous avons :

EV oigt =
n∑

i=1

vi ∗ Ei + (1−
n∑

i=1

vi) ∗ Ematrice. (4.9)

Le modèle de Reuss est similaire au modèle de Voigt, mais cette fois les inclu-
sions sont supposées disposées en parallèle. Dans ce cas, les contraintes s’ajoutent,
au prorata des fractions volumiques et les déformations des inclusions sont égales
à la déformation totale. Ceci permet d’écrire pour un VER comportant n inclu-
sions :

1

EReuss

=
n∑

i=1

vi

Ei

+ (1−
n∑

i=1

vi)
1

Ematrice

. (4.10)

Ces deux expressions constituent deux limites à l’intérieur desquelles se trouve
le module d’élasticité homogénéisé réel.

Une troisième expression du module d’élasticité équivalent peut être déduite
du modèle dit de Hirsch, qui est une combinaison linéaire des modèles série et
parallèle.

Compte-tenu des proportions volumiques des phases solides, immédiatement
déduites du nombre de pixels pour chaque phase, nous pouvons calculer avec ces
trois approches les modules de Young correspondants. Les résultats sont donnés
dans le tableau 4.3 :

Tableau 4.3 – Modules d’élasticité équivalents avec les modèles de Voigt, Reuss
et série-parallèle [GPa]

E/C Voigt Reuss Hirsch
0, 25 61, 07 2.10−4 30, 5
0, 40 39, 78 1, 71.10−4 19, 89
0, 50 31, 12 1, 68.10−4 15, 61

Les valeurs déterminées à partir du modèle de Reuss sont ridiculement faibles
car la valeur prise pour le module de Young de l’eau, comprise dans les pores, est
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de six ordres de grandeur inférieure à celle des autres phases. Nous confirmons
à l’aide de ces valeurs que les modèles de Reuss et Voigt semblent fournir deux
bornes extrêmes de modules de Young de pâtes de ciment, mais étant donné le
grand écart entre ces deux bornes, l’évaluation de ce module élastique homogé-
néisé n’est pas très précise.

D’autres expressions, déduites de schématisations plus fines, existent et éva-
luent de manière plus précise les modules d’élasticité de matériaux biphasiques :
le modèle de Hansen, qui traite le cas d’une inclusion sphérique dans une matrice
sphérique, Hashin-Shtrikman [92, 93], ou encore le modèle tri-sphère de R. Le
Roy [94]. Tous ces modèles s’accordent très bien pour la modélisation de mortiers
ou de bétons en considérant la pâte cimentaire comme la matrice et les granulats
comme les inclusions. Toutefois, l’ajout d’inclusions supplémentaires ne garantit
pas le bon fonctionnement de ces modèles.

D’autres approches basées sur la micromécanique existent pour évaluer le mo-
dule de Young d’un VER.

L’approche micromécanique du modèle de Mori-Tanaka est une adaptation
du modèle de l’inclusion équivalente d’Eschelby [95]. Si l’on considère un ma-
tériau multiphasique, composé d’une matrice repérée par l’indice 1 et de n − 1
inclusions, il est possible d’exprimer, à partir de la loi des mélanges et de la pro-
priété de linéarité du problème, une relation entre le tenseur d’élasticité global C∗

et les tenseurs d’élasticité de chaque phase Ci :

C∗ = C1 +
n∑

i=2

vi(Ci − C1)Ai, (4.11)

où Ai est le tenseur de localisation des déformations de l’inclusion i dans le VER
et traduit la relation entre le champ de déformations local εi et le tenseur des dé-
formations moyennes E. Une expression similaire peut être exprimée avec le ten-
seur de souplesse S∗ qui, suivant l’expression des tenseurs de localisation, peut
ne pas être égal à l’inverse du tenseur d’élasticité global C∗.

Nous pouvons remarquer que les relations déduites des modèles de Reuss et
Voigt et étendues aux tenseurs d’élasticité sont des expressions particulières de la
relation 4.11 qui prennent comme tenseurs de localisation le tenseur unité.

La spécificité des différentes techniques d’homogénéisation réside dans l’ex-
pression des tenseurs de localisation. Eschelby a ainsi démontré dans le cadre
d’une inclusion unique dans une matrice infinie que si cette inclusion est ellip-
soïdale, alors le champ de déformations local est homogène et s’exprime, si cette
inclusion n’a pas les mêmes caractéristiques élastiques que la matrice, par :

Ai = [I + Esch
i S−1

i (Ci − C1)]
−1. (4.12)

Le produit Pi = Esch
i Si représente le tenseur de polarisation et désigne l’in-

fluence seule de la géométrie de l’inclusion sur la matrice.
Le modèle de Mori et Tanaka [96, 97] diffère du modèle de l’inclusion équiva-

lente d’Eschelby par le choix de la relation de linéarité du champ des déforma-
tions, qui n’est plus exprimée entre le champ local de l’inclusion εi en fonction
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du champ global moyen E mais en fonction du champ des déformations dans la
matrice ε1 :

εi = Giε1. (4.13)

Ainsi, le tenseur de localisation en déformations Ai s’exprime par :

Ai = Gi[v1I +
n∑

i=2

viGi]
−1, (4.14)

où Gi s’exprime, par analogie avec la théorie de l’inclusion, par :

Gi = [I + Esch
i S−1

i (Ci − C1)]
−1. (4.15)

L’écriture de ce type de modèles d’homogénéisation repose sur l’hypothèse
d’une inclusion unique ellipsoïdale dans une matrice de taille infinie devant la
taille de l’inclusion. Néanmoins, des comparaisons de calculs [98] ont montré la
validité de cette approche pour l’étude simplifiée d’enceintes de confinement de
centrales nucléaires, structures en béton armé précontraintes, considérées comme
la combinaison d’une matrice, le béton, et les armatures, différentes inclusions
cylindriques.

Discussions : ces approches d’homogénéisation sont intéressantes à mettre en
œuvre car elles permettent de déterminer, ’numériquement parlant’, rapidement
des caractéristiques élastiques d’un VER. Cependant, elles sont difficilement ap-
plicables dans la détermination du module de Young d’une pâte de ciment chi-
miquement dégradée. En effet, même si les modèles de Reuss et Voigt permettent
de cadrer l’évaluation du module d’élasticité, l’incertitude liée au très grand écart
entre ces deux modèles pénalise fortement la pertinence des calculs effectués. Ce
grand écart est dû à la présence de la porosité qui dans ces méthodes d’évaluation
n’a pas de ’rôle mécanique’. Une approche basée sur la mécanique des milieux
poreux permettrait sûrement d’affiner ces évaluations.

L’approche de Mori et Tanaka pourrait convenir s’il était possible de définir
une phase pouvant jouer le rôle de matrice. Or, la phase majoritaire en terme de
fraction volumique, les C − S − H qui constituent environ 50 à 60% du volume
d’une pâte de ciment totalement hydratée, n’est pas en quantité à notre sens suf-
fisante pour être considérée comme matrice ; l’hypothèse de la matrice infinie ne
serait pas respectée. Cette remarque est d’autant plus vraie que dans la majo-
rité des microstructures générées il subsiste des phases anhydres, ce qui limite
d’autant plus la proportion volumique des C − S −H . Une deuxième limitation
à notre sens concerne la grande quantité d’inclusions (le modèle d’hydratation
CEMHYD3Dpeut prendre en compte 38 phases différentes) ainsi que la caracté-
risation de la forme relative de ces inclusions dans la matrice, nécessitant des
expressions du tenseur de polarisation Pi distinctes.

4.3.4.2 Homogénéisation par les éléments finis

Une dernière approche pour déterminer des caractéristiques homogénéisées
d’un VER est de modéliser ce VER et effectuer un calcul aux éléments-finis. La
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pertinence du calcul et la précision des résultats dépend fortement du maillage
choisi, et en particulier de sa réprésentativité en terme de microstructure. Une
fois le maillage conçu, il suffit de définir un chargement mécanique, comme par
exemple un déplacement imposé à une des extrémités du maillage, pour calculer
les efforts résultants et enfin en déduire des caractéristiques homogénéisées du
VER. Si le calcul est purement élastique, les informations déduites concernent
alors les caractéristiques élastiques homogénéisées.

Dans notre approche, nous utilisons les microstructures générées par le mo-
dèle d’hydratation du NIST. Nous avons donc une représentation tridimension-
nelle, composée de pixels, d’une pâte de ciment, après hydratation. Il suffit alors
d’utiliser cette représentation tridimensionnelle et l’importer sous forme de maillage
dans le code de calcul aux éléments-finis retenu, y inclure les caractéristiques
élastiques de chaque phase constituant le maillage pour déterminer par calcul
élastique des caractéristiques homogénéisées.

