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Introduction générale 

Dans les années 1990, l’équipe de Barsoum et al. publie sur les propriétés originales 

d’une nouvelle famille de matériaux : les phases MAX [1]. Celles-ci avaient en réalité été 

découvertes une trentaine d’années auparavant par Jeitschko et Nowotny [2,3] mais leurs 

recherches n’avaient que peu attiré l’attention de la communauté scientifique. Les phases MAX, 

de stœchiométrie Mn+1AXn, sont des phases carbures ou nitrures de métaux de transition, 

reconnaissables par leur structure caractéristique constituée de feuillets. Dans la structure, M 

correspond au métal de transition, A est généralement un élément des familles 13 à 16 

(anciennement le sous-groupe A de la classification périodique : éléments ne possédant pas 

d’électrons d ou ayant des sous-couches d complètes) et X est le carbone et/ou l’azote. La 

stœchiométrie de la phase est définie par l’indice n, un entier généralement compris entre 1 et 3. 

Ces matériaux présentent des propriétés retrouvées généralement chez les céramiques, 

telles qu’une grande rigidité (entre 200 et 400 GPa), un caractère réfractaire et une relative 

fragilité. Certaines, selon leur composition (A = Al), présentent même une résistance à 

l’oxydation avec la formation d’une couche d’oxyde Al2O3 dense et adhérente à leur surface. 

Ces phases sont également relativement légères, avec des masses volumiques comprises pour 

la plupart entre 4 et 8 g.cm-3, conductrices électriques et thermiques et, étonnamment, 

facilement usinables. Ces propriétés leur confèrent un avantage certain pour leur utilisation dans 

des conditions exigeantes, comme notamment en remplacement d’alliages techniques pour des 

applications sous contraintes thermomécaniques, comme l’aéronautique civil et militaire ou la 

propulsion. Ces travaux se sont concentrés sur la synthèse des phases MAX carbures dans les 

systèmes Ti-Al-C, Zr-Al-C et Hf-Al-C, pour des applications nécessitant une bonne résistance 

aux milieux oxydants à haute température. Dans chacun de ces systèmes, les phases MAX 

existent avec les stœchiométries 211 et 312. La stœchiométrie M2AlC, présentant la meilleure 

résistance à l’oxydation, a été spécifiquement visée dans ces travaux. 

De plus, au début des années 2010, à l’Université de Drexel (USA), l’ablation chimique 

des phases MAX à l’aide d’une solution fluorée a permis de découvrir les MXènes. L’élément 

A est sélectivement retiré de la structure, laissant un matériau 2D constitué de feuillets Mn+1Xn. 

Le grand panel de compositions des phases MAX permet une flexibilité sur leurs propriétés et 

par extension sur celles des phases MXènes correspondantes. Les domaines d’application de 

ces matériaux sont variés : du stockage de l’énergie à la catalyse, en passant par l’amélioration 
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des propriétés mécaniques d’autres matériaux, métalliques ou céramiques (alliage à base 

d’aluminium, alumine Al2O3), en tant que renforts dans des composites. 

L’élaboration de massifs de phases MAX a été étudiée dans la littérature par de 

nombreuses techniques, souvent à partir d’un mélange des poudres des éléments désirés (par 

exemple par « Hot pressing » ou « Hot Isostatic Pressing »). Néanmoins, il est difficile, du fait 

de la stabilité relative de ces phases et de la présence de réactions concurrentes, d’obtenir des 

échantillons monophasés en phases MAX. 

L’objectif de ces travaux de thèse a donc été de synthétiser, avec le moins de phases 

secondaires possible, les phases Ti2AlC, Zr2AlC et Hf2AlC. Afin d’améliorer la mobilité des 

espèces dans le mélange initial, deux techniques de synthèse, basées sur le passage d’un courant 

électrique, ont été étudiées. La méthode de la fusion à l’arc est communément utilisée dans 

l’industrie, pour la synthèse de matériaux variés, dont des carbures. La technique SPS, « Spark 

Plasma Sintering » consiste à soumettre l’échantillon, placé dans une matrice en graphite, au 

passage d’un courant pulsé avec la possibilité d’appliquer simultanément une pression 

uniaxiale. La technique PS pour « Pressureless Sintering » est commune parmi les méthodes de 

synthèse métallurgique, où le mélange pulvérulent est simplement chauffé, sous une 

atmosphère contrôlée. Cette méthode permet, dans ces travaux, de comparer l’impact de 

l’utilisation d’un courant électrique sur la composition des échantillons obtenus. 

Le premier chapitre de ce manuscrit présente plus en détail la grande famille des phases 

MAX, leurs propriétés et les méthodes qui ont pu être utilisées dans la littérature pour les 

obtenir. Il explicite également notre choix de phases MAX d’intérêt et les méthodes de synthèse 

sélectionnées pour mener à bien ces travaux. Les propriétés des phases MXènes et le protocole 

permettant de les former à partir de phases MAX sont également explicités. 

Dans un second chapitre, les techniques de caractérisation employées dans ces travaux 

afin de décrire les échantillons synthétisés, i.e. leur composition, leur densité, leur structure ou 

leur stabilité thermique sont exposées. De plus, les méthodes de synthèse sélectionnées, ainsi 

que les différents réactifs, sont présentés. 

Dans le troisième chapitre, les résultats correspondant à la mise en place de voies de 

synthèse, principalement par chauffage à l’arc électrique, par SPS et frittage naturel, afin 

d’obtenir des échantillons monophasés en la phase MAX 211, sont décrits. 

Dans un quatrième chapitre, une voie de synthèse exploratoire par voie organique, 

appelée « PDC » pour « Polymer-Derived Ceramics » a également été étudiée. Le but est ici de 
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synthétiser, à partir de composés organométalliques, des précurseurs contenant dans une même 

molécule le métal (Ti ou Zr) et l’aluminium. Ces derniers sont ensuite traités thermiquement 

pour, dans un premier temps, volatiliser la partie organique puis pour permettre la formation de 

phases céramiques à plus haute température. Dans la seconde partie de ce chapitre, l’ablation 

chimique de la phase MAX Ti2AlC vers la formation du composé Ti2C est présentée, à partir 

d’une solution d’acide fluorhydrique puis d’un mélange acide chlorhydrique/sel fluoré. 

Dans le cinquième chapitre, l’étude du comportement mécanique endommageable de 

ces phases MAX, spécifiquement ici des phases Ti2AlC et Ti3AlC2, a été menée. Pour ce faire, 

des essais mécaniques de flexion 4 points, couplés à l’analyse de l’émission acoustique, ont été 

réalisés. Ces essais permettent d’obtenir des données sur les propriétés mécaniques de ces 

phases et, à partir de la chronologie des signaux acoustiques perçus et des micrographies post-

mortem des échantillons, d’étudier les mécanismes d'endommagement mis en jeu. L’influence 

de la proportion en phases MAX ainsi que de la présence de porosité sur les propriétés 

mécaniques sera présentée. 

Ce manuscrit se conclura par une synthèse des principaux résultats obtenus ainsi que 

par les perspectives s’ouvrant après ce travail. 
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Chapitre I. Chapitre bibliographique 

I.1. Introduction 

Le premier chapitre de ce manuscrit a pour but de présenter l’état de la littérature sur les 

phases MAX, dans le cas de l’utilisation de ces composés comme précurseurs de matériaux 2D. 

Ces phases ont attiré l’attention dans les années 1990 par leurs propriétés originales et, selon la 

base de données Scopus, plus de 1200 articles ont été publiés sur ce sujet en 2021. Cette 

présentation sera donc réalisée de manière non exhaustive, la bibliographie sur le sujet étant 

particulièrement volumineuse, et parce qu’il est surtout important de pouvoir donner au lecteur 

les clés pour comprendre les choix qui ont été faits au cours de ces travaux. La première partie 

de ce chapitre se concentrera donc sur la description des phases MAX, de leur structure 

cristallographique à leurs propriétés. Seules les propriétés mécaniques générales de ces 

matériaux seront présentées ici, en introduction à la description de leurs propriétés particulières, 

notamment leur faculté à dissiper de l’énergie, étudiées au cours du Chapitre V. Les différentes 

méthodes de synthèse couramment utilisées pour les obtenir seront ensuite décrites. Dans un 

troisième temps, la synthèse et les propriétés des phases MXènes seront ensuite présentées. Ce 

chapitre permettra in fine d’expliciter la démarche scientifique suivie au cours de ces travaux. 

I.2. Présentation des phases MAX 

I.2.1. Origines 

Les phases Mn+1AXn, communément appelées phases MAX, sont des phases carbures 

ou nitrures de métaux de transition, de structure hexagonale, reconnaissables par leur structure 

lamellaire caractéristique. Dans la structure, M correspond au métal de transition, A est un 

élément du groupe A du tableau périodique (correspondant principalement aux familles 13 à 

16) et X est le carbone et/ou l’azote. n est un entier naturel et prend généralement des valeurs 

comprises entre 1 et 3. Elles sont usuellement appelées phases 211 (M2A1X1), 312 (M3A1X2) et 

413 (M4A1X3). Plus de 155 compositions de phases MAX sont connues à ce jour [4]. 

Les premiers travaux sur ces phases sont publiés dans les années 1960 par Nowotny et 

al. [2] avec la découverte d’un grand nombre de phases MAX de stœchiométrie 211, appelées 

alors ‘phases H’, ainsi que deux phases 312 (Ti3SiC2 et Ti3GeC2), classiquement appelées 

‘phases N’. En 1980, la phase Ti3AlC2 est synthétisée pour la première fois puis, en 1999, une 

première phase de stœchiométrie 413, Ti4AlN3, est découverte [5–7]. Mais ces phases n’attirent 

que peu l’attention avant la fin des années 1990 où Barsoum et son équipe mettent en avant 

leurs propriétés particulières [1]. En effet, les phases MAX présentent des propriétés retrouvées 
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usuellement à la fois chez les métaux et les céramiques. Elles sont ainsi relativement légères, 

conductrices électriques et thermiques, facilement usinables mais aussi fragiles, réfractaires et, 

pour certaines, résistantes à l’oxydation. 

I.2.2. Structure cristallographique 

Les phases MAX possèdent une structure hexagonale et cristallisent dans le groupe 

d’espace P63/mmc (194). Le paramètre de maille a est généralement de l’ordre de 3 Å et le 

paramètre de maille c d’environ 13 Å pour une phase 211, 18 Å pour une 312 et 24 Å pour une 

413. Le ratio c/a est compris entre 4 et 8 [8]. 

Deux unités structurales sont présentes par maille. La structure (Figure 1) est constituée 

d’un enchainement de n+1 couches d’éléments M, dont les sites octaédriques sont remplis par 

les atomes X, séparées entre elles par une couche pure d’éléments A. 

 

Figure 1 : Structure des phases MAX (a) 211 (b) 312 et (c) 413 [9] 

 

Les phases 211, 312 et 413 correspondent donc à un enchainement de, respectivement, 

2, 3 ou 4 couches M-X et 1 couche de l’élément A intercalée. Les octaèdres M6X sont liés entre 

eux par les arêtes tandis que les atomes A sont placés dans des sites trigonaux prismatiques, 

offrant plus d’espace, et permettant donc d’abriter des atomes plus volumineux. 

Les liaisons M-X sont covalentes, mais les atomes A ne sont liés dans la structure 

qu’avec des liaisons de plus faible énergie, expliquant ces feuillets visibles par microscopie 

électronique (Figure 2) lors de la fracture de grains : en effet, la rupture va préférentiellement 

se faire entre les couches M-X et A. 
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Figure 2: Fractographie par MEB d'un échantillon riche en phase MAX (obtenu dans ces travaux) 

 

La majorité des phases connues sont des phases 211, 312 et 413 mais des phases 

hybrides de stœchiométrie M5A2X3 et M7A2X5 ont aussi été découvertes. En 2004, Palmquist 

et al. rapportent l’existence des composés Ti5Si2C3 et Ti7Si2C5 [10]. Ces phases correspondent 

à l’inter-croissance, respectivement, des phases 211 et 312 avec 2 et 3 couches M-X entre les 

couches d’élément A, et des phases 312 et 413 avec 3 et 4 couches M-X entre les couches 

d’élément A. Des phases possédant une valeur de n plus élevée (n=4 : (Ti0,5Nb0,5)5AlC4 [11] ; 

n=5 : Ta6AlC5 [12] ; n=6 : Ti7SnC6 [13]) existent mais n’ont jamais été synthétisées avec une 

pureté suffisante pour permettre une identification sans équivoque. 