4.3.5 Conclusion

Comme nous l’avons précédemment écrit, les modèles d’homogénéisation
tels que Reuss ou Voigt ne sont pas de par leur conception vraiment adaptés à
l’évaluation des caractéristiques élastiques de pâtes de ciment, du fait du rôle im-
portant de la porosité, de la multitude de phases distinctes et du problème de dé-
finition de la phase jouant le rôle de matrice dans l’écriture de ces modèles. Leur
domaine de prédilection reste l’application aux mortiers ou bétons, où le maté-
riau peut être assimilé à un matériau biphasique. Ces mêmes limitations peuvent
aussi se retrouver, à l’échelle de la pâte de ciment, pour les modèles basés sur la
micromécanique comme le modèle de Mori-Tanaka. Ce dernier modèle toutefois
est intéressant car il prend en compte l’influence de la géométrie de l’inclusion, ce
qui peut être utile pour distinguer des phases massives de phases qui se forment
plutôt en aiguilles dans la pâte de ciment.

Finalement, la seule méthode qui d’après nous semble la plus pertinente pour
évaluer le module de Youg d’une pâte de ciment chimiquement dégradée passe
par un calcul aux éléments-finis. En effet, le choix d’avoir adopté comme re-
présentation de la microstructure une image tridimensionnelle déduite du mo-
dèle d’hydratation du NIST permet d’avoir directement un maillage représentatif
d’une pâte de ciment. Une fois ajoutées les caractéristiques locales dans chaque
phase il ne reste alors plus qu’à lancer le calcul aux élements-finis pour en déduire
une valeur du module de Young homogénéisée.

4.4 Modélisation bidimensionnelle de l’évolution du
module de Young d’une pâte de ciment lixiviée

A la suite des remarques précédemment formulées, nous détaillons la mise en
place des calculs aux éléments-finis pour évaluer le module de Young du VER
de la pâte de ciment. Ensuite, sont présentés des résultats de calculs pour des
simulations de lixiviation à l’eau pure pour trois pâtes à rapport E/C différent .
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Deux versions du modèle d’homogénéisation sont développées, l’une bidimen-
sionnelle, l’autre tridimensionnelle.

Enfin, nous présentons des aspects du développement de la méthode pour
affiner les calculs.

4.4.1 Caractéristiques mécaniques retenues

Dans la suite du mémoire, les caractéristiques élastiques retenues pour les
phases solides composant une phase de ciment sont les valeurs présentées dans
le tableau 4.2. Ces valeurs, nous le rappelons, ont été déduites d’essais de na-
noindentation ou d’essais mécaniques sur des cylindres de poudre compactées à
porosité contrôlée. Tous les calculs aux éléments-finis sont effectués à l’aide du
code CASTEM 2000version 99 développé par le CEA.

4.4.2 Stratégie de résolution

Une microstructure générée par le modèle CEMHYD3Dcomporte 100∗100∗100,
soit un million de pixels. Compte-tenu de ce nombre important, il est difficile-
ment raisonnable d’envisager de raisonner pour le calcul mécanique sur ce mil-
lion de pixels.

Un premier modèle mécanique, bidimensionnel, est donc développé et im-
porte une section entière d’une microstructure tridimensionnelle, soit donc 100 ∗
100 pixels. Pour limiter la taille du maillage, nous ne prenons en compte qu’un
seul élément quadratique pour représenter le pixel considéré, ce qui limite donc
le maillage à 10000 éléments, ce qui est déjà assez conséquent pour un calcul
aux éléments-finis. Nous définissons lors de l’importation du maillage des sous-
maillages correspondant aux différentes phases et nous leur associons une loi
élastique avec comme module de Young les valeurs retenues dans le tableau 4.2.
Sur deux des côtés du maillage, des conditions d’appui sont définies aux nœuds
alors qu’aux extrémités opposées deux sollicitations, sous la forme de déplace-
ment nodaux, sont alternativement appliquées (figure 4.4). Les deux calculs mé-
caniques, pour chaque cas de déplacement, conduisent à déterminer deux mo-
dules de Young globaux après avoir extrait les efforts nodaux. En faisant l’hy-
pothèse que le module de Young est isotrope dans les microstructures de pâte
de ciment nous obtenons ainsi un module homogénéisé pour une microstructure
donnée.

4.4.3 Etude de l’influence du rapport E/C

Nous reprenons l’essai simulé de lixiviation à l’eau pure de trois pâtes de ci-
ment CEM I, à rapport E/C de 0, 25, 0, 40 et enfin 0, 50. Dans ces simulations,
seules les phases portlandite, monosulfoaluminate, ettringite, gypse et C−S−H sont
réactives. Les phases anhydres sont considérées comme inertes chimiquement et
jouent le rôle d’inclusions rigides par rapport aux phases hydratées qui ont un
module de Young plus faible.
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x

y

Uy
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Figure 4.4 – Modélisation mécanique du calcul d’homogénéisation aux éléments-
finis et exemple de maillage considéré : section d’une microstructure intègre de
ciment CEM I à E/C = 0, 4. porosité = noir, CH = blanc, AFt et AFm = gris clair,
C − S −H = gris moyen, anhydres = gris foncé.

Régulièrement, après un nombre de cycles de transport et de réactions dé-
fini, un fichier input qui regroupe le maillage composé de 10000 éléments quadra-
tiques QUA4ainsi que le modèle de calcul pour les différentes phases, est généré.
L’ensemble des fichiers input est ensuite envoyé au code de calcul, qui fournit,
comme information, le module de Young homogénéisé pour chaque maillage,
valeur moyenne des calculs dans les deux directions.

La figure 4.5 présente l’évolution du module de Young homogénéisé des trois
pâtes de ciment en fonction de la porosité capillaire. Mise en relation avec la fi-
gure 4.6, elle permet de souligner les points suivants :

– le module de Young d’une pâte de ciment est une fonction décroissante, non
linéaire, de la porosité capillaire,

– pour la pâte de ciment à rapport E/C = 0, 25 en particulier mais aussi et
de manière moins évidente pour les deux autres rapports E/C plus grands,
nous observons un changement brusque de pente à un certain moment de
la dégradation, "pilotée" par l’évolution de la porosité, ce changement de
pente serait en relation avec la dissolution totale de la portlandite,

– la chute de rigidité quand la portlandite est totalement dissoute est supé-
rieure à 50% pour les trois pâtes de ciment.

La première constatation peut être prise comme une évidence, mais elle illustre
bien une tendance qui se retrouve maintes fois dans la littérature. Par exemple,
J. Beaudoin [100] établissait une courbe mettant en évidence une relation linéaire
entre la porosité et le module d’élasticité. De même, T.C. Powers [23] écrit, dans
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Figure 4.5 – Evolution du module de
Young pour les pâtes de ciment CEM
I à E/C = 0, 25, 0, 4 et 0, 5 [99]
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ment CEM I à E/C = 0, 25, 0, 4 et 0, 5
[99]

le cadre de matériaux cimentaires saturés :

E = E0(1− p)3, (4.16)

où E0 est un module d’élasticité extrapolé pour un matériau à porosité nulle.
Enfin, V. Kadlecek [101] propose une relation légèrement différente qui fait inter-
venir une porosité critique pcr pour laquelle le module d’élasticité devient nul.

E = E0 log(
pcr

p
). (4.17)

Cette porosité critique est évaluée à 0, 51 sur la simulation à E/C = 0, 25. Si l’on
raisonne en terme de percolation de phases solides, la perte de capacités méca-
niques de la pâte intervient alors aux alentours de 100−51 = 49%, soit une valeur
qui est assez proche du seuil de percolation statistique 2D, 45%, de la porosité
dans un réseau à mailles carrées [102].

Nous remarquons dans la figure 4.5 que pour des porosités se rapprochant de
cette porosité critique, le module de Young s’annule pratiquement, ce qui sem-
blerait indiquer que la relation de Kadlecek est celle qui se rapproche le plus de
nos calculs aux éléments-finis.

L’exploitation de la courbe 4.6, montre que la dissolution totale de la portlan-
dite intervient pour les trois pâtes de ciment à E/C = 0, 25, 0, 4 et 0, 5 à des po-
rosités capillaires égales respectivement à 26%, 35% et 40%. Les deux pâtes ayant
le rapport eau sur ciment le plus élevé ont des valeurs de porosité trop proches
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du seuil de perte de percolation pour tenter de quantifier l’influence de la disso-
lution totale de la portlandite sur le module d’élasticité de la pâte de ciment. En
ce qui concerne la pâte de ciment à rapport E/C égal à 0, 25, la perte de rigidité
est évaluée à 60%, ce qui est une valeur un peu plus élevée que les valeurs pro-
posées par C. Carde et confirmées par S. Kamali à l’aide du modèle ELAST3Dde
E.J. Garboczi du NIST. Il est à noter que ce dernier modèle évalue les modules
d’élasticité par une méthode similaire à la nôtre, c’est-à-dire aux éléments-finis,
mais cette fois en considérant l’intégralité de l’image 3D de la microstructure alors
que nous nous limitons à une tranche et à un calcul bidimensionnel. Néanmoins,
même si elle est un peu plus élevée que celle de la littérature, notre valeur calculée
est intéressante pour les raisons suivantes :

– l’écart d’évaluation n’est pas élevé si l’on considère que le module de Young
est évalué avec seulement 1% du volume de la microstructure,

– notre calcul est dépendant du seuil de percolation lié à l’étude bidimension-
nelle. Bien que l’on se soit éloigné de la valeur limite, l’effet de la percolation
ne semble pas négligeable,

– il ne faut pas oublier que simultanément à la dissolution de la portlandite
les autres phases réactives évoluent aussi, et quand la portlandite s’est to-
talement dissoute, il y a une dissolution partielle du monosulfoaluminate,
une précipitation faible d’ettringite et une évolution des C − S −H , ce qui
n’a pas été pris en compte dans la modélisation effectuée par S. Kamali.

4.4.4 Discussions : limites de l’approche bidimensionnelle

Néanmoins, l’approche bidimensionnelle, si elle est intéressante du point de
vue ’temps de calcul’ par rapport à une approche tridimensionnelle, souffre de
quelques limites. La principale est liée à la percolation, ici des phases solides. Le
seuil de percolation dans un réseau 2D est trop différent du seuil de percolation
dans un réseau tridimensionnel. Babavieski a par exemple établi que statistique-
ment, ce seuil est proche de 45% par rapport au seuil de 17% établi par E.J. Gar-
boczi [103] pour les images digitalisées des modèles du NIST. Ces différences de
percolation conduisent théoriquement, si l’on prend comme modèle la relation de
Kladecek, à avoir un module de Young pratiquement nul pour des porosités ca-
pillaires proches de 55% ou de 83% suivant si l’on fait les calculs avec un modèle
bidimensionnel ou un modèle tridimensionnel.

Une deuxième limitation dans ce calcul bidimensionnel réside dans le choix
de la section qui sert de maillage pour le calcul aux éléments-finis. Suivant la po-
sition de la "coupe", la proportion surfacique des phases dans la section diffère
de la proportion volumique dans la microstructure entière, ce qui est source d’in-
certitude. La figure 4.7 représente deux sections d’une même image de pâte de
ciment intacte, à rapport E/C = 0, 25. L’image de la pâte de ciment a été générée
par le modèle du NIST et les sections ici représentées, travaillées pour limiter le
nombre de couleurs. Dans cette représentation, comme dans la figure 4.4 chaque
niveau de gris correspond à une ou plusieurs phases :

– noir = porosité,
– gris foncé = phases anhydres,
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– gris moyen = C − S −H ,
– gris clair = ettringite et monosulfoaluminate,
– blanc = portlandite
Nous voyons clairement une différence notable de composition des deux sec-

tions, puisque la première comporte apparemment bien plus de phases anhydres
résiduelles que dans la seconde. Nos calculs ont montré une dispersion de 20%
des modules de Young suivant la position de la coupe : pour les deux sections
différentes de la même microstructure intacte, représentées figure 4.7 nous cal-
culons deux modules de Young de 42, 9 et de 34, 8GPa, pour des proportions
volumiques en phases anhydres égales à respectivement 32 et 20%.

Cette incertitude semble être d’autant plus grande que le rapport E/C est
faible, car c’est dans ces pâtes de ciment que subsiste le plus d’anhydres (dont le
module de Young est plus important que ceux des phases hydratées). De même,
cette incertitude semble intuitivement dépendante de la taille des grains de ci-
ment, puisque c’est à partir des gros grains de ciment qu’il reste des pixels an-
hydres, au cœur, dans une pâte de ciment hydratée.

Figure 4.7 – Sections différentes d’une même image de pâte de ciment intacte à
rapport E/C = 0, 25, générée par le modèle du NIST.

4.4.5 Amélioration de la pertinence des calculs

Cette étude bidimensionnelle, malgré ses limites liées aux phénomènes de
percolation sur des réseaux à mailles carrées, permet d’illustrer plusieurs points
intéressants :

– nous voyons apparaître une relation inverse entre le module de Young et la
porosité capillaire, indépendemment du rapport E/C, faisant intervenir un
facteur qui est la porosité de perte de percolation des phases solides,

– les modules de Young déterminés pour des microstructures intactes semblent
assez bien évalués, avec une incertitude somme toute assez faible puisqu’ils
sont calculés avec seulement 1% du nombre total de pixels,
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– cette incertitude illustre aussi le caractère aléatoire des caractéristiques élas-
tiques des pâtes de ciment, conséquence de l’organisation aléatoire des ma-
tériaux,

– cette approche retranscrit bien l’influence du rapport E/C sur le compor-
tement élastique d’une pâte de ciment, par l’intermédiaire de la porosité
capillaire,

– lorsque l’on arrive à s’affranchir partiellement du problème de la valeur de
la percolation pour un réseau 2D, nous remarquons pour la pâte de ciment à
plus faible rapport E/C que la dissolution totale de la portlandite s’accom-
pagne d’une chute d’un peu plus de 50% de son module de Young, valeur
donc en concordance avec la littérature.

Malgré tout, pour essayer de mieux caractériser le comportement lors de sa
dégradation chimique d’une pâte de ciment, et en particulier de voir l’influence
d’une augmentation de la porosité capillaire sur le module de Young, il est impor-
tant de s’affranchir du seuil de percolation 2D. Pour ce faire, il devient nécessaire
de faire l’étude en trois dimensions.

Passer à une étude tridimensionnelle permet a priori d’améliorer la pertinence
des résultats pour des grandes porosités mais ajoute un problème de résolution
numérique puisqu’il est difficilement envisageable de faire un calcul 3D avec un
million d’éléments. Techniquement d’ailleurs, de par l’écriture la syntaxe utilisée
pour générer les maillages pour le code Castem 2000 et de par l’algorithme
développé pour générer ce maillage, la taille limite est de (90 ∗ 90 ∗ 90) = 729000
éléments, ce qui est de toute manière extrêmement important pour un calcul aux
éléments-finis.

Un calcul préliminaire de calibration sur des microstructures intactes avec un
rapport E/C = 0, 50 (donc susceptibles d’être les plus sensibles à un accroisse-
ment de porosité) montre l’influence du nombre de couches utilisées, c’est à dire
le nombre d’éléments cubiques dans la direction z, pour le calcul aux éléments-
finis sur le module de Young calculé. La figure 4.8 illustre l’intérêt du passage
d’une étude bidimensionnelle à une étude tridimensionnelle.

Nous remarquons tout d’abord sur cette figure que le passage du calcul 2D
avec un maillage 100∗100 à un calcul tridimensionnel avec un maillage 50∗50∗1 ne
change pas sensiblement l’évaluation des modules de Young, ce qui est rassurant.
L’écart entre ces deux courbes se justifie simplement d’après nous par le fait que
le maillage 3D comporte quatre fois moins d’éléments que le maillage 2D ce qui
modifie sensiblement les proportions des phases dans le maillage.

Les courbes correspondant aux maillages 50 ∗ 50 ∗ 5, 50 ∗ 50 ∗ 10 et 80 ∗ 80 ∗ 5,
mises en comparaison avec la courbe du calcul 2D, illustrent parfaitement l’in-
fluence de la prise en compte de la troisième dimension dans le cheminement des
contraintes au sein de la microstructure. Nous remarquons en particulier qu’au
niveau du 1000eme cycle, le calcul 2D prédit un module de Young pratiquement
nul alors que le calcul 3D avec le maillage 50∗50∗10 prévoit un module de Young
de 12GPa, soit alors une chute de rigidité de 50% par rapport à la microstructure
intacte.

De plus, il semble qu’un maillage comportant cinq couches soit suffisant pour
illustrer les effets de la troisième dimension sur le cheminement des contraintes.
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Figure 4.8 – Evolution du module de Young d’une pâte de ciment CEM I à E/C =
0, 50 en fonction du cycle de simulation de lixiviation, pour différentes tailles de
maillage [104]
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L’écart entre les trois maillages 3D est en moyenne assez faible. De même, le pas-
sage d’un maillage carré 50 ∗ 50 ∗ 5 à un maillage 80 ∗ 80 ∗ 5 ne semble pas ap-
porter grand chose, en regard du temps de calcul supplémentaire. A la suite de
cette étude, nous retenons comme dimensions des maillages pour les calculs 3D
aux éléments finis la dimension suivante : 50 ∗ 50 ∗ 10 éléments, ce qui revient
à un temps de génération du maillage et d’exécution du calcul d’une heure par
maillage 3D au lieu de deux minutes pour le modèle 2D.

4.5 Etude tridimensionnelle de l’endommagement chi-
mique lors d’une simulation de lixiviation à l’eau
pure pour trois pâtes de ciment

L’étude mécanique tridimensionnelle pour les trois pâtes de ciment CEM I à
E/C de 0, 25, 0, 40, et 0, 50 ayant subi une simulation de lixiviation à l’eau pure
constitue le prolongement de l’étude 2D précédente.

Nous avons généré des maillages de taille 50 ∗ 50 ∗ 10 éléments à partir du
fichier image de la microstructure de chaque pâte de ciment, régulièrement au
cours des cycles de simulation de lixiviation. Puisque le calcul 3D s’accompagne
d’un temps de calcul bien supérieur au calcul 2D, nous avons réduit la fréquence
de génération des maillages à cent cycles au lieu de cinquante pour l’étude bidi-
mensionnelle.