Dans les phases 312 et 413, il existe deux sites M non équivalents : MI correspond au 

site adjacent à A et MII au site adjacent à X (Figure 3). Pour la structure 413, il y a en plus deux 

sites X possibles : XI correspond à un atome lié à MI et XII à un atome lié à MII. Les plans M-

X sont placés en zig-zag et les plans A sont toujours des plans miroirs. Pour les phases 312, 

deux structures polymorphes existent, et trois pour les phases 413. La transformation de α-

M3AX2 à β-M3AX2 correspond à un cisaillement du plan A, nécessitant une faible énergie 

d’activation. Au contraire, pour les phases 413, les polymorphes α et β diffèrent par la façon 

dont les plans M-X s’enchainent dans les blocs, mettant en jeu plus d’énergie. La transformation 

de α-M4AX3 à γ-M4AX3 correspond, elle, à un cisaillement du plan C, et a donc une énergie 

d’activation plus faible [14]. 
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Figure 3: Structures cristallines selon le plan (1120) des différents types de phases MAX 

 

La Figure 4 présente les différents éléments du tableau périodique retrouvés en tant 

qu’éléments M, A et X. Les éléments A les plus fréquemment rencontrés dans ces structures 

sont l’aluminium et le gallium, formant respectivement 18 et 13 structures connues, carbures et 

nitrures confondus. Le nombre de phases MAX possibles augmente drastiquement avec la 

possibilité de substituer partiellement les éléments M, A et X par d’autres éléments. 
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Figure 4 : Éléments ayant été incorporés dans les phases MAX (M en gris, A en orange et X en rouge), 

avec ou sans substitution, adapté de [4] 

 

Dès les années 1980, Schuster et al. synthétisent des phases (M1,M2)2AlC (M = Ti, Cr, 

V) avec une solution solide de substitution sur le site M [15]. Il est aussi possible de 

partiellement substituer les éléments A et X dans la structure, formant pour ce dernier un 

carbonitrure [16–18]. Ces solutions solides permettent ainsi de moduler les propriétés des 

phases MAX obtenues, comme par exemple l’apparition de propriétés magnétiques avec la 

substitution de l’élément M par Fe ou Mn dans Cr2AlC ou V2AlC [19,20]. À ce jour, plus d’une 

quarantaine de compositions de phases MAX quaternaires, avec substitution sur un seul site, 

ont été synthétisées. D’autres phases avec des substitutions multiples telles que 

(Zr0,8Nb0,2)2(Al0,5Sn0,5)C ont aussi pu être obtenues [17]. 

La composition de ces phases influençant directement leurs propriétés, celle-ci peut 

donc être ajustée selon les applications visées. Les propriétés observées dans les phases MAX 

sont présentées dans les paragraphes suivants. 

I.2.3. Propriétés des phases MAX 

L’intérêt des phases MAX découle de leur particularité à allier les avantages des métaux 

et des céramiques. Ce sont des matériaux réfractaires possédant une bonne stabilité chimique, 

des propriétés thermomécaniques remarquables, une bonne résistance à la corrosion et à 

l’oxydation et des conductivités thermiques et électriques élevées. Ils présentent aussi 

l’usinabilité des alliages métalliques. Ils peuvent être utilisés dans des conditions extrêmes, i.e. 
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à haute température et sous atmosphère oxydante. Ils sont donc pressentis pour des applications 

dans le domaine de la propulsion, tant civile que militaire. 

L’intérêt de ces phases réside aussi dans leur masse volumique relativement faible. 

Celle-ci se situe entre 4 et 6 g.cm-3 pour la majorité des phases bien que dans certains systèmes, 

avec des métaux de transition plus denses, elles puissent monter jusqu’à 14 g.cm-3. Ces valeurs 

sont comparables à celles rencontrées pour les matériaux céramiques techniques tels que Al2O3 

(4,0 g.cm-3), SiC (3,2 g.cm-3), Si3N4 (3,2 g.cm-3) ou 8YSZ (6,1 g.cm-3), mais plus basses que 

les super-alliages hautes températures comme l’EMP102 (9,2 g.cm-3), l’Inconel 738(8,1 g.cm-3) 

ou le René N5 (8,6 g.cm-3). 

I.2.3.1. Propriétés thermiques 

Les phases MAX sont des matériaux avec un point de fusion non congruent : le carbure 

ou nitrure binaire se forme ainsi qu’une phase liquide riche en élément A. Ti3SiC2, par exemple, 

a une température de décomposition supérieure à 2300 °C sous vide ce qui en fait un matériau 

réfractaire [21]. Mais cette température en milieu oxydant est diminuée jusqu’à environ 

1000 °C. 

Le coefficient de dilation des phases MAX est compris entre celui des métaux et des 

céramiques, entre 8.10-6 K-1 et 10.10-6 K-1, ce qui en fait un bon candidat pour des barrières 

thermiques (TBC : Thermal Barrier Coatings). Les matériaux couramment utilisés comme 

l’YSZ (zircone stabilisée à l’oxyde d’yttrium, 10-11.10-6 K-1) ou les TGO (thermally grown 

oxide, Al2O3, entre 8 et 10.10-6 K-1) possèdent un coefficient de dilatation proche permettant de 

réduire les contraintes internes (Figure 5). 

 

Figure 5 : Coefficients de dilatation thermiques de quelques phases MAX, céramiques et métaux 
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Les phases MAX sont considérées comme de bons conducteurs thermiques avec des 

conductivités comprises entre 12 et 60 W.m-1.K-1 [22]. Ti2AlC présente une des plus hautes 

conductivités thermiques, même pour de hautes températures, avec une valeur de 

36,0 W.m-1.K-1 vers 1300 °C (Figure 6) [68]. 

 

Figure 6 : Conductivité thermique de quelques phases MAX entre 200 et 1600 K [23] 

 

I.2.3.2. Propriétés électriques 

Les phases MAX sont de bons conducteurs électriques avec des résistivités à 

température ambiante comprises entre 0,02 et 2,5 µΩ.m [8,23,24]. Étonnamment, ces valeurs 

sont parfois plus basses que celles de leur métal M seul. Ti2AlC par exemple a une résistivité 

d’environ 0,35 µΩ.m alors que celle de Ti est de l’ordre de 0,40 µΩ.m [25]. Le comportement 

en température des phases MAX est similaire à celui observé pour les métaux et leur résistivité 

croît linéairement avec la température (Figure 7). 
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Figure 7 : Résistivité électrique, déterminée expérimentalement, de quelques phases MAX et de Ti 

entre 5 et 1000 K [9] 

 

I.2.3.3. Résistance à l’oxydation 

Pour des applications, notamment dans le domaine des transports, la résistance à 

l’oxydation en température est un paramètre critique pour les phases MAX. Leur composition 

les rend d’autant plus vulnérables à ce phénomène, du fait de l’affinité des métaux et du carbone 

avec l’oxygène. Ces phases commencent à s’oxyder dès 600 °C environ en suivant la réaction 

suivante (Équation I-1) : 

 Mn+1AXn + bO2 → Mn+1Ox + AOy + XnO2b−x−y Équation I-1 

Certaines phases MAX ont néanmoins démontré leur résistance aux atmosphères 

oxydantes. Celle-ci dépend de la capacité de la phase à former une couche passivante d’oxyde 

(dense et imperméable) à sa propre surface pour empêcher la diffusion de l’oxygène vers 

l’intérieur et donc la consommation du matériau sous-jacent. 

Certaines phases MAX contenant de l’aluminium sur le site A, par exemple Cr2AlC, 

Ti2AlC et Ti3AlC2, forment des couches protectrices de α-Al2O3. Dans ces phases, l’élément A, 

faiblement lié à la structure, est capable de s’en extraire pour former une couche d’oxyde, 

protégeant le matériau jusqu’à des températures pouvant atteindre 1400 °C. Toutes les phases 

MAX contenant de l’aluminium ne sont néanmoins pas protégées des conditions oxydantes. 

Ceci est lié à des phénomènes de compétition entre les réactions d’oxydation de l’élément A et 

de l’élément M. V2AlC, Ta2AlC et Nb2AlC, par exemple, forment les composés M2O5, qui ne 

donnent pas de couche adhérente, dès des températures relativement basses (600 °C-900 °C). 
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Deux facteurs sont favorables à l’obtention d’une couche continue Al2O3 : Al doit avoir une 

grande diffusivité dans le substrat et la solubilité de l’oxygène doit être négligeable dans le 

matériau. La force de la liaison entre le métal et le carbone est aussi un point important : cette 

interaction forte décroit l’activité du métal de transition et accroit celle de l’aluminium. Celui-

ci sera donc oxydé préférentiellement [26]. 

Le comportement de ces phases MAX sous atmosphère oxydante a donc été étudié afin 

de déterminer les mécanismes mis en jeu ainsi que les conditions d’existence de cette couche 

d’oxyde protectrice. Wang et al. [27] ont étudié l’oxydation de Ti2AlC entre 1000 °C et 1300 °C 

pendant 20 heures sous air. Un revêtement protecteur composé d’une couche interne continue 

en α-Al2O3 et d’une couche externe discontinue en TiO2 (rutile) est formé. La Figure 8 montre 

le gain de masse de l’échantillon en fonction du temps, ainsi que la représentation de son gain 

de masse au carré et au cube. 

  

 

Figure 8 : Représentation A. du gain de masse (ΔW/A), B. de (ΔW/A)² et C. de (ΔW/A)3 en fonction du 

temps [27] 

 

A B 

C 
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Les auteurs concluent que l’oxydation suit une cinétique cubique ((ΔW/A)3 varie 

linéairement avec le temps) dont les constantes kc aux différentes températures sont données 

dans le Tableau 1. 

 

Tableau 1 : Constantes d’oxydation cubiques kc (kg3.m-6.s-1) pour l’oxydation de Ti2AlC [27] 

 Ti2AlC 

1000 °C 2,38.10-12 

1100 °C 1,54.10-11 

1200 °C 1,12.10-10 

1300 °C 2,13.10-10 

 

Ces valeurs sont proches de celles observées pour Ti3AlC2, montrant que ces deux 

composés ont un comportement similaire [28]. De plus, l’échantillon a présenté une prise de 

masse, après 20 heures à 1200 °C sous air, de seulement 1,14.10-2 kg.m-2, ce qui est inférieur à 

ce qui est mesuré pour les alliages Ti-Al et qui confirme sa bonne résistance à l’oxydation [29]. 

Selon Smialek et al., une cinétique cubique signifierait que l’oxydation est régie par de 

la diffusion aux joints de grains [30]. Une étude récente avance que la cinétique cubique est 

observée lors de la formation d’une couche continue d’alumine à la surface alors que la 

formation d’une couche discontinue conduirait plutôt à une cinétique d’oxydation parabolique 

[31]. 

La formation de la couche d’oxyde se déroule en plusieurs étapes, comme étudié par 

Cui et al. [32] (Figure 9). Dès 600 °C, l’élément M s’oxyde pour former la phase rutile (TiO2). 

Avec l’augmentation de la température, l’élément A s’oxyde préférentiellement et la formation 

de la couche continue d’alumine régit la vitesse d’oxydation. Entre 1000 et 1300 °C, la couche 

extérieure est donc composée d’alumine et de grains de TiO2 à sa surface. À des températures 

autour de 1350 °C, cette couche est stable pour des temps supérieurs à 1000 heures. Pour de 

plus hautes températures, la formation de Al2TiO5 et la présence de fissures peuvent précipiter 

la dégradation du matériau. 
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Figure 9 : Schéma de la formation d’une couche d’oxyde à la surface d’un matériau de Ti2AlC, selon 

Cui et al. [32] 

 

L’absence de gain de masse après une oxydation cyclique (1 heure à 1300 °C et 10 min 

à température ambiante) a permis de conclure sur la bonne adhérence de la couche d’oxyde 

[27]. Cette caractéristique est un point primordial pour permettre d’utiliser les phases MAX en 

milieux oxydants. Du fait du bon accord entre les coefficients de dilatation thermique de α-

Al2O3 et Ti2AlC (environ 8,0-10,0.10-6 K-1 pour l’alumine et 8,2.10-6 K-1 pour Ti2AlC), les 

contraintes résiduelles sont limitées. Byeon et al. [33] ont mesuré les contraintes résiduelles à 

des températures comprises entre 1000 °C et 1400 °C par photoluminescence. Celles-ci étaient 

homogènes et relativement faibles (< 0,65 GPa) pour des oxydations isothermes et cycliques. 

En 2008, Song et al. [34] rapportent pour la première fois la guérison d’une fissure de 

7 mm de longueur pour 5 µm de largeur par la croissance d’alumine à la surface de Ti3AlC2 

après un traitement à 1100 °C pendant 2 heures. Cette caractéristique a aussi été observée avec 

Ti2AlC après traitement à 1200 °C pendant 2 heures [35]. Suite aux travaux précédents, des 

critères portant sur les énergies d’adhésion et de cohésion, les coefficients de dilation 

thermiques, et les modules d’Young ont été définis pour prédire le caractère auto-cicatrisant 

d’une phase MAX [36]. 