Les données calculées initiales pour chaque image de pâte de ciment sont
groupées dans le tableau 4.4. Les porosités capillaires indiquées dans ce tableau
correspondent à la proportion volumique de pores dans le maillage. Il est donc
normal que la valeur indiquée soit légèrement différente de celle des porosités
correspondant aux images digitalisées des microstructures.

Tableau 4.4 – Modules d’élasticité et porosité capillaire initiaux pour les trois
pâtes de ciment étudiées

E/C Module de Young Porosité capillaire
initial E0 [GPa] p0 [%]

0, 25 44, 6 9
0, 40 29, 1 19, 5
0, 50 23, 9 23, 6

Nous avions précédemment postulé à la suite de l’étude 2D que le module de
Young des pâtes de ciment devenait pratiquement nul lorsque la porosité capil-
laire atteignait un seuil correspondant à la perte de percolation des phases solides.
La figure 4.9 représente pour les trois pâtes de ciment le rapport du module de
Young E sur le module de Young initial E0 en fonction d’une variable adimen-
sionnelle x, qui représente la variation de la porosité capillaire de l’état initial à
l’état de perte de percolation.

Nous remarquons sur la figure 4.9 que les calculs correspondant aux trois
pâtes de ciment s’inscrivent dans une même tendance, qui pourrait être repré-
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Figure 4.9 – Evolution du module de Young normalisé E/E0 en fonction de la
porosité capillaire normalisée x pour les trois pâtes de ciment CEM I [99]
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sentée par une relation "expérimentale" entre le module de Young d’une pâte
de ciment et sa porosité capillaire. Nous obtenons une telle relation ’modèle’ en
considérant les points suivants :

– la relation ’modèle’ est définie entre la porosité initiale p0 et la porosité de
perte de percolation mécanique pperco,

– la relation ’modèle’ a pour propriété de s’annuler en x = 1 et de valoir 1
pour x = 0,

– en x = 1 la dérivée de la relation ’modèle’ est nulle,
– la tangente à la relation ’modèle’ à l’origine est un paramètre d’ajustement

que l’on note α.
Puisque nous avons quatre paramètres pour définir la relation modèle, il suffit

de poser que cette relation est un polynôme de degré trois en x. L’écriture des
relations précédemment citées conduit à avoir l’expression suivante :

f(x) = (x− 1)((2− α)x2 − (1 + 3α)x− 1), (4.18)

où x est la porosité ’normalisée’ et s’exprime par :

x =
p− p0

pperco − p0

. (4.19)

La relation ’modèle’ nécessite donc deux paramètres pour reproduire l’évolu-
tion du module de Young d’une pâte de ciment en fonction de sa porosité capil-
laire : pperco et α. La porosité pperco est évaluée à partir des courbes E = f(p) pour
les trois pâtes de ciment. Dans un réseau à mailles cubiques, la valeur statistique
de percolation de la porosité capillaire est proche de 17% [103] ce qui correspond
donc pour notre problème à une porosité de perte de percolation mécanique de
100 − 17 = 83%. Dans nos calculs la valeur moyenne, que nous avons retenue
dans l’expression de la relation ’modèle’ de nos trois essais est plutôt de 78%,
ce qui est relativement proche de ce seuil statistique étant donné que nous ne
raisonnons que sur 2, 5% du volume de l’image digitalisée des pâtes de ciment.
Le paramètre α est quant à lui évalué par itérations pour minimiser l’écart de la
relation ’modèle’ aux calculs aux éléments-finis pour les trois pâtes de ciment.

La figure 4.10 présente, pour les trois pâtes de ciment, les modules de Young
déterminés par calcul 3D aux éléments-finis ainsi que la prédiction de la relation
’modèle’, en fonction de la porosité capillaire.

Il est intéressant de souligner que connaissant le module de Young et la po-
rosité initiaux, et en se fixant un seuil de percolation, il est possible de prédire
avec une incertitude relative liée au choix du paramètre α l’évolution du module
de Young en fonction de la porosité capillaire. Dans notre calcul, pour l’ensemble
des trois pâtes de ciment, le paramètre α a été calculé égal à −1, 61 pour un seuil
de percolation de 0, 78. Si le seuil de percolation avait été fixé à 83% le paramètre
α optimal aurait été évalué à −1, 878.

Un deuxième point intéressant à souligner est que de par son écriture la rela-
tion modèle autorise les valeurs négatives. Il pourrait donc être possible de com-
parer l’évolution du module de Young d’une pâte de ciment lorsque la porosité
capillaire diminue avec des calculs similaires aux éléments-finis.
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Figure 4.10 – Modules de Young calculés et prédits par la relation ’modèle’ en
fonction de la porosité capillaire pour les trois pâtes de ciment [99]
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4.6 Conclusion : comparaison de l’évaluation de l’en-
dommagement chimique avec la littérature

La figure 4.11 illustre l’évolution de la microstructure des trois pâtes de ciment
modélisées lors de la lixiviation, et en particulier du passage de la microstructure
intacte à une microstructure dans laquelle la portlandite s’est totalement dissoute.
La portlandite est une phase connue pour précipiter dans la porosité et constituer
un pont mécanique entre les C − S − H aux jeunes âges. Sa dissolution, comme
est illustrée dans la figure 4.11 conduit surtout à augmenter la porosité autour
des grains de ciment anhydres "enrobés" des C − S −H .

Il est possible dans cette figure, et en particulier pour l’image représentant la
pâte de ciment à E/C = 0, 50, de visualiser des chemins de porosité assez im-
portants qui traversent pratiquement l’échantillon dans les deux directions. Il va
sans dire que pour une étude 2D, la percolation mécanique est quasiment perdue.
Le tableau 4.5 présente pour les trois microstructures les principaux résultats en
terme d’évolution volumique de phases et de module de Young.

Tableau 4.5 – Evolution des proportions volumiques de porosité capillaire, port-
landite, monosulfoaluminate et ettringite, et du module de Young pour les trois
pâtes de ciment

E/C = 0, 25 Porosité CH AFm AFt Module [GPA]
intacte 9, 4% 15, 6% 0 2, 2% 44, 6

dissolution totale CH 26, 1% 0 0 1, 9% 27, 8
dissolution totale AFm 26, 1% 0 0 1, 9% 27, 8
dissolution totale AFt 46, 2% 0 0 0 12, 8

E/C = 0, 40 Porosité CH AFm AFt Module [GPA]
intacte 19, 5% 16, 3% 0, 1% 0, 6% 29, 1

dissolution totale CH 36, 1% 0 0 0, 7% 15, 4
dissolution totale AFm 35, 3% 0, 33% 0 0, 9% 15, 9
dissolution totale AFt 44, 2% 0 0 0 10, 3

E/C = 0, 50 Porosité CH AFm AFt Module [GPA]
intacte 23, 6% 14, 6% 0, 2% 0, 5% 23, 9

dissolution totale CH 38, 2% 0 0 0, 7% 12, 9
dissolution totale AFm 38, 2% 0 0 0, 7% 12, 9
dissolution totale AFt 46, 5% 0 0 0 9, 1

La lecture du tableau 4.5 met en évidence quelques points particuliers. Dans
nos trois maillages, représentant une fraction de 2, 5% du nombre total de pixels
composant les microstructures, la quantité d’éléments représentant la phase mo-
nosulfoaluminate de calcium est extrêmement faible, et pour le maillage corres-
pondant au rapport E/C = 0, 25, ce nombre est nul. Cette constatation va dans
le sens de la remarque de S. Kamali, qui a aussi constaté pour ces microstruc-
tures une quantité assez faible de monosulfoaluminate par rapport aux valeurs
proposées par son modèle et à ses observations au microscope. Dans le maillage
correspondant au rapport E/C = 0, 40, la dissolution totale du monosulfoalumi-
nate intervient avant la portlandite, du fait de la faible quantité de cette phase.
Cependant nous constatons que la dissolution du monosulfoaluminate conduit
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Figure 4.11 – Sections d’images de pâte de ciment intactes (gauche) et après la
dissolution totale de la portlandite (droite), pour trois rapports E/C : 0, 25 (haut),
0, 40 (milieu) et 0, 50 (bas) [99]
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à une précipitation d’ettringite, puisque la proportion volumique de cette der-
nière augmente très légèrement. Enfin, nous constatons que la porosité capillaire
augmente fortement quand la dissolution totale de l’ettringite intervient, car il y
a aussi simultanément une évolution des C − S − H qui passe notamment par
une dissolution partielle de ces derniers et de la décalcification qui conduit à des
C − S −H moins rigides.

Du point de vue de l’endommagement chimique, l’effet de la dissolution to-
tale de la portlandite, de l’ettringite et du monosulfoaluminate est présenté pour
les trois pâtes de ciment dans le tableau 4.6.