I.2.3.4. Propriétés mécaniques 

Les propriétés mécaniques originales des phases MAX ont attiré l’attention par leur 

capacité à résister à des endommagements plus importants que les céramiques classiques. Ce 

sont des céramiques relativement tendres, avec des duretés comprises entre 2 et 8 GPa. Elles 

ont des modules d’Young relativement élevés, compris entre 200 et 350 GPa, des modules de 

cisaillement compris entre 100 et 180 GPa, et un coefficient de Poisson autour de 0,2 [9]. Avec 

des modules d’Young élevés et en considérant la faible masse volumique de certaines de ces 

phases (entre 4 et 5 g.cm-3), leur rigidité spécifique est d’autant plus grande. Jusqu’à la 

découverte des phases MAX, une grande rigidité spécifique correspondait aussi à une difficulté 
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d’usinage de ces phases, comme c’est le cas avec les carbures binaires. Mais les phases MAX 

ont la propriété d’être facilement usinables et leur conductivité électrique leur permet aussi 

d’être usinées par électro-érosion. Elles se différencient par leur faculté à se déformer et à 

s’endommager en dissipant de l’énergie par le mouvement de surfaces. Ces propriétés 

particulières seront expliquées plus en détail dans le Chapitre V. 

Les phases MAX présentent donc de nombreuses qualités, tant pour une utilisation dans 

le domaine du stockage de l’énergie grâce à leurs propriétés électriques et thermiques 

intéressantes, que pour le secteur des transports avec leur capacité à résister à des milieux 

exigeants. En effet, elles combinent des propriétés mécaniques originales, avec la dissipation 

d’énergie sous contrainte, avec une capacité à se protéger dans des conditions oxydantes, par la 

formation d’une couche d’oxyde à leur surface. Ces caractéristiques les rendent intéressantes 

pour des applications dans des domaines technologiques comme l’aéronautique, en 

remplacement de supers alliages métalliques présentant des densités plus élevées. Ce gain de 

masse est critique pour cette industrie, car il permettrait des économies de carburant et donc, 

par extension, une réduction de la pollution associée à ce mode de transport. 

I.2.4. Choix des phases MAX d’intérêt 

Pour les raisons explicitées précédemment, dans ces travaux, de bonnes propriétés 

mécaniques et de résistance à l’oxydation ont été jugées comme particulièrement intéressantes. 

Ceci a conditionné le choix des éléments M, A et X et la stœchiométrie des phases visées. Il a 

été choisi de travailler ici sur la synthèse de phases carbures (X = C), celles-ci présentant de 

bonnes propriétés thermomécaniques [9]. Afin d’obtenir des phases capables de soutenir des 

conditions oxydantes en formant à leur surface une couche adhérente et continue d’Al2O3, 

l’aluminium a été sélectionné pour l’élément A. Comme vu précédemment, la phase MAX 

Ti2AlC est une phase présentant une bonne résistance à l’oxydation. Elle présente aussi une des 

plus faibles densités de cette famille de phases carbures (d = 4,11) et des propriétés mécaniques 

intéressantes, avec un module d’Young élevé de 277 GPa et une bonne résistance aux chocs 

thermiques (perte de 28 % de la résistance à la flexion de Ti3AlC2 après un choc thermique à 

1400 °C) [37–39]. Ces propriétés en font une des phases MAX de choix pour des applications 

dans les domaines des transports ou du nucléaire par exemple, sous des conditions oxydantes à 

haute température. Le titane a donc été étudié dans ces travaux. Il fait partie de la colonne 4 du 

tableau périodique, à laquelle appartiennent aussi le zirconium et l’hafnium. Du fait de leur 

valence identique et donc de leurs similarités chimiques, ces métaux ont aussi été sélectionnés 

dans le cadre de ces travaux. 
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Les phases MAX des systèmes Ti-Al-C, Zr-Al-C et Hf-Al-C, existant avec deux 

stœchiométries M2AlC et M3AlC2, ont donc été étudiées ici. Les caractéristiques structurales 

de ces phases, issues de données expérimentales de la bibliographie, sont résumées dans le 

Tableau 2. Les densités, les paramètres de maille a et c et les coordonnées en z du site contenant 

l’atome M, ainsi que celui contenant l’atome C dans le cas de la stœchiométrie 312, sont 

présentés. Les phases contenant du titane possèdent les densités les plus modérées. 

 

Tableau 2: Caractéristiques structurales des phases MAX des systèmes Ti-Al-C, Zr-Al-C et Hf-Al-C 

 
Paramètres de maille (Å) Masse volumique 

(g.cm-3) a c zM zC 

Ti [3,5] 
Ti2AlC 3,04 13,60 0,086 - 4,11 

Ti3AlC2 3,08 18,58 0,128 0,564 4,25 

Zr 

[40,41] 

Zr2AlC 3,32 14,57 0,087 - 5,28 

Zr3AlC2 3,33 19,95 0,130 0,071 5,62 

Hf 

[42,43] 

Hf2AlC 3,28 14,36 0,088 - 9,85 

Hf3AlC2 3,33 19,69 0,133 0,071 10,29 

 

Quelques propriétés thermiques de Ti2AlC et Ti3AlC2 sont présentées dans le Tableau 

3. Les phases MAX présentent une fusion non-congruente. Ti2AlC possède la température de 

fusion la plus élevée des phases carbures connues du système Ti-Al-C, à 1625 °C, ce qui est 

intéressant pour des applications haute température. 

 

Tableau 3 : Quelques propriétés thermiques des phases Ti2AlC et Ti3AlC2 

 Ti2AlC Ti3AlC2 

Température de fusion 1625 °C [5] 1360 °C [5] 

Coefficient de dilatation 

average = 8,8.10-6 K-1 [44,45] 

Selon a : 8,6.10-6 K-1 

Selon c : 9,2.10-6 K-1 

average = 9,2.10-6 K-1 [45–47] 

Selon a : 8,3.10-6 K-1 

Selon c : 11,1.10-6 K-1 

Conductivité 

thermique 

À température 

ambiante 

46,0 W.m-1 K-1 [23] 

33,0 W.m-1 K-1 [37] 
40,0 W.m-1 K-1 [48] 

À 1300 K 36,0 W.m-1 K-1 [23] 26,4 W.m-1 K-1 [45] 

Chaleur spécifique (Cp) à 1470 K 82,0 J.mol-1 K-1 [23] 125,4 J.mol-1 K-1 [49] 
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Les phases MAX cristallisant dans une structure hexagonale, une anisotropie est 

observée sur les valeurs de coefficient de dilatation selon la direction a ou c. Dans la plupart 

des phases MAX, cette valeur est plus importante dans la direction c, car les liaisons M-A sont 

plus faibles que les liaisons M-X et se dilatent plus en température. La valeur moyenne peut 

être calculée selon l’Équation I-2 [9]: 

 
αaverage =

2αa + αc

3
 Équation I-2 

Les calculs des coefficients de dilatation thermique ont été réalisés sur différentes 

orientations du matériau par diffraction des rayons X à haute température ou par rayonnement 

synchrotron. Les coefficients de dilatation moyens exhibés par les phases Ti2AlC et Ti3AlC2, 

de l’ordre de 9.10-6 K-1, sont plus importants que celui de TiC, valant 8,5.10-6 K-1 [50], et plus 

faibles que le coefficient de dilatation de l’intermétallique TiAl à 11,8.10-6 K-1 [51]. Cette 

tendance est attribuable à la plus grande force des liaisons Ti-C par rapport aux liaisons Ti-Al. 

De plus, ces coefficients sont proches de ceux observés pour l’alumine (8,0-10,0.10-6 K-1), ce 

qui permet de faibles contraintes résiduelles lors de l’utilisation de ces phases en environnement 

oxydant [33]. 

Ces phases sont aussi de bons conducteurs thermiques, avec des conductivités à 

température ambiante de l’ordre de 40 W.m-1.K-1, contre environ 15 W.m-1.K-1 pour les phases 

TiC et TiAl [52,53]. Ces valeurs diminuent avec la température, ce qui est cohérent avec le 

comportement observé dans les matériaux conducteurs thermiques. Ti2AlC et Ti3AlC2 

présentent respectivement une chaleur spécifique de 82,0 J.mol-1 K-1 et 125,4 J.mol-1 K-1. Ces 

valeurs sont bien plus importantes que celles observées pour les composés binaires TiC 

(≈ 35 J.mol-1.K-1) et TiAl (0,6 J.mol-1.K-1) [52,53]. Ces deux propriétés leur permettent ainsi 

d’évacuer relativement facilement la chaleur et de résister à des hautes températures. 

Pour les applications visées, les propriétés mécaniques de ces phases sont aussi 

importantes. En effet, elles sont amenées à subir de grandes contraintes extérieures en service. 

Le Tableau 4 présente quelques propriétés mécaniques des phases MAX des systèmes Ti-Al-C, 

Zr-Al-C et Hf-Al-C. Dans la littérature, les données expérimentales sur les propriétés 

mécaniques des phases MAX des systèmes à base de zirconium ou d’hafnium sont pour l’instant 

inexistantes, du fait des difficultés rencontrées pour les synthétiser avec peu de phases 

secondaires et par extension de les caractériser. Des valeurs théoriques obtenues par des calculs 
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DFT (Théorie Fonctionnelle de la Densité) sont donc données. Les propriétés présentées des 

phases Ti2AlC et Ti3AlC2 sont, quant à elles, des valeurs expérimentales. 

 

Tableau 4 : Quelques propriétés mécaniques des phases Ti2AlC et Ti3AlC2, Zr2AlC et Zr3AlC2 et 

Hf2AlC et Hf3AlC2 

 Ti2AlC Ti3AlC2 

Module d’Young 277 GPa [37] 297 GPa [54] 

Module de cisaillement 118 GPa [55] 

144 GPa [22] 

124 GPa [56] 

165 GPa [22] 

Résistance à la flexion (3 points) 275 MPa [24] 375 MPa [47] 

Dureté Vickers 2,8 GPa [24] 

4,5 GPa [16] 

2,5 GPa [57] 

3,5 GPa [58] 

 Zr2AlC Zr3AlC2 

Module d’Young 219 GPa (calculé) [59] 278 GPa (calculé) [60] 

Module de cisaillement 176 GPa (calculé) [22] 117 GPa (calculé) [60] 

Dureté Vickers 6,0 (calculée) [61] 7,2 (calculée) [62] 

 Hf2AlC Hf3AlC2 

Module d’Young 276 GPa (calculé) [63] 302 GPa (calculé) [43] 

Module de cisaillement 173 GPa (calculé) [22] 162 GPa (calculé) [43] 

Dureté Vickers 4,7 (calculée) [64] 4,9 (calculée) [43] 

 

Les phases MAX sont caractérisées par des modules d’Young élevés, généralement 

compris entre 200 et 300 GPa, et donc un caractère élastique important. Les phases 312 

présentent un module d’Young plus élevé que leurs homologues du fait de la plus grande 

proportion de liaisons rigides M-C (ETiC = 431 GPa) [65]. Les modules de cisaillement sont 

relativement faibles, entre 120 et 160 GPa, contre 180 GPa pour TiC. Ceci est dû à la faible 

force des liaisons entre les plans M-X et A qui permettent à ceux-ci de glisser les uns par rapport 

aux autres. Cette même raison explique la faible dureté de ces phases, comprise entre 2,5 et 

5 GPa. Les valeurs simulées pour les phases contenant du zirconium sont toutefois supérieures. 

Une faible dureté permet un usinage plus facile, ce qui est généralement un point délicat 

concernant les matériaux céramiques, présentant simultanément un module d’Young et une 

dureté élevés. Pour comparaison, TiC possède une dureté d’environ 25 GPa [65]. Au contraire, 
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les phases MAX peuvent être usinées facilement par des outils métalliques, sans lubrifiant ou 

refroidissement importants. Elles expriment aussi un caractère plastique marqué, peu commun 

chez les céramiques. Quand elles sont soumises à des contraintes, elles peuvent se déformer par 

le glissement de leurs feuillets et ainsi dissiper de l’énergie. Ceci explique les résistances à la 

flexion de 275 MPa et 375 MPa montrées expérimentalement par les phases Ti2AlC et Ti3AlC2 

respectivement. Ces mécanismes de dissipation d’énergie seront explicités dans le Chapitre V. 

La description des propriétés originales présentées par les phases MAX a permis de 

sélectionner les systèmes d’intérêt pour ces travaux. Les phases de composition Ti2AlC, Zr2AlC 

et Hf2AlC nous ont ainsi intéressés pour la combinaison de leurs propriétés mécaniques 

intéressantes et de leur résistance à l’oxydation. Afin d’étudier leurs caractéristiques, la 

synthèse de ces phases doit être entreprise. De plus, celle-ci doit permettre de les obtenir en 

quantité suffisante, voire d’obtenir des échantillons monophasés. 

I.3. Synthèse des phases MAX 

De nombreuses techniques de synthèse sont présentées dans la littérature afin d’obtenir 

des phases MAX. Les plus courantes sont des techniques métallurgiques, partant de matériaux 

pulvérulents traités en température pour mener à la formation des phases d’intérêt. La faisabilité 

de la synthèse de ces phases est conditionnée par des conditions thermodynamiques. 

I.3.1. Description thermodynamique 

La bibliographie a permis de connaitre les différents composés existant dans les 

systèmes sélectionnés et leurs conditions d’existence. De plus, les réactions menant aux phases 

d’intérêt ont pu être discutées. Le système contenant le titane est le système le plus décrit dans 

la bibliographie, parmi ceux sélectionnés ici. Son étude a permis de rassembler de nombreuses 

informations. 

I.3.1.1. Système Ti-Al-C 

L’étude thermodynamique du système Ti-Al-C a commencé par l’observation des 

diagrammes binaires Ti-Al et Ti-C. Ceux-ci permettent d’observer les phases intermédiaires 

susceptibles d’intervenir au cours des réactions de synthèse. Tous les diagrammes présentés ici 

sont calculés pour une pression standard de 1 atm. Comme le montre le diagramme binaire Ti-

Al (Figure 10 A), recalculé à partir des travaux de Witusiewicz et al. [66], le composé 

intermétallique TiAl a un domaine d’existence qui s’étend de xAl = 0,48 à 0,62. La composition 
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visée est celle de la décomposition péritectique, à la fraction molaire en aluminium de 0,541, 

repérable par le trait en pointillés sur le binaire Ti-Al. 

 
Figure 10 : A. Diagramme de phase du système Ti-Al pour P = 1 atm [66] et B. Diagramme de 

phase du système Ti-C pour P = 1 atm [67] 

 

Le diagramme binaire Ti-C (Figure 10 B) montre que la phase TiC possède elle aussi un 

domaine de stœchiométrie étendu, allant de TiC0,3 à TiC0,98. Les méthodes de synthèse doivent 

donc être maitrisées pour ne pas se décaler en composition. Les températures de fusion des 

éléments ou composés présents peuvent être déduites de ces diagrammes de phases : 

l’aluminium fond à très basse température (660 °C) par rapport au titane (1668 °C) et à TiC 

(congruence à 3260 °C), ce qui complique fortement les synthèses. En effet, l’aluminium aura 

tendance à se vaporiser aux températures nécessaires pour faire réagir les autres composés. Sa 

perte devra être compensée par un excès en aluminium dans le mélange de départ afin de former 

la phase TiAl. 

Le chemin de synthèse permettant de former la phase MAX Ti2AlC à partir d’un 

mélange de titane, d’aluminium et de carbone a été étudié par Wang et al. grâce à des analyses 

de diffraction des rayons X (DRX) des produits et des calculs thermodynamiques de 

minimisation de l’énergie libre du système [68]. La première étape correspond à la fusion de 

l’aluminium à 660 °C (Équation I-3). 

 Al(s) → Al(l) (fusion de Al à 660 °C) Équation I-3 

Les composés TiC et TiAl sont obtenus à environ 900 °C par réaction des poudres 

élémentaires (Équation I-4 et Équation I-5). 

A B 
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 Ti + C → TiC(s) Équation I-4 

 Ti + Al → TiAl(s) Équation I-5 

À plus de 1000 °C, la phase MAX Ti2AlC commence à se former, et se sépare de la 

phase liquide (Équation I-6). 

 TiC(s) + TiAl(s) → Ti2AlC(s) 

(Dissolution de TiC dans la matrice Ti-Al) 
Équation I-6 

La section isotherme calculée à 1300 °C du système ternaire Ti-Al-C permet de 

visualiser les domaines d’existence des phases MAX de ce système (Figure 11). Elle montre 

qu’une diminution de la fraction d’aluminium déplace l’équilibre de Ti2AlC vers la formation 

du composé Ti3AlC2. 

  
Figure 11 : Section isotherme Ti-Al-C calculée à 1300 °C et pour P = 1 atm, basée sur [69] 

 

Pang et al. [70] ont étudié la décomposition thermique de Ti2AlC et Ti3AlC2 sous vide. 

À des températures supérieures à 1300 °C, TiAl et Ti3AlC2 se décomposent par sublimation 

d’Al, et, selon eux, possiblement par la sublimation partielle de Ti pour la phase aluminure 

(Équation I-7). 

 TiAl(s) → Ti(s ou g) + Al(g) Équation I-7 
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La décomposition de la phase MAX Ti3AlC2 en TiCx dans l’échantillon pourrait suivre 

la réaction suivante (Équation I-8) : 

 Ti3AlC2(s) → 3 TiC0.67(s) + Al(g) Équation I-8 

À plus hautes températures, au-dessus de 1400 °C, Ti2AlC se décompose sévèrement en 

TiCx par la sublimation d’Al. Celle-ci se retrouve d’autant plus marquée dans le cas d’une 

réaction sous vide où l’équilibre en phase gazeuse n’est jamais atteint (Équation I-9). 

 Ti2AlC(s) → 2 TiC0.5(s) + Al(g) Équation I-9 

I.3.1.2. Système Zr-Al-C 

Afin de connaitre les phases présentes, la bibliographie sur le système Zr-Al-C a ensuite 

été explorée. Comme dans le système Ti-Al-C, le diagramme binaire Zr-Al montre la présence 

de nombreuses phases intermétalliques (Figure 12 A). 

 

Figure 12 : A. Diagramme binaire Zr-Al à P = 1 atm, à partir de [71] et B. diagramme binaire Zr-C à 

P = 1 atm, à partir de [72] 

 

Lapauw et al. [40] ont, pour la première fois, synthétisé en 2016 les phases MAX du 

système Zr-Al-C : Zr2AlC et Zr3AlC2. Les réactions ayant pu conduire à la formation de ces 

phases ont été discutées en fonction des phases détectées par DRX à différentes températures. 

À 1475 °C, trois phases sont présentes : ZrC1-x, Zr2Al3 et Zr2AlC. ZrC existe avec des 

stœchiométries évoluant de ZrC0,55 à ZrC0,99 (Figure 12 B). Quand la température augmente à 

1525 °C, une augmentation de la proportion de la phase MAX est observée avec une diminution 

A B 
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de la proportion en intermétalliques. Il est donc postulé que la phase MAX 211 est obtenue 

grâce à la réaction suivante (Équation I-10) : 

 Zr2Al3(s) + 4 ZrC0,75(s) → 3 Zr2AlC(s) Équation I-10 

La stœchiométrie de la phase ZrCx a été définie telle que remplissant les conditions de 

conservation de la matière. Vers 1575 °C, une partie de Zr2AlC se transforme en Zr3AlC2 par 

réaction avec ZrC (Équation I-11) : 

 Zr2AlC(s) + ZrC(s) → Zr3AlC2(s) Équation I-11 

La phase intermétallique ZrAl2 apparait aussi à 1575 °C, et ZrC reste présent dans 

l’échantillon, signe d’une réaction compétitive de décomposition de la phase MAX 312 selon 

la réaction (Équation I-12) : 

 Zr3AlC2(s) → ZrAl2(s) + 5 ZrC0,8(s) Équation I-12 

La description thermodynamique des phases MAX du système Zr-Al-C n’étant pas 

complète, le diagramme ternaire n’a pas été publié à notre connaissance. 

I.3.1.3. Système Hf-Al-C 

Les phases intermétalliques du système Hf-Al sont présentées dans le diagramme de 

phases binaire calculé (Figure 13 A). 

 

Figure 13 : A. Diagramme binaire calculé Hf-Al à P = 1 atm, partir de [73] et B. Diagramme binaire 

calculé Hf-C à P = 1 atm, partir de [74] 

 

A B 
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Comme dans les systèmes Ti-Al et Zr-Al, elles sont nombreuses. Le diagramme de 

phases binaire du système Hf-C montre que, tout comme les carbures binaires TiCx et ZrCx, la 

phase HfCx présente un domaine de composition allant de HfC0,56 à HfC1,0 (Figure 13 B). 

Les réactions dans le système ternaire Hf-Al-C permettant la formation des phases MAX 

n’ont, à notre connaissance, pas été explicitées dans la littérature. De même, la modélisation 

thermodynamique du système ternaire Hf-Al-C n’a jamais été entreprise. Mais, au vu des 

similarités entre Ti, Zr et Hf, il est probable que le chemin réactionnel reste identique dans ce 

système, et que les phases MAX soient formées par réaction entre une phase intermétallique 

HfxAly et le carbure d’hafnium HfC. 

L’observation des diagrammes de phases des systèmes Ti-Al-C, Zr-Al-C et Hf-Al-C a 

permis d’identifier les phases intermétalliques présentes ainsi que les domaines d’existence de 

celles-ci et des phases carbures. Néanmoins, dans la bibliographie, la synthèse des phases MAX 

contenant du zirconium et de l’hafnium est peu rapportée à cause de difficultés à obtenir ces 

phases. Chroneos et al. ont tenté de synthétiser les phases Zrn+1AlCn par frittage réactif mais 

n’ont obtenu que des mélanges de ZrC et de phases intermétalliques ZrxAly [18]. Un seul article 

dans la littérature, de Lapauw et al., rapporte la synthèse simultanée de Hf2AlC et Hf3AlC2 à 

notre connaissance [42]. Ces phases présentent donc une stabilité moindre par rapport à leurs 

homologues dans le système Ti-Al-C, où l’observation de ces phases a été rapportée de 

nombreuses fois [75–77]. 

I.3.1.4. Stabilité des phases MAX 

La synthèse des phases MAX contenant du zirconium et de l’hafnium a été relativement 

peu rapportée dans la littérature. Lapauw et al. [41] ont décrit en premier la synthèse d’une 

phase MAX de ces systèmes : la phase Zr3AlC2. Ils proposent deux pistes d’explication aux 

échecs de la synthèse de ces phases par les autres équipes. L’utilisation de l’hydrure de 

zirconium comme réactif, et non le métal élémentaire, pourrait permettre de faciliter la 

nucléation de la phase MAX. De plus, les stœchiométries de départ menant à ces phases ne sont 

pas celles observées habituellement : un déficit en aluminium et un excès de carbone 

sembleraient, dans ce cas, bénéfiques. Mais les échantillons obtenus dans ces synthèses 

contenaient une grande proportion de phases secondaires. Celles-ci, notamment les carbures 

binaires M-X correspondants sont particulièrement stables et leurs réactions de formation sont 

concurrentes à celles des phases MAX. La synthèse d’échantillons monophasés en phases MAX 

dans ces systèmes est donc particulièrement difficile. 
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Une solution alternative pour augmenter la stabilité de ces phases et obtenir des 

échantillons riches en phases MAX est de réaliser des substitutions sur le site M ou A pour 

former des composés (M,M2)2AlC ou M2(Al,A)C. Horlait et al. ont montré la stabilisation de 

la phase Zr3AlC2 par l’ajout de bismuth sur le site A [78]. Zapata-Solvas et al. ont, quant à eux, 

montré que la substitution, dans cette même phase, d’une partie du zirconium par du titane [62] 

ou de l’aluminium par du silicium [79] menait à des échantillons contenant moins de phases 

secondaires. Chroneos et al. ont tenté d’approcher Zr2AlC par insertion d’autres métaux tels 

que Cr, Ti et Mo sur le site M, et de S, As, Sn, Sb et Pb sur le site A [18]. Les substitutions sur 

le site M n’ont pas permis d’obtenir des phases MAX, ainsi que l’ajout de As et S sur le site A. 

Néanmoins, les atomes plus lourds (Sn, Sb et Pb), même à faibles proportions, ont permis de 

stabiliser la phase MAX et donc d’approcher la composition Zr2AlC. 

Arróyave et al. ont étudié la stabilisation des composés Ti2AlC, Ti3AlC2 et Zr2AlC lors 

de la substitution de l’aluminium par un autre élément A des colonnes 12 à 16 [80]. Cette étude 

a été réalisée par des investigations ab-initio, et par le calcul de l’évolution des énergies de 

mélange. La substitution par un autre élément permet d’augmenter l’entropie de mélange et 

donc d’abaisser l’enthalpie libre G de formation, ce qui traduit une stabilisation de la phase. 

Tous les éléments A étudiés n’ont pas mené à cette situation : certains tels que S, P et Se 

montrent une tendance à la séparation de phase. Ainsi, essayer d’obtenir une phase Ti2(Al,S)C 

mènera vraisemblablement à la synthèse des deux phases Ti2AlC et Ti2SC. Cette tendance se 

retrouve dans les composés Zr2AlC et Ti3AlC2. La substitution par des atomes lourds des 

colonnes 14 et 15 (i.e. Sn, Pb, Sb et Bi) a montré une stabilisation de la structure avec une 

diminution de G comprise entre -80 et -160 meV/atome pour une stœchiométrie 

Zr2(Al0,5,A0,5)C. 