Tableau 4.6 – Evolution de l’endommagement chimique lors de la dissolution
totale de portlandite, monosulfoaluminate et ettringite pour les trois pâtes de ci-
ment

Etat de dégradation E/C = 0, 25 E/C = 0, 40 E/C = 0, 50
Intact 1 1 1

Sans portlandite 62, 3 52, 9 53, 7
Sans monosulfoaluminate 62, 3 52, 9 53, 7

Sans ettringite 28, 7 35.4 38.1

Plusieurs remarques sont à formuler à la suite des résultats présentés dans le
tableau 4.6. Pour les pâtes de ciment à rapport E/C de 0, 40 et 0, 50 la perte de
rigidité est légèrement inférieure à 50%, ce qui est conforme en terme d’ordre de
grandeur aux résultats de la littérature. La perte est toutefois moins importante
par rapport aux calculs de S. Kamali sur les microstructures entières puisque la
proportion volumique de portlandite dans nos maillages est plus faible que dans
les microstructures entières. Par contre, la dissolution totale de l’ettringite s’ac-
compagne d’une baisse importante du module élastique, en moyenne la perte de
rigidité est de l’ordre de deux-tiers, et s’interprète d’après nous par l’évolution
d’autres phases et en particulier des C − S − H , qui, lors de la dissolution des
autres phases, se décalcifient et se dissolvent partiellement.

4.7 Développement de la modélisation pour prendre
en compte le comportement des espèces anhydres

Jusqu’à présent, toutes les applications présentées sur des problèmes de du-
rabilité ont été effectuées en considérant que les espèces anhydres étaient chimi-
quement inertes. Cette hypothèse peut se faire si l’on admet qu’une partie des hy-
drates se forme autour des grains anhydres et par conséquent peut constituer une
barrière réactive. Du point de vue chimique, cette hypothèse revient finalement
à simuler le comportement physico-chimique de matériaux totalement hydratés,
comme cela est fait dans de nombreuses modélisations telles que DIFFUZONde F.
Adenot [58], ou STADIUMde J. Marchand et E. Samson [65, 105, 63]. Ainsi, nous
avons montré que notre approche reproduit directement et qualitativement, voire
quantitativement, des phénomènes de dégradation observés expérimentalement
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ou modélisés, dans différents environnements agressifs (à l’eau pure, minérali-
sée, à l’eau de mer) pour des pâtes de ciment CEM I avec trois rapports E/C
différents.

Cependant, même si les anhydres ne sont pas au contact direct avec la porosité
capillaire, ils réagissent, puisque la diffusion de l’eau se fait aussi au sein de la
porosité des hydrates. Leur cinétique de dissolution est par conséquent contrôlée
par les processus diffusionnels au sein des hydrates. De plus, il devient difficile
de ne pas prendre en compte leur influence lorsque, par exemple, à un état de
dégradation très avancé, les C−S−H (qui constituent majoritairement la barrière
diffusionnelle des grains anhydres) sont totalement décalficiés et par conséquent
plus poreux et partiellement dissous. Par exemple, les bétons à poudres réactives
ont un degré d’hydratation très faible et la couche d’hydrates est relativement
fine. V. Matte [5] a étudié le comportement de tels matériaux à la lixiviation par
l’eau pure, et a constaté que lorsque cette barrière d’hydrates est ’rompue’, les
grains de ciment anhydres se dissolvent totalement et les ions libérés quittent le
matériau plutôt que de former de nouveaux hydrates.

4.7.1 Méthodologie de prise en compte des espèces anhydres

La modélisation du transport réactif est basée sur le couplage d’un modèle de
transport des espèces totales dans la solution interstitielle, et d’un modèle réac-
tif qui détermine, en fonction des concentrations de chaque espèce en solution et
des espèces solides disponibles, les quantités d’espèces solides qui évoluent, par
dissolutions ou précipitations. Dans l’état actuel de développement, sont consi-
dérées comme disponibles les espèces solides présentes dans chaque cellule, ce qui
signifie que toute phase solide, au contact ou non de la porosité, est potentiellement
réactive.

Les espèces anhydres qui constituent le clinker, C3S, C2S, C3A et C4AF , sont
très solubles et instables dans l’eau. Faute d’informations suffisantes, leur constante
d’équilibre a été prise égale à zéro. A ce niveau de développement, ajouter sim-
plement dans la base de données réactives les anhydres conduirait à des pro-
blèmes de calcul liés à leur très grande solubilité. Dès le premier calcul réactif, les
espèces anhydres, tout comme toute autre espèce solide présente dans la base
de données, sont considérées comme réactives et puisqu’elles sont infiniment
solubles, elle se dissolvent instantanément pour former des hydrates. Les pro-
blèmes de divergence des calculs peuvent alors apparaître, et en particulier pour
les matériaux à faible rapport E/C, comme par exemple des concentrations in-
finies en ions lorsque toute l’eau est consommée par l’hydratation ’brusque’ des
anhydres.

La prise en compte de l’influence des espèces anhydres dans les calculs ré-
actifs passe donc par la mise au point d’une méthodologie de sélection des es-
pèces effectivement réactives. La stratégie que nous présentons ici est basée sur
le fait que chaque cellule de pâte de ciment est décrite spatialement à l’aide d’une
image tridimensionnelle similaire aux microstructures générées par le modèle
CEMHYD3Ddu NIST.

Partant de l’hypothèse que l’essentiel des échanges ioniques se fait au sein
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de la porosité capillaire, nous définissons les espèces solides réactives comme
étant les phases solides qui sont au contact avec la porosité. Autrement dit, si un pixel
de gypse, par exemple, est entouré de pixels de phases solides, il est considéré
comme chimiquement inerte. Par contre, si un de ses pixels voisins est réactif et
se dissout, alors le pixel de gypse est au contact d’un pore et est considéré comme
réactif.

La figure 4.12 illustre cette méthodologie de prise en compte. Cette figure est
une portion d’une section 2D d’une microstructure 3D. Les pixels de porosité sont
en gris foncé. En gris clair sont représentés les pixels solides désignés comme
étant réactifs, car ils ont au moins une face commune avec les pixels de porosité.
Les pixels en blanc sont les pixels de phases solides qui n’ont aucune face com-
mune avec la porosité et par conséquent sont considérés comme inertes. Cette
figure représente une portion de la microstructure à un certain instant, avant le
calcul réactif.

pixel solide inerte

pixel solide réactif

pixel de porosité

pixel solide 
qui s’est dissout

pixel solide qui 
devient réactif

Avant le calcul réactif

Après le calcul réactif

Figure 4.12 – Schématisation de la prise en compte des pixels solides réactifs

Après le calcul réactif, certaines espèces solides parmi les espèces réactives
vont se dissoudre et d’autres précipiter. En gris clair et contour large sont repré-
sentés des pixels solides qui se sont dissous, et qui pour le calcul suivant sont
dorénavant des pixels de porosité. Autour de ces nouveaux pixels de porosité,
les pixels solides qui initialement étaient inertes deviennent alors réactifs (pixels
en blanc avec un contour large).

Sur le papier, cette méthodologie semble adaptée à la prise en compte l’in-
fluence des espèces anhydres. Il suffit simplement d’insérer dans le modèle de
transport réactif une étape d’identification des pixels réactifs et de modifier après
chaque cycle de calcul cette ’liste’ des espèces réactives.

4.7.2 Algorithme de la méthode d’identification des pixels réac-
tifs

Concrètement, quelle méthode adopter pour rapidement déterminer cette ’liste
des espèces réactives’ ? Chaque cellule de pâte de ciment est représentée par une
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microstructure comportant chacune un million de pixels, dont en moyenne 10%
à 40% sont des pores.

L’idée que l’on a retenue, après quelques essais abandonnés pour cause de
lenteur d’exécution, est basée sur la méthode d’écriture des microstructures digi-
talisées du modèle du NIST. Celles-ci sont représentées sous la forme d’un fichier
texte comportant une colonne et un million de lignes. Chaque ligne représente un
pixel, et a pour valeur un numéro désignant telle ou telle espèce solide. La posi-
tion d’un numéro dans cette liste d’un million d’éléments est ensuite ’convertie’
en coordonnées (x, y et z). L’ordonnancement de la liste est la suivante :

– de la position x = 1, y = 1, z = 1,
– incrémenter x jusqu’à x = 100,
– puis incrémenter y et recommencer à balayer, de x = 1 jusqu’à x = 100,
– quand y = 100, incrémenter z,
– et ainsi de suite jusqu’à z = 100.
Puisque les microstructures comportent 100 éléments dans les directions x, y,

et z, il y a bien un million de pixels.
Concrètement, considérons un pixel, à la position α dans la liste d’un million

d’éléments. D’après l’ordonnancement de la liste, les six voisins de ce pixel (deux
dans chaque direction x, y, et z) sont désignés aux positions α− 1, α + 1, α− 100,
α + 100, α − 100 ∗ 100 et α + 100 ∗ 100. Toutes ces positions sont exprimées en
respectant la propriété de périodicité des microstructures.