Lapauw et al. [17] ont étudié la possibilité de stabiliser Zr2AlC par l’ajout de Nb et Sn, 

respectivement sur le site M et A. Les composés quaternaires formés (Zr, Nb)2AlC et 

Zr2(Al,Sn)C étaient stables sur toute la gamme de composition et la substitution a bien permis 

d’augmenter la proportion de phase MAX dans les échantillons. Avec une double substitution, 

des échantillons contenant quasiment uniquement la phase 211 (Zr, Nb)2(Al ,Sn)C, sans phase 

secondaire (Zr,Nb)C, ont été obtenus. Les effets de l’ajout de Nb et Sn sur la structure 

cristallographique, et notamment les distorsions engendrées sur les sites octaédriques ou 

trigonaux, ont aussi été étudiés. Ces distorsions viennent des différences de taille des noyaux 

atomiques des éléments se trouvant dans les sites M et A. Ces analyses ont montré que dans la 

phase Zr2AlC, la distorsion prismatique est importante mais peut être réduite dans le cas de 
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l’ajout de Nb et Sn, ce qui viendrait stabiliser la phase MAX. Aucune règle de stabilité sur la 

distorsion de site n’a été présentée mais une corrélation entre les tailles des éléments M et A, 

soit une stabilité stérique, a été démontrée. Un petit atome M associé à un petit atome A, et 

inversement, formerait ainsi plus facilement une solution solide stable. Les phases MAX 

Zr-Al-C et Hf-Al-C combinent un élément M volumineux avec un atome A de petite taille, ce 

qui explique les difficultés rencontrées pour les synthétiser. Mais dans les travaux de Lapauw 

et al., l’ajout de Nb réduit la taille moyenne des atomes sur le site M et l’ajout de Sn l’augmente 

sur le site A, diminuant ainsi les distorsions dans la structure. La création de ces solutions 

solides pourrait donc permettre de s’approcher de phases MAX difficiles à synthétiser à cause 

d’un manque de stabilité. Néanmoins, la substitution de certains éléments par d’autres dans la 

structure entraine aussi une modification des propriétés des matériaux obtenus [81–83]. 

L’obtention des phases MAX, substituées ou non, est également conditionnée par les 

paramètres de synthèse et les techniques utilisés. Celles-ci seront décrites dans le paragraphe 

suivant. 

I.3.2. Méthodes de synthèse 

L’élaboration de massifs de phases MAX peut être réalisée par de nombreuses voies 

[77,84,85]. Certaines méthodes mènent à l’obtention de matériaux massifs, pouvant être réduits 

en poudre dans une étape ultérieure, et d’autres à la synthèse d’échantillons sous forme de films 

minces. L’étude bibliographique s’est ici limitée aux techniques permettant d’obtenir des 

poudres et des massifs de phases MAX dans les trois systèmes considérés. 

I.3.2.1. Poudres et massifs 

Les méthodes de synthèse qui nous ont intéressés dans ces travaux sont des méthodes 

de réaction à l’état solide, où les constituants sont pris sous forme de poudres ou précurseurs et 

placés à haute température pour les faire réagir. Les synthèses sont généralement réalisées à des 

températures comprises entre 1100 et 1700 °C sous atmosphère protectrice. Des techniques 

comme le frittage naturel (Pressureless Sintering) [86–88] ou la synthèse par combustion 

autopropagée (SHS : Self-propagating High-temperature Synthesis) [89–93] ont été très 

étudiées, notamment du fait de leur facilité de mise en œuvre. 

I.3.2.1.1. Premières synthèses 

Des méthodes basée sur la densification simultanée ont aussi été considérablement 

étudiées, comme le Pressage à chaud (Hot Pressing ou HP) [94–97] ou le Pressage isostatique 
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à chaud (Hot Isostatic Pressing ou HIP) [98,99]. Le pressage à chaud a notamment permis, dès 

1997, de synthétiser des échantillons de phases MAX denses et de hautes puretés. Barsoum et 

al. ont décrit la synthèse d’échantillons massifs de Ti2AlC, denses, obtenus par un traitement à 

1600 °C pendant 4 heures sous 40 MPa, en partant d’un mélange initial de Ti, Al4C3 et 

graphite [1]. Le traitement HIP du même mélange de poudres sous 40 MPa pendant 30 heures 

à 1300 °C a mené à un échantillon quasi-pur en Ti2AlC avec deux phases secondaires Al2O3 et 

Ti3P, des impuretés, en quantités inférieures à 4 vol.% [16]. 

Hong et al. [75] ont synthétisé en 2004 par HP, à partir d’un mélange de Ti, Al, TiC et 

carbone élémentaire avec un ratio 0,5 TiC/1,5 Ti/1,0 Al/0,5 C, des échantillons purs en Ti2AlC 

après hot pressing à 1400 °C pendant 1 ou 3 heures. Une pression de 30 MPa a été appliquée, 

pour atteindre des densités finales de 96 % et 98 % de la densité théorique. 

La technique du Hot Pressing est aussi la seule, à notre connaissance ayant été étudiée 

pour la synthèse des phases MAX des systèmes contenant du zirconium ou de l’hafnium. 

Lapauw et al. [40] ont synthétisé la phase Zr2AlC, avec une pureté maximale de 67 wt.%. 

L’échantillon contenait aussi 33 wt.% de ZrC après un palier à 1525 °C pendant 30 min sous 

20 MPa. La synthèse, qui visait la phase de stœchiométrie Zr3AlC2, a été réalisée à partir des 

poudres de ZrH2, Al et C, mélangées dans un ratio Zr:Al:C de 3:1,2:1,8. Seule la phase MAX 

211 a été obtenue, ce qui correspond à un mélange de composition 2 Zr/0,8 Al/1,2 C. Un excès 

de carbone et un déficit en aluminium par rapport à la composition visée ont donc favorisé la 

formation de la phase Zr2AlC. Cette tendance est contraire à ce qui est observé dans le système 

Ti-Al-C, et elle n’a pas pu être expliquée. Pour un palier à une température inférieure de 

1525 °C, la réaction n’était pas complète et la phase intermétallique Zr2Al3 a été détectée, avec 

la phase majoritaire ZrC. Pour une température plus élevée, à 1575 °C, les phases Zr3AlC2 et 

Zr2Al sont apparues, par décomposition respectivement de Zr2AlC et Zr3AlC2. 

La synthèse de l’autre phase MAX du système, Zr3AlC2, a aussi été étudiée par HP par 

la même équipe [41]. Cette phase a été obtenue par le même mélange de poudre que 

précédemment mais avec un ratio 4 ZrH2/1,25 Al/2,6 C, là aussi pour viser la composition de 

la phase MAX de stœchiométrie « n+1 », soit Zr4AlC3. Un échantillon contenant 61 mol.% de 

Zr3AlC2, 31 mol.% de ZrC, et 8 mol.% de ZrAl2, a été obtenu pour un palier à 1500 °C pendant 

30 min sous une charge de 20 MPa. Une température plus faible a été nécessaire dans ce cas 

pour former la stœchiométrie 312, due probablement à un mélange initial favorisant l’obtention 

de cette phase. 
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Dans le système Hf-Al-C, les deux phases MAX de stœchiométrie 211 et 312 ont aussi 

été synthétisées par Hot Pressing [42]. L’hydrure HfH2 a été choisi en tant que réactif dans un 

mélange avec Al et C, dans des ratios 4/1,25/2,6 et 3/1,2/1,8 pour viser respectivement Hf4AlC3 

et Hf3AlC2. Le traitement HP a été réalisé à 1550 °C pendant 30 min sous 30 MPa. La phase 

Hf3AlC2 a été observée avec le mélange le plus riche en Hf, et Hf2AlC a été détectée avec le 

mélange plus pauvre en Hf. Dans le système avec l’hafnium, un déficit en Al et un excès en 

carbone semblent donc être bénéfiques aussi. La phase HfC était majoritaire et l’intermétallique 

HfAl2 a été détecté. Les phases MAX ont été synthétisées à environ 30 wt.% dans les 

échantillons. 

Dans la synthèse des phases MAX, des taux d’avancement élevés sont difficiles à 

obtenir à cause de leur stabilité et de réactions concurrentes, notamment celles formant les 

carbures binaires et les intermétalliques MxAly. La limitation est donc de synthétiser des 

phases MAX avec une haute pureté. Les techniques de synthèse assistées par un courant 

électrique permettent d’améliorer la mobilité des espèces et d’avoir des rampes de températures 

plus importantes permettant de réduire considérablement les durées de traitement. Ces 

conditions pourraient favoriser la présence de phases MAX et limiter la formation de phases 

secondaires. Deux techniques de synthèse assistées par courant électrique ont été étudiées dans 

ces travaux : le four à arc et le Spark Plasma Sintering (SPS), qui seront explicitées dans les 

paragraphes suivants. Le frittage naturel, qui est plus traditionnel, a été sélectionné comme 

technique de référence pour déterminer l’intérêt de l’utilisation d’un courant électrique. Un 

résumé de la bibliographie sur ces trois techniques sera donc présenté ci-dessous. Les 

paramètres tels que la température et le temps de palier, la composition du mélange initial de 

poudre ainsi que la pression, pour les techniques sous charge, sont des paramètres pertinents et 

ont donc été rapportés ici. 

I.3.2.1.2. Frittage naturel 

Le frittage naturel ou « pressureless sintering » (PS) est la méthode la plus fréquente 

pour synthétiser des phases MAX en raison de sa simplicité, de son faible coût et de sa flexibilité 

en termes de précurseurs. De plus, les matériaux produits par les méthodes sous pression étant 

très denses, ils peuvent être difficiles à réduire en poudre. Le PS permet de synthétiser des 

échantillons présentant des porosités de l’ordre de 30 %, facilitant cette étape de retour à l’état 

pulvérulent. Cette technique, avec des paramètres ajustés, permet d’obtenir des échantillons 

purs, comprendre ici ne contenant pas de phases secondaires, jusqu’à environ 95 %. 
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Par cette méthode, de nombreuses compositions de phases MAX ont pu être 

synthétisées. Concernant les compositions d’intérêt de ces travaux, le système contenant du 

titane est celui ayant reçu le plus d’intérêt de la communauté. En 2008, Hashimoto et al. [100] 

ont synthétisé des massifs purs en Ti2AlC par frittage réactif d’un mélange Ti/Al/0,75 TiC à 

1300 °C pendant 4 heures. L’ajout de 5 wt.% d’Al2O3 a permis d’augmenter la densité du 

massif de 94 % à 96 %. Li et al. [76] ont utilisé l’hydrure TiH2 pour réaliser la synthèse de 

Ti2AlC avec des ratios 3 TiH2/1,5 Al/1 C et 2 TiH2/1,5 Al/1 TiC pour un traitement à 1400 °C 

pendant 2 heures. Les échantillons contenaient majoritairement la phase MAX 211, avec TiC 

comme phase secondaire. 

Gauthier-Brunet et al. [101] ont synthétisé un échantillon riche en Ti2AlC, avec des 

traces de TiC et Ti3AlC2 après un frittage à 1400 °C pendant 1 heure à partir du mélange des 

poudres de Ti, Al4C3 et C dans les proportions 8:1:1. L’analyse DRX en température leur a 

permis d’étudier les mécanismes de réaction du mélange en fonction de la montée en 

température (Figure 14). 

 

Figure 14 : Proportion des aires de pics des phases présentes dans l’échantillon en fonction de la 

température [101] 

 

Jusqu’à 1100 °C, les phases TiC, Ti3Al se forment. La phase Ti3AlC est détectée au 

microscope électronique à balayage (MEB) à l’interface entre Ti3Al et la matrice (Al4C3 + C). 

La phase MAX Ti2AlC commence à se former vers 1000 °C à l’interface entre Ti3AlC et la 

matrice (Al4C3 + C) et sa proportion augmente jusqu’à 1400 °C. Aucun pic de diffraction 

attribuable à cette phase n’est identifiable à 900 °C. Entre 1200 et 1400 °C, Ti2AlC est 

probablement formée par réaction entre Ti3AlC et C car il n’y a plus de réactif de départ, d’après 
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le diffractogramme réalisé à cette température. La phase Ti3AlC disparait ensuite à 1200 °C, 

possiblement à cause de sa cinétique de formation plus faible que celle de Ti2AlC. La phase 

Ti3AlC est donc transitoire et n’est plus détectée en DRX. Au-dessus de 1300 °C, la phase 

Ti3AlC2 est formée, par réaction entre Ti2AlC et TiC. 

La synthèse des phases MAX des systèmes contenant du zirconium a été tentée une 

seule fois dans la littérature à partir de ZrH2, Al et C (ou ZrC) mais aucune phase MAX n’a été 

obtenue [18]. Les échantillons contenaient seulement la phase carbure binaire ZrC et des phases 

intermétalliques (ZrAl2 ou Zr2Al3, Tableau 5). Les proportions de ces phases n’ont pas été 

communiquées dans l’article. 