D’après la désignation des phases dans les modèles du NIST, la porosité a
pour valeur 0. Dans la liste des pixels qui représente la microstructure, les en-
droits où le nombre zéro figure correspondent aux positions des pixels de pore.
Puisque nous voulons déterminer pour chaque pixel quels sont ses voisins, nous
avons créé, en plus de la liste de la microstructure considérée, six nouvelles listes,
issues de six permutations circulaires en décalant les positions des pixels de +1
élément, −1 élément, +100 éléments, −100 éléments, +100 ∗ 100 éléments et enfin
−100 ∗ 100 éléments (figure 4.13). Ainsi, pour un pixel situé à une position α de
la liste initiale, les six autres listes issues des permutations circulaires désignent,
à cette même position α, les six voisins, tous dorénavant repérés.

Matlab permet des opérations sur les listes. La soustraction de deux listes de
même taille conduit à la création d’une liste où chaque élément est le résultat de
la soustraction des termes des deux listes initiales. Si nous soustrayons de la liste
initiale l’une des six listes issues des permutations circulaires, nous obtenons une
nouvelle liste, qui a une propriété primordiale : comparée à la liste initiale, les seuls
éléments qui n’ont pas changé de valeur sont ceux qui ont comme voisin un pore, car les
pixels de porosité ont pour valeur zéro (figure 4.14).

Autrement dit, si l’on considère la liste initiale ainsi que la liste décalée par
exemple de +1 élément, la comparaison entre la liste initiale et le résultat de la
soustraction de ces deux listes permet d’identifier tous les pixels solides qui ont
comme voisin à l’abscisse x− 1 un pixel de porosité.

Ce calcul est alors effectué pour les cinq autres listes restantes. Ainsi, nous
dressons pour chaque espèce solide (C−S−H , portlandite, ettringite, par exemple)
une liste des positions des pixels qui ont au moins un pixel de porosité comme
voisin.
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Figure 4.13 – Principe de construction des vecteurs décalés de +1 et -1 éléments
pour la recherche des pores voisins
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Si cette méthodologie paraît tirée par les cheveux, elle est celle qui, parmi
toutes nos tentatives de mise au point d’algorithmes, nécessite le moins de lignes
de programmation et est entièrement automatisée. Elle tire parti des grandes per-
formances de Matlab dans les opérations sur des matrices, et en particulier sur
les opérations de manipulation de vecteurs, soustraction et recherche d’éléments.

On définit la liste des pixels correspondant à la microstructure considérée par
la variable MICROST, qui est un vecteur à une colonne et un million de lignes.
L’algorithme développé sous Matlab est donc le suivant :

1. préparation des six vecteurs pour définir les six voisins,
– dupliquer MICROSTen décalant les éléments d’une position vers le bas,
– dupliquer MICROSTen décalant les éléments d’une position vers le haut,
– dupliquer MICROSTen décalant les éléments de 100 positions vers le bas,
– dupliquer MICROSTen décalant les éléments de 100 positions vers le

haut,
– dupliquer MICROSTen décalant les éléments de 10000 positions vers le

bas,
– dupliquer MICROSTen décalant les éléments de 10000 positions vers le

haut,

2. calcul des six vecteurs SOUSTRAC, résultat de la soustraction de MICROST
et de chaque vecteur décalé.

3. pour chaque phase solide, désignée par un numéro i,
– repérer dans MICROSTles emplacements de cette phase, c’est à dire qui

ont pour valeur i,
– à partir de cette liste d’emplacements, repérer ceux qui ont toujours pour

valeur i dans au moins l’un des six vecteurs SOUSTRAC,
– l’ensemble des emplacements qui ont toujours pour valeur i au moins

une fois est l’ensemble des pixels qui ont pour voisin au moins un pixel
de porosité

Cet algorithme, qui utilise une microstructure digitale comme donnée initiale,
détermine pour chaque phase solide et sous forme de vecteur les positions des
pixels au contact avec un pore. La taille de ces vecteurs permet alors de détermi-
ner la fraction volumique de matière qui réagit effectivement.

4.7.3 Remarques sur cette approche

Parmi toutes les approches que nous avions envisagées, la méthode présen-
tée ici a l’avantage de proposer une seule et unique succession de calculs. Toutes
les autres approches étaient, à des variantes près, basées sur l’identification, pour
chaque pixel de pore, de ses voisins et la remise à jour, pour chaque pixel les posi-
tions des pixels solides. Hormis des difficultés algorithmiques liées par exemple
aux doublons1 la succession de boucles iteratives rend ce type d’approches ex-
trêmement prohibitif en terme de temps de calcul. Ainsi, le temps passé pour
déterminer les positions des pixels réactifs passe de quelques minutes pour une
seule microstructure avec la méthode itérative à une quinzaine de secondes avec la

1un pixel solide qui a deux pores comme voisins risque d’être identifié deux fois
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méthodologie détaillée dans les paragraphes précédents. Le gain de temps d’exé-
cution du modèle est donc conséquent, puisqu’il faut considérer l’évolution de
toutes les cellules de pâte de ciment pour le calcul réactif.

Néanmoins, même si le temps d’exécution de cette étape d’identification des
pixels réactifs reste raisonnable, il est tout de même important, au regard des
étapes des calculs de transport et de réaction qui sont effectuées en une dizaine
de secondes par cycle de calcul, pour un domaine d’étude comportant 25 cellules
dans le sens de la profondeur. Ainsi, prendre en compte les anhydres conduit
approximativement à multiplier par 25 le temps d’exécution global du modèle,
et pour un calcul complet de lixiviation à l’eau pure qui normalement s’effectue
en huit heures, ajouter cette étape conduit à envisager des calculs qui durent 200
heures.

Une possibilité pour réduire ce temps de calcul peut être, comme pour la géné-
ration des maillages pour les calculs mécaniques, d’effectuer ce test à intervalles
réguliers, tous les 50 cycles de transport réactif par exemple. Ce choix a l’incon-
vénient de rendre réactives des phases solides au bout de 50 cycles alors qu’elles
auraient pu l’être au bout d’un seul cycle. Différer ainsi l’instant où une espèce
peut dissoudre ou précipiter perturbe donc les cinétiques mais aussi la phénomé-
nologie de dégradation.

4.8 Conclusion

La caractérisation de l’endommagement d’origine chimique sur des pâtes ci-
mentaires n’a pour l’instant fait l’objet que de peu d’études. Ce manque de don-
nées expérimentales a principalement pour origine la difficulté de mise en œuvre
d’essais mécaniques lors d’essais de dégradation chimique, et aussi le problème
lié à la caractérisation de l’état de dégradation lors de l’essai mécanique. Dans
la littérature les essais expérimentaux de C. Carde ont conduit à estimer la perte
de 50% de rigidité d’une pâte de ciment suite à la dissolution de la portlandite.
S. Kamali, en utilisant le modèle élastique développé au NIST par E.J. Garboczi,
a confirmé par calcul cette perte de moitié du module de Young de la pâte de
ciment lors de la dissolution totale de la portlandite. Par cette méthode, il a été
aussi estimé que la dissolution du monosulfoaluminate et de l’ettringite finale-
ment ne contribue pas beaucoup à la perte de rigidité, de par la faible proportion
volumique de ces phases dans les microstructures étudiées. Finalement, il s’avère
que quelques données éparses, correspondant à quelques stades bien définis de
la dégradation, sont disponibles.

Le travail de caractérisation mécanique que nous présentons se distingue par
un suivi en continu de l’évolution de la microstructure lors d’une attaque chi-
mique externe et de l’évaluation, à intervalles réguliers, du module de Young à
l’aide d’un modèle élastique 3D aux éléments-finis. Plusieurs points sont à souli-
gner dans cette étude.

1. Le parti-pris d’avoir choisi une représentation microstructurale de la pâte
de ciment, à partir de l’image digitalisée gérérée par le modèle d’hydrata-
tion CEMHYD3D, se justifie par la possibilité d’utiliser directement une par-
tie de cette image comme maillage pour un calcul mécanique aux éléments-
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finis. La représentativité des images gérérées par ce modèle ayant été maintes
fois validée à la suite de différents travaux, au NIST ou ailleurs, nous pou-
vons donc considérer que le maillage ainsi généré est représentatif d’une
pâte de ciment. Cette approche se démarque d’autres modèles de transport
réactif où seules les quantités globales d’espèces dans chaque cellule sont
prises en compte.

2. La génération de maillages à intervalles réguliers permet de caractériser cor-
rectement l’état de dégradation chimique et donc de pouvoir mettre aisé-
ment en relation l’évolution de l’endommagement chimique avec une évo-
lution de la microstructure.

3. La répartition spatiale des phases au sein de la microstructure a un rôle
prépondérant dans le comportement élastique de la pâte de ciment. Nous
retrouvons par le calcul que la dissolution de la portlandite, représentant
en volume 20% de la pâte de ciment conduit à une perte de 50% du module
d’élasticité. La grande influence de la dissolution de cette phase s’explique
par sa localisation puisqu’elle se forme par précipitation dans la porosité
et peut former de gros cristaux. Sa dissolution conduit à une augmenta-
tion de la porosité, qui se caractérise visuellement par une augmentation
de la proportion des pores de grande taille ainsi que de la connectivité du
réseau poreux. Cette dernière contribue à agir au détriment de la percola-
tion mécanique. Les calculs bidimensionnels ainsi que les représentations
de microstructures que nous avons présentés illustrent ce risque de perco-
lation mécanique lorsque la porosité augmente. Nous avons ainsi retrouvé
par calcul des ordres de grandeur de seuils de percolation pour des réseaux
à mailles carrées et cubiques.