 

Tableau 5 : Résumé des paramètres utilisés pour la synthèse par frittage réactif de Zr2AlC par [18] 

Phase visée Mélange de poudre initial 

(broyage 30 min) 

Température de 

réaction (°C) 

Phases cristallines (base 

de données ICDD) 

Zr2AlC 2 ZrH2 + 1,05 Al + 0,95 C 1900 ZrC 

1,05 ZrH2 + 1,05 Al + 0,95 ZrC 1900 ZrC 

Poudres ayant réagi à 1300 °C 1900 ZrC 

2 ZrH2 + 1,05 Al + 0,95 C 1450 ZrC + ZrAl2 

2 ZrH2 + 1,05 Al + 0,95 C 1300 ZrC + ZrAl2 

1,05 ZrH2 + 1,05 Al + 0,95 ZrC 1300 ZrC + ZrAl2 

2 ZrH2 + 1,05 Al + 0,95 C 1150 ZrC + ZrAl2 

 

La synthèse des phases du système Hf-Al-C n’a, à notre connaissance, pas été étudiée 

par frittage réactif. 

I.3.2.1.3. Four à arc 

Une autre méthode, très communément utilisée dans l’industrie car rapide et facile à 

mettre en œuvre, est le four à arc [102–104]. Cette méthode permet de produire des matériaux 

polycristallins par fusion des poudres à l’aide d’un arc électrique. 

Les premières synthèses sur les phases MAX ont été réalisées par four à arc. En 1980, 

Schuster et al. [15] ont décrit la synthèse de quelques phases MAX de stœchiométrie 211 

(Cr2AlC, V2AlC and Ti2AlC) par fusion à l’arc. L’existence et la stabilité de ces phases ont 

donc pu être prouvées. 
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Cette technique de synthèse a par la suite été peu étudiée. Quelques articles sur la 

synthèse de Ti2AlC pour former des composites avec l’alliage Ti-Al-Cr ont été publiés [105–

107]. En 2015, les transformations de phases dans le système Ti-Al-C ont été étudiées par 

Sleptsov et al. [108] par fusion à arc et des échantillons contenant les deux phases MAX du 

système ainsi que des phases intermétalliques ont été obtenus. Ces phases sont stables sur un 

large domaine de température, de 650 °C jusqu’à 1400 °C environ. Après cette température, la 

quantité de Ti2AlC diminue et il a été montré par calculs thermodynamiques qu’elle 

disparaissait à environ 1580 °C. La quantité de phase liquide et de Ti3AlC2 augmente ensuite 

jusqu’à 1770 °C, jusqu’à obtenir seulement du liquide et la phase carbure TiC1-x.  

Aucune synthèse des phases MAX des systèmes Zr-Al-C et Hf-Al-C n’a été rapportée, 

à notre connaissance, dans la littérature, par fusion à l’arc. 

I.3.2.1.4. Spark Plasma Sintering 

La technique SPS a aussi été étudiée [109] et donne de bons résultats. Cette méthode 

consiste à soumettre l’échantillon au passage d’un courant pulsé avec l’application simultanée 

d’une pression uniaxiale. Les vitesses de montée en température atteignables avec cette 

technique sont très élevées (plusieurs centaines de degrés par minutes) et la croissance 

granulaire dans le matériau est donc limitée par l’utilisation de durées de frittage très courtes, 

permettant d’obtenir des échantillons très denses avec une microstructure contrôlée. Cette 

technique a été utilisée dans de nombreuses études pour synthétiser des phases MAX variées. 

Zhou et al. [110] ont étudié en 2005 la synthèse par SPS de la phase MAX Ti2AlC à 

partir des poudres élémentaires Ti, Al et C dans un ratio 2:1,2:1. L’aluminium y est apporté en 

excès pour contrebalancer sa perte par vaporisation, d’autant plus prononcée que les rampes de 

montée en température sont importantes. Ils ont obtenu un échantillon monophasé en analyse 

DRX après un palier de 8 min à 1100 °C avec une rampe de 80 °C/min, sous 30 MPa. Cette 

température de 1100 °C est bien plus basse que les températures nécessaires à la synthèse de 

cette phase par d’autres méthodes (environ 1400 °C pour du HP ou du frittage réactif). L’impact 

de la composition du mélange de départ et de la température de palier sur la composition finale 

des échantillons est rapportée (Figure 15). 
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Figure 15 : Diffractogrammes A. des produits frittés à 1100 °C avec le mélange de départ 

Ti:Al:C = 2:n:1 pour n = 1,0, 1,1, 1,2 et 1,3 et B. des produits frittés à différentes températures pour 

une composition de départ de Ti:Al:C = 2:1,2:1 [110] 

 

Pour un traitement à 1100 °C (Figure 15 A), avec une composition 2:1:1, la phase 

majoritaire de l’échantillon est Ti2AlC mais une grande proportion de TiC a été détectée. Pour 

un léger excès de Al, l’échantillon ne contient que la phase Ti2AlC, ce qui confirme que cet 

excès est bénéfique. Pour plus d’Al dans le mélange, les phases TiAl et TiC sont de nouveau 

présentes. Pour un ratio constant 2:1,2:1 du mélange de départ (Figure 15 B), de 900 à 1000 °C, 

la phase Ti2AlC ainsi que les deux phases transitoires TiC et TiAl sont détectées. Une 

température de 1100 °C permet un avancement plus important de la réaction de formation et 

l’obtention d’un échantillon monophasé en la phase MAX visée. À 1200 °C, TiC commence à 

apparaitre mais disparait à 1300 °C, alors que la phase Ti3AlC2 est présente, ce qui prouve qu’à 

cette température TiC réagit avec Ti2AlC pour former Ti3AlC2. 

Wang et al. [68] ont réalisé la synthèse par SPS sous vide de Ti2AlC à partir d’un 

mélange Ti, Al et C dans un ratio 2:1:1. Le cycle consistait en une rampe de 80 °C/min et d’un 

palier de 8 min à 1200 °C, sous une charge de 30 MPa. Bien que Ti2AlC soit majoritaire, les 

échantillons contenaient néanmoins une petite proportion de TiC résiduel. Avec une 

augmentation de la température à 1300 °C, seul TiC a été détecté par DRX. Par calculs 

thermodynamiques, il a été montré que, dans le système Ti-Al-C, la phase TiC est la plus stable, 

expliquant sa présence systématique dans les échantillons. 

Jeong et al. [111] ont synthétisé des échantillons quasi-purs en Ti2AlC avec un palier à 

1100 °C pendant 10 min, et une rampe en température de 100 °C/min. Une pression de 50 MPa 

a été appliquée pendant le cycle. Un mélange Ti:Al:C = 1:1,1:1 a été utilisé et des impuretés 

A B 
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ont été décelées dans l’échantillon pour une proportion différente en aluminium dans le mélange 

initial. Bien que seule la phase Ti2AlC ait été détectée en DRX, la détermination des 

conductivités thermiques et électriques de l’échantillon ont permis de mettre en évidence la 

présence probable de phases secondaires dans celui-ci, réduisant ces propriétés (conductivité 

thermique de 31,4 W.m-1.K-1
 et conductivité électrique de 1,91.106 S.m-1 au lieu de 

46 W.m-1.K-1 et 2,8.106 S.m-1 pour la phase Ti2AlC pure [23]). 

La synthèse des phases MAX Zr2AlC et Hf2AlC n’a, à notre connaissance, pas été 

rapportée dans la littérature par SPS. 

L’obtention de céramiques riches en phases MAX sera un objectif visé pour les 

techniques par voie poudre, présentées précédemment. La synthèse sera réalisée par le biais 

d’une technique traditionnelle, le frittage naturel, et de deux techniques assistées d’un courant 

électrique : la fusion à l’arc et le SPS. Ces techniques devraient permettre, par l’action du 

courant d’améliorer la mobilité des espèces et donc de synthétiser des échantillons contenant 

de plus grandes proportions en phases MAX, permettant ainsi de tirer le meilleur parti des 

propriétés originales de ces matériaux. 

I.3.2.2. Synthèse par voie liquide 

La voie de synthèse à partir de précurseurs précéramiques est une méthode d’élaboration 

des matériaux relativement récente, les premiers travaux datant des années 1950. Elle est aussi 

appelée « PDCs » pour Polymer-Derived Ceramics [112]. Elle se base sur la formation, à partir 

de monomères, de macromolécules dont la composition peut être ajustée directement à l’échelle 

atomique. C’est une voie qui permet une bonne maitrise de la structure moléculaire et donc des 

propriétés finales des matériaux synthétisés. Le développement de cette technique a permis des 

avancées notables dans le domaine des matériaux céramiques, comme le développement de 

fibres céramiques, de revêtements ou l’élaboration de céramiques stables jusqu’à très hautes 

températures (> 2000 °C). Un autre avantage clé de cette technique réside dans la grande 

polyvalence des voies de mise en forme pouvant être utilisées, du fait de l’état liquide des 

produits. Des formes complexes peuvent ainsi être obtenues, ce qui reste difficile à obtenir par 

les voies traditionnelles d’élaboration. 

La grande majorité des travaux sur les PDCs se base sur des polymères à base de 

silicium. Les tout premiers travaux en 1956 traitent justement de la formation de SiC par la 

décomposition thermique des polyalkylsilanes [113]. D’autres articles apparaissent dans les 

années 1960, dans lesquels les équipes de Ainger et Herbert [114], et Chantrell et Popper [115] 
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préparent des matériaux non-oxydes à base de silicium à partir de précurseurs moléculaires. 

Yajima et al. [116] étudient la fabrication de fibre de SiC ayant de bonnes propriétés 

mécaniques en traction. Les premiers polymères dont la transformation vers des céramiques a 

été étudiée sont des polysilazanes, polysiloxanes et polycarbosilanes. L’équipe de 

Verbeek et al. ont, avec ces derniers, obtenu des fibres de composition Si3N4/SiC [117]. Ces 

premiers travaux, utilisant des précurseurs céramiques de silicium, ont ensuite pavé la voie pour 

la fabrication de céramiques non-oxydes de composition plus variée, mises en forme avec de 

nouvelles techniques permettant notamment l’obtention de formes complexes. 

I.3.2.2.1. Principe de la voie PDC 

La transformation du polymère précéramique vers une céramique cristallisée se déroule 

en 4 étapes, comme explicitée en Figure 16. 

 

Figure 16 : Différentes étapes du processus de transformation des précurseurs moléculaires en 

céramique cristallisée [118] 

 

Dans un premier temps, les précurseurs moléculaires réagissent entre eux et se lient en 

un réseau pour former l’édifice polymérique. Cette création de liaisons correspond à l’étape de 

polymérisation, catalysée chimiquement ou activée thermiquement [112]. La composition des 

matériaux finaux peut être ajustée en modifiant la nature des atomes constituant le squelette des 

précurseurs ainsi que les groupes liés à ce squelette. Les précurseurs les plus utilisés pour les 

synthèses PDC sont ceux contenant du silicium, appelés polycarbosilanes et étant constitués 

d’un squelette de silicium entouré d’atomes d’hydrogène et de carbone. D’autres éléments 
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peuvent être substitués dans le squelette pour ajuster la stabilité thermique, la solubilité du 

polymère obtenu ainsi que ses propriétés rhéologiques (Figure 17). Des précurseurs 

polymériques, ne contenant pas de silicium, ont également été utilisés pour synthétiser 

notamment des carbures ou des nitrures simples de métaux de transition (par exemple TiN, AlN 

et BN) [119–121]. De plus, il est possible d’ajouter des charges, dites actives si elles réagissent 

avec les précurseurs (par exemple des particules métalliques) ou de types passives, afin 

d’ajuster le retrait du matériau lors du traitement thermique ou de modifier sa composition. 

 

Figure 17 : Différents polymères précéramiques à base de silicium 

 

La deuxième étape du procédé correspond à la transformation du polymère en une 

céramique. Le produit polymérique, mis en forme, subit ensuite un traitement thermique, la 

pyrolyse, au cours duquel une céramique amorphe est formée. Lors de ce traitement thermique, 

le polymère peut réagir avec l’atmosphère pour créer de nouvelles liaisons ou certaines liaisons 

peuvent se rompre, menant à la volatilisation de fragments de la structure de départ. Le 

rendement céramique de ce traitement thermique est défini par la masse de produit obtenu après 

traitement sur la masse initiale de précurseur. Une grande proportion de fragments volatils dans 

le composé mène à un rendement bas, mais des pourcentages atteignant 90 % ont été observés 

dans le cas de polyferrocènes réticulés [112,122]. Le degré de réticulation, la présence de 

charges (actives ou passives) ainsi que les paramètres de pyrolyse (la température et le temps 

de palier ou son atmosphère) modulent la composition de la céramique obtenue et son 
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rendement céramique. Un des avantages indéniables de la voie PDC est la grande variété de 

voies de mise en forme possibles. Des techniques telles que le coulage (dont le tape-casting) 

[123,124], l’extrusion [125], le tirage de fibres [126] et des techniques de revêtements (dip-

coating, spin-coating, spraying) [127,128] sont facilement mises en œuvre. Néanmoins, 

l’utilisation de ces techniques requiert une viscosité adaptée, voire ajustée, grâce au contrôle 

chimique ou thermique de la structure du polymère, dès l’étape de synthèse. 

La céramique obtenue après pyrolyse étant généralement amorphe, un deuxième 

traitement thermique a plus haute température est réalisé pour mener à la cristallisation des 

phases et l’obtention d’un réseau cristallographique ordonné. La température est en général 

supérieure à 1000 °C et l’atmosphère reste contrôlée, pour éviter notamment l’oxydation des 

phases carbures ou nitrures. 

I.3.2.2.2. Vers la synthèse des phases MAX 

La synthèse des phases MAX par la voie PDC a été relativement peu étudiée jusqu’à 

présent. La seule phase MAX ayant été synthétisée est la phase Ti3SiC2, phase MAX très 

étudiée par ailleurs et synthétisable par voie polymère du fait des connaissances déjà acquises 

sur les polycarbosilanes. Pour synthétiser cette phase, différentes sources de titane ont été 

utilisées : la poudre métallique de titane ou des composés organométalliques. 

En 2008, Yongming et al. [129] ont synthétisé un produit contenant 93 wt.% de Ti3SiC2 

à partir du PCS et d’une poudre de Ti élémentaire avec un ratio Ti:Si de 3:1 et avec un traitement 

thermique à 1400 °C pendant 2 heures sous argon. Yang et al. [130] ont obtenu une poudre de 

Ti3SiC2 de haute pureté par réaction entre le polycarbosilane (PCS) et une poudre de titane 

métallique avec un ratio Ti:Si de 3:1,5 et un traitement thermique à 1500 °C pendant 30 min. 

L’incidence de la température de pyrolyse a été étudiée mais peu d’influence a été montrée. Par 

réaction entre un PCS et de l’hydrure TiH2, l’équipe de Yang et al. [131] a également obtenu 

cette phase pour un ratio Ti:Si de 3:1,5 et après une pyrolyse à 700 °C pendant 30 min suivi 

d’un traitement thermique à 1500 °C pendant 30 min. La proportion de Ti3SiC2 dans 

l’échantillon a été estimée à 96 wt.% à partir d’une analyse des intensités relatives des pics de 

diffraction de ces phases. Des essais ont aussi été réalisés avec d’autres précurseurs de silicium. 

Les auteurs ne donnent pas d’information dans ces articles sur les rendements céramiques 

observés. 

Luo et al. [132] ont utilisé du poly(methylsilaacetylene) (PSCC, Figure 18 A) et du titane 

métallique, formant la phase Ti3SiC2 après un traitement thermique à 1300 °C. Proust et al. 
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[133] ont utilisé l’allylhydridopolycarbosilane (AHPCS, SMP-10, Starfire Systems 

Incorporation, Figure 18 B) comme précurseur de silicium chargé en nano-particules de titane 

afin de synthétiser des céramiques Si-C-Ti. 

 

 

Figure 18 : Structure des polymères A. PSCC et B. AHPCS 

 

Ils suggèrent que le titane et le carbure de titane, formé in-situ, réagissent avec le 

polymère AHPCS et les radicaux de Si présents, pour former les phases Ti5Si3 et Ti3SiC2, 

détectées par DRX, après une pyrolyse à 1000 °C. Des rendements céramiques compris entre 

75 et 87 wt.% sont mesurés, augmentant avec la quantité de Ti métallique ajoutée. Pour des 

températures de traitement plus élevées, les auteurs ont obtenu des céramiques nano-composites 

contenant les phases TiC/SiC. 

Dans les systèmes visés dans ces travaux (Ti-Al-C, Zr-Al-C et Hf-Al-C), seul celui du 

titane a été à notre connaissance exploré pour la synthèse des phases MAX à l’aide de 

précurseurs précéramiques. En fin d’année 2020, l’équipe de Vijay et al. [134] a cherché à 

obtenir la phase Ti2AlC par la fabrication d’une pâte chargée en particules métalliques. Un 

polymère thermodurcissable, une résine phénol-formaldéhyde, est utilisé comme source de 

carbone, et mélangé par broyage avec les poudres élémentaires de Ti et Al. Le mélange est 

ensuite séché et pressé pour obtenir des pastilles. Après un traitement thermique sous argon à 

1200 °C, du carbure de titane et des phases aluminures sont détectées, ainsi que la phase Ti2AlC 

en faible proportion. Beaucoup de phases oxydes sont aussi détectées, probablement présentes 

due à des contaminations lors des manipulations. Cet article traite donc de la synthèse d’une 

phase MAX par voie polymère mais à partir d’un précurseur en phase liquide et d’un précurseur 

solide. Afin d’obtenir une meilleure homogénéité de l’échantillon final et d’avoir un meilleur 

contrôle sur les paramètres, il a été décidé dans ces travaux de travailler avec des précurseurs 

seulement liquides. Dans la littérature, il n’existe, à notre connaissance, aucun article sur la 

synthèse des phases MAX à partir de précurseurs uniquement liquides. 

A B 
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Cette partie a donc permis de présenter les principales méthodes de synthèse pouvant 

mener à l’obtention de phases MAX. Les voies les plus utilisées sont les méthodes 

métallurgiques, partant de mélanges de poudres traités en température. Néanmoins, il est aussi 

possible de travailler, avec la méthode PDC, à une échelle plus locale par l’utilisation de 

précurseurs précéramiques permettant de mieux contrôler la structure et donc les propriétés du 

matériau final. 

Comme exposé précédemment, les phases MAX sont donc des matériaux d’intérêt pour 

des domaines variés d’applications, comme le stockage de l’énergie ou la résistance à des 

milieux exigeants. Mais ces composés peuvent également servir de précurseurs à la synthèse 

d’autres phases. En effet, au début des années 2010, à l’Université de Drexel (Philadelphie, 

USA), Naguib et al. découvrent qu’il est possible de synthétiser des phases lamellaires après 

ablation chimique des phases MAX [135]. 

I.4. Nouvelles phases lamellaires : les phases MXènes 

Ces phases 2D, carbures et nitrures de métaux de transition, sont appelés MXènes car 

l’élément A est sélectivement retiré de la structure. Le suffixe –ène fait référence au graphène, 

matériau 2D découvert en 2004 par Novoselov et Geim [136] et ayant rapidement attiré 

l’attention par sa mobilité électronique (2.105 cm2.V-1.s-1), sa conductivité thermique 

(2800 W.m-1.K-1) et son module d’Young (E ≈ 1 terapascal) élevés pour des applications dans 

des domaines variés, allant du stockage de l’énergie à l’électronique [137–139]. D’autres phases 

bi-dimensionnelles sont ensuite découvertes, telles que le stanène, le germanène et le silicène, 

respectivement formes allotropiques de l’étain, du germanium et du silicium. L’intérêt de ces 

nouvelles phases MXènes réside dans la possibilité de moduler leur composition en variant les 

éléments les composant et permettant donc par extension d’ajuster leurs propriétés. 

I.4.1. Synthèse à partir des phases MAX 

En 2011, Naguib et al. [140] rapportent l’obtention d’un nouveau matériau 2D par 

immersion dans une solution d’acide fluorhydrique (HF) concentrée à 50 mol.% d’une poudre 

de Ti3AlC2. Une structure dite « accordéon » est observée, dû au départ brutal de H2 (Figure 

19). 
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Figure 19 : Micrographies A. d’un grain de Ti3AlC2 et B. d’un grain de Ti3C2 après attaque HF [141] 

 

Après l’ablation, une étape de centrifugation permet de séparer le produit du surnageant 

acide. Le matériau obtenu est constitué d’un empilement de feuillets de carbure de titane Ti3C2, 

dont la surface présente des groupements fonctionnels F, O, et OH (notés Multi-Ti3C2Tx en 

Figure 20). Cette famille de matériaux est de formule Mn+1XnTx, avec M et X les éléments issus 

de la phase MAX de départ et T les groupements fonctionnels de surface 

 

Figure 20 : Schéma de la synthèse des MXènes par HF, adaptée de [142] 

 

Les réactions mises en jeu (Équation I-13 à Équation I-15) lors du traitement d’une 

phase MAX contenant de l’aluminium par de l’acide fluorhydrique sont présentées ci-dessous : 

 Mn+1AlXn(s) + 3 HF(l)  Mn+1Xn(s) + 3/2 H2(g) + AlF3(s) Équation I-13 

 Mn+1Xn(s) + 2 H2O(l)  Mn+1Xn(OH)2(s) + H2(g) Équation I-14 

 Mn+1Xn(s) + 2 HF(l)  Mn+1XnF2(s) + H2(g) Équation I-15 
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Une vingtaine d’autres composés ont pu être obtenus par variation des éléments M et X 

(par exemple Ti2C, Ti2N, V2C, Ti3CN et Ta4C3) ainsi que des matériaux présentant une solution 

solide sur le site M [141,143,144] (Figure 21). 

 

Figure 21 : Compositions connues des phases MAX et compositions possibles pour les MXènes [142] 

 

Toutes les phases traitées avec succès par HF contiennent l’aluminium sur le site A, du 

fait de la plus faible force de liaison de Ti-Al en comparaison avec les autres éléments A 

possible (tels que Si ou Ge) [145]. En 2018, Alhabeb et al. [146] ont réussi à ablater la phase 

Ti3SiC2 bien que celle-ci contienne du silicium sur le site A avec un mélange de HF et des 

composés oxydants tels que H2O2, HNO3, (NH4)2S2O8, KMnO4 ou FeCl3. Des MXènes ont 

également pu être synthétisées par ablation HF de composés non-MAX, des carbures ternaires 

des systèmes Zr-Al-C et Hf-Al-C notamment. Ainsi, Mo2Ga2C, Zr3Al3C5 et Hf3[Al(Si)]4C6 ont 

mené aux phases, respectivement, Mo2C, Zr3C2 et Hf3C2 [147–149]. 

Les conditions de traitement HF tels que la concentration de la solution, le temps et la 

température conditionnent les rendements de synthèse des phases MXènes. Une concentration 

en HF ou une température trop basse, ainsi qu’un temps trop court ne permettent pas l’ablation 

totale de l’élément A. Au contraire, pour des concentrations ou des températures trop 

importantes, ainsi que des temps trop longs, beaucoup de défauts apparaissent dans le matériau 

ablaté ou celui-ci est détruit en partie. Par exemple, Ti2AlC traité pendant 2 heures dans HF 

concentré à 50 % se dissout complètement. La taille des particules est aussi un paramètre 

fondamental. En effet, il a été montré par Naguib et al. [143] qu’une réduction de la taille des 

particules de V2AlC permettait de diminuer la durée du traitement par HF de 90 à 8 h. 

Il est possible de réaliser, après ablation, une étape supplémentaire de délamination du 

matériau multifeuillets Mn+1CnTx, afin de recueillir des feuillets uniques de phase MXène (ou 
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des empilements de quelques feuillets). L’objectif est d’insérer des molécules dans les espaces 

inter-feuillets, augmentant ainsi la distance interréticulaire, puis de les séparer par traitement 

aux ultrasons. Le DMSO (diméthylsulfoxyde) est un composé fréquemment utilisé pour réaliser 

la délamination des MXènes mais des bases organiques telles que le TBAOH (hydroxyde de 

tétrabutylammonium), l’hydrazine ou l’hydroxyde de choline ont aussi été rapportés [150]. 

L’utilisation de HF présente néanmoins des risques de sécurité pour le manipulateur, 

ainsi que des risques environnementaux. Des alternatives ont donc été cherchées pour pallier 

son utilisation. En 2014, Halim et al. [151] rapportent la synthèse du premier film mince de 

Ti3C2 à partir d’un film de Ti3AlC2, par traitement avec NH4HF2. Une autre solution est 

d’utiliser des mélanges de composés fluorés (LiF, NaF, KF et NH4F) et d’acide (généralement 

HCl ou H2SO4) pour attaquer chimiquement les phases MAX (Figure 22). 

 

Figure 22 : Schéma de la synthèse des MXènes par le mélange LiF/HCl, adapté de [142] 

 

Ces composés réagissent in situ pour former HF et la concentration de celui-ci peut être 

finement ajustée. Les matériaux obtenus présentent moins de défauts nanométriques et les 

feuillets ont tendance à se séparer plus facilement. Le traitement aux ultrasons suffit à générer 

des feuillets uniques et l’utilisation d’une base organique pour séparer les feuillets n’est pas 

nécessaire. Ainsi, Liu et al. [152] ont rapporté l’obtention des composés Ti2C et Ti3C2 à l’aide 

de solutions à 4 mol/L de ces sels fluorés. Ils ont étudié l’influence de la température et de la 

durée d’ablation sur l’avancement final et ont déterminé des conditions permettant d’ablater 

complètement Ti2AlC et Ti3AlC2 avec ces solutions. 