4. Les calculs effectués sur des pâtes de ciment soumises à une simulation de
lixiviation à l’eau pure et à différents rapport E/C tendent à montrer que
l’évolution du module de Young serait pilotée par l’évolution de la porosité
capillaire. Suite à ces calculs nous avons proposé une relation "expérimen-
tale" mettant en relation les modules de Young et la porosité initiaux, et
enfin la porosité correspondant au seuil de percolation mécanique.

La caractérisation de l’évolution du module de Young du matériau chimique-
ment dégradé n’a pu se faire que grâce à la représentation microstructurale de la
pâte de ciment, par les modèles du NIST. Cette représentation permet d’accéder
directement à une multitude de données, comme par exemple les espèces direc-
tement en contact avec un pore. Nous avons ainsi développé des algorithmes qui
permettent d’identifier pour chaque phase quels sont les pixels réellement réac-
tifs, ce qui est, d’après nous, la manière la plus ’propre’ pour prendre en compte
l’influence des espèces anhydres. Cependant, ces étapes d’identification, pour
chaque cellule (qui comporte un million de pixels) du domaine d’étude rendent le
calcul extrêmement lourd et la durée d’exécution d’un cycle de transport réactif
s’en trouve fortement affectée.
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4.9 En résumé...

Avoir associé à chaque cellule de pâte de ciment dans le calcul réactif une représenta-
tion microstructurale permet d’accéder à l’évolution de la microstructure au cours
de dégradations chimiques. La dissolution ou la précipitation d’espèces solides se tra-
duit en dissolutions ou précipitations de pixels, et donc en une évolution du réseau
poreux capillaire, et en particulier de sa connectivité. La microstructure digitalisée de
la pâte de ciment est utilisée comme maillage pour un calcul élastique aux éléments-finis.
La détermination successive du module de Young homogénéisé, connaissant les modules
élastiques locaux de chaque phase solide, pour des maillages à différents stades de dé-
gradation, permet d’identifier l’endommagement chimique et surtout les paramètres
influents : porosité capillaire initiale et seuil de perte de percolation des espèces
solides. L’approche microstructurale permet en outre d’identifier correctement les es-
pèces solides qui sont en contact direct avec la porosité et qui sont en conséquence po-
tentiellement réactives.
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Chapitre 5

Conclusions et perspectives

5.1 Conclusions

Ce mémoire a traité d’un travail de caractérisation de l’évolution de la micro-
structure de pâtes de ciment sous agressions chimiques externes. Le cahier des
charges est le suivant :

– la modélisation doit être capable de traiter l’influence de toute solution
aqueuse externe,

– la modélisation doit être capable de considérer différents matériaux cimen-
taires.

Pour répondre à ces deux objectifs, nous avons adopté une approche basée
sur les transports réactifs, en tenant compte des spécificités liées aux matériaux
cimentaires. Le transport d’espèces, majoritairement diffusif lorsque le matériau
est totalement saturé, régit les échanges ioniques entre l’environnement agres-
sif externe et la solution interstitielle comprise dans la porosité. Un calcul réactif
local détermine ensuite les états d’équilibre chimique entre la solution intersti-
tielle et le squelette de la pâte de ciment, ainsi que les quantités d’espèces solides
qui précipitent ou se dissolvent. L’utilisation d’une base de données thermody-
namiques étendue aux hydrates et anhydres composant la pâte de ciment permet
d’aborder directement l’influence de n’importe quelle solution agressive.

Le matériau intact est défini à partir des microstructures digitalisées générées
par le modèle CEMHYD3Ddu NIST. Toutes les espèces solides présentes dans ces
microstructures sont référencées dans la base de données thermodynamiques.
L’utilisation de ce modèle microstructural se justifie par la possibilité d’hydrater
’numériquement’ des pâtes de ciment, connaissant la composition chimique et la
granularité du ciment anhydre.

L’approche a été validée qualitativement et quantitativement sur des simula-
tions de lixiviation à l’eau pure sur des pâtes de ciment CEM I avec trois rap-
ports E/C différents. Nous retrouvons la phénoménologie de dégradation qui a
été précédemment observée et modélisée. Parallèlement à la zonation d’espèces
solides, correspond une zonation de la composition de la solution interstitielle.
L’effet du rapport E/C sur la cinétique de dégradation a aussi été retrouvé.

L’influence d’ions, en concentrations faibles, sur la cinétique et la phénomé-
nologie de dégradation de pâtes de ciment lixiviées, a été caractérisée sur une
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simulation d’attaque à l’eau faiblement minéralisée. Le modèle a bien retranscrit
l’effet d’imperméabilisation de la face extérieure de la pâte de ciment par la pré-
cipitation de brucite et de calcite, limitant en conséquence les échanges ioniques
ainsi que les épaisseurs dégradées.

L’eau de mer est un environnement difficile à étudier du fait de la multiplicité
des ions en présence et de leurs fortes concentrations. Notre approche a permis
d’étudier séparément l’effet de chaque sel dissous sur un ciment CEM I et d’en-
suite de comprendre leur effet couplé sur les phénomènes d’altération de ciments
immergés dans de l’eau de mer. Ainsi, nous avons retrouvé qualitativement l’ef-
fet de compétition entre les précipitations protectrices, en surface, de brucite et
de carbonate de calcium, et l’effet dangereux de la précipitation d’ettringite qui
comble la porosité et peut devenir expansive en milieu confiné.

Chaque cellule de pâte de ciment est définie par sa solution interstitielle, sa
composition d’espèces solides et surtout sa microstructure. Au cours de dégra-
dations chimiques, la répartition spatiale des phases solides au sein de chaque
cellule évolue. Un modèle aux éléments-finis, qui a été développé spécifique-
ment pour ce travail, détermine le module de Young d’une pâte de ciment, à
partir d’une microstructure chimiquement dégradée. Ainsi, nous avons retrouvé
le même effet de la dissolution de la portlandite sur la réduction du module de
Young d’un matériau lixivié et aussi identifié les paramètres prépondérents qui
pilotent l’endommagement chimique d’une pâte de ciment, et notamment la ré-
partition spatiale des phases solides, par le biais du seuil de percolation du sque-
lette solide.

5.2 Perspectives

Cette approche, dans son état actuel de développement, est capable de dé-
terminer l’évolution de la microstructure d’un ciment dans un environnement
aqueux de composition chimique connue. L’association d’un modèle microstruc-
tural aux équations du transport réactif permet en outre d’avoir accès à l’endom-
magement au cours de la dégradation chimique. Des développements annexes,
sur trois axes distincts, permettraient d’accroître les possibilités de l’approche :

1. Du point de vue du modèle de transport,
– La modélisation est pour l’instant limitée à l’étude en conditions totale-

ment saturées, par l’adoption comme phénomène de transport prépondé-
rent la diffusion des espèces en solution dans la porosité. Pour envisager
l’étude du régime insaturé et en particulier s’intéresser aux phénomènes
de saturation/séchage, il serait intéressant d’étendre le modèle de trans-
port d’espèces aux phénomènes advectifs, de manière similaire au mo-
dèle STADIUMde J. Marchand et E. Samson.

– Une seconde perspective de développement consisterait, maintenant que
les algorithmes développés dans le cadre du modèle sous MATLAB ont
été fiabilisés, de les réécrire dans un autre langage, plus rapide, comme
le Fortran ou le C, afin d’accélérer considérablement le temps d’exécution
du modèle. Ainsi, il ne serait plus trop pénalisant d’inclure l’influence des
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anhydres dans le modèle.
– L’étude de la lixiviation a mis en évidence une dépendance partielle de

l’épaisseur du front de dissolution avec le pas de temps imposé pour le
calcul diffusif. Cette influence n’agit pas sur la phénoménologie des réac-
tions, mais est pénalisante lorsque l’on veut faire des prédictions sur les
cinétiques des dégradations. De plus, si l’on veut pouvoir utiliser des pas
de temps importants, il serait plus judicieux d’exprimer des conditions
aux limites (pour l’environnement externe) sous forme de flux plutôt que
sous forme de concentrations.

2. Du point de vue du modèle réactif :

– Toutes les études présentées dans ce mémoire ont considéré que les es-
pèces anhydres étaient chimiquement inertes, ce qui a permis en parti-
culier la confrontation des prédictions de notre modèle avec des résultats
issus de la littérature. Néanmoins, pour certains matériaux tels que les bé-
tons à poudres réactives ou les pâtes de ciment à faible rapport E/C, qui
ont en grande quantité des anhydres résiduels, la prise en compte des an-
hydres dans les calculs réactifs devient primordiale. Des algorithmes, pré-
sentés dans le chapitre précédent, ont été développés dans cette optique,
mais ils ralentissent considérablement le temps d’exécution du modèle,
ce qui a rendu impossible l’exécution d’un calcul complet de lixiviation
à l’eau pure. En particulier, il est nécessaire de remettre à jour la micro-
structure à intervalles très courts (idéalement à chaque cycle de transport
réactif) pour que les espèces solides rendues réactives puissent réagir dès
que nécessaire.

– Le comportement chimique des espèces solides est basé sur les dissolu-
tions et les précipitations pour gérer les retours à l’équilibre. Les C−S−H
ont un comportement simplifié par l’adoption de deux C − S − H de
rapport C/S différents, afin de gérer la décalficication. Il serait judicieux
d’implanter l’approche de A.C. Courault et A. Nonat [106] pour modé-
liser l’évolution des C − S − H à l’aide de lois de complexation de sur-
face. Cette approche a été partiellement implantée mais subsistent encore
des problèmes de convergence numérique, liés aux très faibles quantités
d’eau disponibles dans les calculs réactifs. De même, avec cette approche,
il est possible d’inclure les interactions entre les C−S−H et certaines es-
pèces en solution, telles que les sulfates (comme a fait R. Barbarulo [15]),
l’aluminium ou le magnésium (en eau de mer).

– Tous les calculs réactifs ont été faits grâce à une base des données thermo-
dynamiques définie à 20◦C. Si nous voulions envisager le comportement
physico-chimique des pâtes de ciment lors d’un changement de tempé-
rature, il serait nécessaire d’obtenir des informations sur les constantes
d’équilibre des phases solides en fonction de la température.

– Notre matériau de référence pour les simulations était un ciment CEM
I, à faible teneur en C3A. Pour mettre en évidence certains phénomènes,
comme par exemple, en eau de mer, la compétition entre la précipita-
tion d’ettringite et la formation des couches protectrices de brucite et de
calcite, il aurait été judicieux d’utiliser aussi des microstructures digita-
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lisées d’un ciment ayant une haute teneur en aluminates. L’influence de
la présence des sulfates alcalins tels que K2SO4 devrait aussi être prise
en compte. De même, il serait intéressant d’étudier d’autres matériaux
comme les ciments contenant des ajouts tels que les laitiers, les cendres
volantes ou la fumée de silice, pour envisager des simulations avec des
ciments CEM II à CEM V. Ces études nécessiteraient de compléter en par-
ticulier la base de données thermodynamiques.

3. Du point de vue du modèle mécanique :
– La modélisation mécanique qui a été développée à partir des microstruc-

tures chimiquement dégradées a permis d’identifier les variables prépon-
dérentes dans l’évolution du module de Young d’une pâte de ciment
lixiviée. Cette caractérisation a pu se faire grâce à l’accès aux modules
élastiques des hydrates et anhydres, à la suite des essais de nanoindenta-
tion publiés dans la littérature. Il serait intéressant maintenant d’effectuer
des études similaires pour caractériser les résistances résiduelles, en trac-
tion ou en compression. La démarche d’étude serait assez similaire, dès
lors que les données nécessaires (résistances en traction ou en compres-
sion de chaque phase solide, lois de comportement locales) sont dispo-
nibles. Par contre un tel calcul devient rapidement plus complexe, puis-
qu’à chaque élément doit être associé une loi de comportement spécifique
et non pas simplement un module d’élasticité. D’autre part, pour accéder
aux contraintes de rupture il est aussi nécessaire d’identifier les caracté-
ristiques de cohésion entre hydrates, car la rupture d’une pâte de ciment
peut intervenir par rupture des hydrates mais aussi par perte de cohésion
entre les cristaux.

– Le modèle mécanique qui a servi à caractériser l’endommagement chi-
mique a été appliqué dans ce mémoire à la lixiviation des matériaux ci-
mentaires, et donc à une agression chimique qui conduit à un accroisse-
ment de la porosité capillaire. En parallèle, il serait judicieux d’essayer de
caractériser l’endommagement chimique lors d’une agression chimique
qui tend à fermer la porosité capillaire, par précipitations d’espèces so-
lides, comme l’attaque sulfatique externe, par exemple. D’autre part, cette
simulation permettrait d’étudier les problèmes liés à la précipitation confi-
née d’hydrates dans une matrice rigide.

Il est clair que les développements de certaines perspectives agissent sur d’autres :
la réécriture du modèle de transport dans un langage plus rapide que Matlab ac-
célérerait considérablement l’exécution du modèle, ce qui permettrait par exemple
d’envisager une mise à jour plus fréquente des microstructures pour les calculs
mécaniques ou pour l’identification des espèces anhydres.
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Annexe A

Mise en place du cadre
thermodynamique

Considérons la microstructure de la pâte de ciment, ensemble de la phase so-
lide et de l’espace poreux, comme un système. Ce système, multiphasique, peut
échanger de la matière et de la chaleur avec l’environnement extérieur. Thermo-
dynamiquement parlant, un tel système est dit ouvert, au contraire d’un système
fermé qui n’échange que de la chaleur avec l’extérieur ou un système isolé qui
n’échange rien.

Différentes fonctions d’état comme l’énergie interne U , l’enthalpie H , l’énergie
libre F et l’enthalpie libre G permettent de décrire l’état thermodynamique du
système. A chaque variable thermodynamique sont associées deux variables in-
ternes pouvant être la température T , la pression P , le volume V ou l’entropie
du système S. Les évolutions de ces fonctions d’état en fonction des variables
internes s’expriment, pour un système ouvert et sans réaction interne, par :

dU = −PdV + TdS, (A.1)
dH = V dP + TdS, (A.2)
dF = −PdV − SdT, (A.3)
dG = V dP − SdT . (A.4)

L’enthalpie libre G est une grandeur couramment utilisée en thermochimie.
Elle permet de caractériser l’état du système avec deux variables intensives, la
pression et la température du système. En particulier, la variation de G entre deux
états d’un système fermé, à température et à pression constante, caractérise une
réaction interne au système. L’équilibre du système est ainsi défini, toujours pour
T et P constants, par la relation4G = 0.

Considérons notre système défini par k constituants distincts pouvant réagir,
leur nombre respectif de moles est ni(1≤i≤k). La forme différentielle de l’enthalpie
libre s’écrit :

dG = (
∂G

∂P
)
T,ni

dP + (
∂G

∂T
)
P,ni

dT +
k∑

j=1

(
∂G

∂nj

)
T,P,ni(i6=j)

dnj. (A.5)
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A. Mise en place du cadre thermodynamique

Par identification avec l’équation A.4 nous obtenons les expressions des déri-
vées partielles par rapport à T et P . Introduisons la fonction potentiel chimique µj

de l’espèce j par la relation :

µj = (
∂G

∂nj

)
T,P,ni(i6=j)

. (A.6)

Ce potentiel caractérise l’évolution de la quantité de l’espèce j à pression, tem-
pérature et évolution des autres espèces constantes.

Les propriétés d’extensivité de la fonction d’état G permettent de déterminer
la relation suivante :

G =
k∑

j=1

µjnj, (A.7)

ce qui permet de dire que l’enthalpie libre d’un système est uniquement reliée
aux potentiels chimiques des espèces composant le système.
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Annexe B

Ecriture de l’équation de
Nernst-Planck

Dans sa forme générale, le flux
−→
Ji d’une espèce ionique notée i, sous l’in-

fluence du gradient du potentiel électrochimique µi s’écrit :

−→
Ji = − Di

RT
ci
−→
∇µi (B.1)

= Jx,i
−→x + Jy,i

−→y Jz,i +−→z

où R est la constante des gaz parfaits, T la température absolue et c la concen-
tration.

Projetons l’équation B.1 sur les trois directions du repère.Nous obtenons :

Jx,i = − D

RT
c
∂µi

∂x

Jy,i = − D

RT
c
∂µi

∂z

Jz,i = − D

RT
c
∂µi

∂z
. (B.2)

Le potentiel électrochimique est décomposé en une partie chimique et une
partie électrique. On pose :

µi = µchimique + µelectrique, (B.3)

La projection du flux sur la direction −→x s’exprime alors :

Jx,i = −c
D

RT
(
∂µchimique

∂x
+

∂µelectrique

∂x
). (B.4)

La thermodynamique des processus irréversibles permet d’écrire :

µchimique = µ0 + RTln(ciγi) (B.5)
µelectrique = ziFΨ (B.6)

Dans ce cas on obtient :

Jx,ii = −c
D

RT
(RT

∂(ln(ci) + ln(γi))

∂x
+ ziF

∂Ψ

∂x
), (B.7)
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B. Ecriture de l’équation de Nernst-Planck

et l’on peut développer :

∂ln(ci)

∂x
+

∂ln(γi)

∂x
=

1

ci

∂ci

∂x
(1 +

∂ln(γi)

∂ln(ci)
). (B.8)

Après simplification, nous arrivons à l’équation 1.24. Notons au passage que
si l’on néglige le potentiel électrique, ainsi que l’influence du cœfficient d’activité
ionique nous retrouvons une écriture analogue à la première loi de Fick.
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