Quelques conditions de traitement testées dans la littérature pour obtenir les phases 

Ti2C, Ti3C2, Zr2C et Hf2C à partir de HF ou de sels fluorés sont présentées dans le Tableau 6. 
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Tableau 6 : Conditions de traitement de différentes phases MAX pour des tailles de particules 

inférieures à 35 microns 

MXène Composé traité Réactif d’ablation Temps Température Référence 

Ti2C Ti2AlC 

10% HF 10 h Tamb [141] 

37% HCl + LiF 24 h 35 °C [153] 

37% HCl + LiF 

37% HCl + NH4F 

37% HCl + NaF 

37% HCl + KF 

48 h 

48 h 

24 h 

48 h 

50 °C 

40 °C 

60 °C 

40 °C 

[152] 

Ti3C2 Ti3AlC2 

50% HF 2 h Tamb [140,141] 

5% HF 24 h Tamb [154] 

37% HCl + LiF 

37% HCl + NH4F 

37% HCl + NaF 

37% HCl + KF 

24 h 

24 h 

48 h 

48 h 

50 °C 

30 °C 

40 °C 

40 °C 

[152] 

19% HCl + LiF 45 h 40 °C [155] 

2 M NH4HF2 24 h Tamb [154] 

Zr3C2 Zr3Al3C5 50% HF 40 h Tamb [148] 

Hf3C2 Hf3[Al(Si)]4C6 35% HF 60 h Tamb [149] 

 

Les traitements réalisés avec HF sont généralement effectués à température ambiante et 

seuls la concentration et le temps sont ajustés. La phase Ti2AlC étant moins stable que son 

homologue Ti3AlC2, elle a été ablatée avec une concentration moins importante (HF 10 % 

pendant 10 heures contre 50 % pendant 2 heures pour Ti3AlC2). Alhabeb et al. ont néanmoins 

réussi à traiter cette phase avec une solution de HF peu concentrée à 5 %, avec un temps plus 

long de 24 heures. Dans le cas de l’utilisation d’une solution de sels fluorés, les conditions 

d’ablation sont plus modérées et la solution est généralement chauffée. De plus, les temps de 

traitement sont plus longs (24 à 48 heures). Les conditions observées pour l’obtention de Ti3C2 

et Ti2C par des solutions de sels fluorés sont relativement proches. 

L’obtention des phases Zr3C2 et Hf3C2, à partir, respectivement, des phases MAX 

Zr3Al3C5 et Hf3[Al(Si)]4C6, a demandé des conditions plus sévères que celles observées pour la 

synthèse de Ti3C2. En effet, la couche ablatée dans ce cas n’est pas seulement de l’aluminium 

mais est composée de blocs Al3C3 ou Al(Si)4C4, respectivement. La substitution partielle de 
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l’aluminium par du silicium dans le deuxième cas permet d’ailleurs de renforcer les liaisons 

Al(Si)-C et de diminuer les interactions de cette couche avec les couches Hf-C, permettant donc 

son extraction. 

La présence de phases MXènes dans les échantillons après ablation peut être vérifiée 

par différentes méthodes. Une analyse en micrographie seule n’est pas suffisante car la structure 

caractéristique en accordéon n’est pas toujours visible surtout avec l’utilisation de produits 

moins agressifs que HF. En DRX, la perte de l’élément A et l’intercalation de terminaisons 

entre les feuillets ont tendance à agrandir les paramètres de maille et déplacer les pics. De plus, 

seuls les pics correspondant aux plans (00l) restent intenses, les autres tendent à disparaitre 

(Figure 23 A). Selon la composition du MXènes, les solutions colloïdales présentent différentes 

couleurs, et les films ont leur couleur complémentaire (Figure 23 B). Les analyses UV-vis-NIR 

permettent de visualiser l’évolution du coefficient d’extinction sur une plage de longueurs 

d’onde (Figure 23 C). Ti3C2 présente un pic d’extinction à λmax = 800 nm et Ti2C à environ 

542 nm. La position des pics d’extinction permet de différencier les phases MXènes 

synthétisées [156]. 

 

 

 

Figure 23 : A. Diffractogramme de la phase Ti3AlC2 avant attaque et après différents paramètres 

d’ablation, B. différentes couleurs observées des suspensions colloïdales et films de MXènes et C. 

coefficient d’extinction de différentes compositions de MXènes 

A B 

C 
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Les phases MXènes s’oxydent néanmoins sévèrement sous air. Une solution de 

MXènes, de couleur noire, devient translucide en quelques jours, due à la transformation des 

Mn+1CnTx en oxydes métalliques. Des résultats de Maleski et al. [157] montrent que l’utilisation 

de solvants organiques, tels que l’éthanol ou le DMF (diméthylformamide), permet de limiter 

l’oxydation car la présence d’eau et de molécules d’oxygène en contact du matériau est 

minimisée. Huang et al. [158] ont étudié la stabilité de Ti3C2Tx et Ti2CTx dans l’eau et dans 

l’isopropanol sous des atmosphères d’argon ou d’oxygène, pour tenter de déterminer les 

paramètres de stockage optimaux. Les échantillons stabilisés dans l’isopropanol, avec une 

atmosphère de Ar ou d’O2, ne montraient pas de dégradation après 4 semaines (Figure 24). 

 

Figure 24 : A. Schéma de comparaison entre Ti3C2 stocké dans l’eau et stocké dans l’isopropanol 

(IPA), sous différentes atmosphères, B. apparence des flacons après 4 semaines et C. absorbance de la 

solution au cours du temps [142,158] 

 

Seuls les échantillons stockés sous eau, qu’importe l’atmosphère, subissaient 

l’oxydation, montrant que O2 ne joue pas un rôle clé dans la dégradation des MXènes mais que 

la présence d’eau est rédhibitoire. Les phases MXènes synthétisées doivent donc, à minima, 

être stockés sous atmosphère inerte sèche ou sous vide et caractérisés rapidement. 
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I.4.2. Propriétés et applications 

Les principales applications rapportées à ce jour pour les matériaux MXènes sont dans 

le domaine du stockage de l’énergie, dans les batteries et les supercondensateurs. 

I.4.2.1. Stockage de l’énergie 

Dans les batteries, l’énergie est stockée par des cycles d’adsorption-désorption d’ions 

entre les couches. Grâce à leur haute conductivité électrique et la capacité des ions à diffuser 

facilement, les MXènes représentent une opportunité pour la fabrication d’électrodes de 

batteries. Dans les batteries au lithium, les anodes en feuillets monocouches de Ti3C2 seraient 

une alternative prometteuse aux anodes commerciales en graphite. La capacité théorique de 

stockage de Li dans ces deux matériaux sont proches : 320 mA.h/g pour Ti3C2 et jusqu’à 

400 mA.h/g pour des monofeuillets de MXènes, contre 370 mA.h/g pour le graphite. Mais ce 

dernier souffre d’une faible capacité de débit de charge/décharge. La barrière de diffusion de 

Li dans la phase MXène étant plus faible (0,07 contre 0,3 eV pour le graphite), ceci mène à des 

vitesses de transport de Li dans la structure plus importantes et des taux de charges/décharges 

plus élevés lors de l’utilisation de MXènes dans les électrodes [159]. 

En raison de la diminution des réserves de lithium de la planète, les batteries à base 

d’autres ions que Li+, tels que K+, Na+, Mg2+, Ca2+ et Al3+, font l’objet d’un intérêt grandissant 

[160]. Dans ces batteries, les anodes en graphite ne sont pas utilisables car ces ions interagissent 

très peu avec les atomes de carbone. L’intercalation de ces ions dans les MXènes a permis de 

synthétiser des anodes à hautes capacités spécifiques (351,8 et 319,8 mA.h/g pour 

respectivement Na+ et Ca2+ sur Ti3C2 [161] et jusqu’à 288 mA.h/g pour Na+ sur des composés 

de type M2X [162]). De plus, ces travaux ont montré que les vitesses d’insertion/extraction des 

ions sont élevées, à cause de barrières énergétiques généralement inférieures à 0,10 eV. 

La remarquable stabilité des phases MXènes en fait aussi un matériau de choix pour les 

supercondensateurs. Dans ce cas, l’énergie est stockée dans la double couche électrique à la 

surface du feuillet. Il a été en effet montré que des capacités volumiques de l’ordre de 340 F/cm3 

à 20 mV/s pouvaient être atteintes avec des électrodes de Ti3C2 dans un électrolyte de KOH 

avec un courant de 1 A.g-1 pendant plus de 10 000 cycles (Figure 25) [163]. 
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Figure 25 : A. Evolution de la capacitance volumétrique d’un papier de Ti3C2Tx dans un électrolyte 

KOH au cours de 10 000 cycles, B. données galvanostatiques cycliques à 1 A/g, retracé de Lukatskaya 

et al. [163] 

 

I.4.2.2. Stockage de l’hydrogène 

L’équipe de Liu et al. [164] a démontré l’efficacité de Ti3C2 pour le stockage de 

l’hydrogène. Un échantillon de Ti3C2 contenant 5 wt.% en MgH2 libère 6,2 wt.% d’hydrogène 

en 1 min, et en absorbe 6,1 wt.% en 30 secondes à 150 °C, ce qui montre des cinétiques 

d’hydrogénation et de déshydrogénation très intéressantes. Hu et al. [165] ont montré que la 

phase MXène Ti2C présentait une capacité maximale d’absorption de l’hydrogène jusqu’à 

8,6 wt.%, ce qui est plus bien important que celle des hydrures complexes métalliques 

(~5,5 wt.%). 

I.4.2.3. Catalyse 

Il a aussi été rapporté que les phases MXènes pouvaient être utilisées en tant que 

matériau support de nanoparticules de platine dans le domaine de la catalyse [166] et qu’elles 

présenteraient une meilleure stabilité que les systèmes Pt/C utilisés actuellement. Par exemple, 

après 10 000 cycles, le système Pt/Ti3C2Tx avait perdu 15,7 % de sa surface en Pt alors que le 

système Pt/C en avait perdu 40,8 %. 

I.4.2.4. Propriétés optiques 

Les propriétés optiques des MXènes pourraient aussi permettre de les utiliser dans les 

domaines de l’électronique et de la photonique. En effet, il a été découvert qu’un film mince de 
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Ti3C2 transmettait environ 90 % de la lumière dans le domaine du visible et de l’infrarouge 

[151]. Ces propriétés optiques peuvent être adaptées en fonction de la chimie de surface, de la 

nature des éléments sur le site M ou du ratio C/N dans les carbonitrures. 

Les propriétés d’absorption des MXènes dans la région proche infra-rouge permettent 

aussi des applications en PhotoThermal Therapy [167], dans le traitement des cancers. La 

destruction des cellules cancéreuses est réalisée par hyperthermie (Figure 26). 

 

Figure 26 : Principe de la PhotoThermal Therapy avec des matériaux MXènes [168] 

 

Lin et al. ont synthétisé en 2016 des feuillets Ti3C2 biocompatibles par ablation HF et 

intercalation de TPAOH avec un haut rendement photothermique [169]. Ceux-ci absorbent des 

rayonnements dans une large gamme du visible et de l’infrarouge (de 400 à 900 nm) avec un 

coefficient d’extinction (ε) élevé de 25,2 L.g−1.cm−1. Cette valeur est bien supérieure à celles 

observées pour des nano-feuillets d’oxyde de graphène (3,6 L.g−1.cm−1) ou des nanotubes d’or 

(13,9 L.g−1.cm−1). L’absorption du rayonnement infrarouge permet d’atteindre en 6 min une 

température de 55 °C, ce qui est suffisant pour tuer les cellules cancéreuses environnantes. Han 

et al. [170] ont synthétisé des nano-feuillets de Ta4C3 fonctionnalisés qui présentent un meilleur 

ratio de conversion photothermique de 44,7 %, contre 30,6 % pour les feuillets de Ti3C2, sous 

un rayonnement laser à 808 nm. La température atteint 55 °C après 5 min d’irradiation avec 

une puissance de 1,5 W.cm-1, et 68 °C dans la tumeur après 6 min d’irradiation. 
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Ces matériaux peuvent aussi être utilisés en tant que capteurs grâce à d’intenses 

plasmons de surfaces dans l’infrarouge moyen [171]. Cette hypothèse permet d’expliquer la 

couleur observée après synthèse et leurs propriétés optiques modulables par l’action d’un 

courant (effet électro-chromatique) ou par ajustement des paramètres du procédé. Cette 

propriété, combinée à d’autres, comme par exemple leurs propriétés mécaniques [172], la 

conversion lumière-chaleur [173], peut permettre d’envisager des applications d’électro-

chromicité [174], de filtres colorés modulables, ou de dispositifs de dissimulation. 

I.4.2.5. Propriétés mécaniques 

D’autres applications pour les phases MXènes peuvent être envisageables grâce à leurs 

propriétés thermomécaniques. Les MXènes présentent de hauts modules d’Young (330±30 GPa 

pour Ti3C2Tx et 386±13 GPa pour Nb4C3Tx respectivement) [172,175]. Ce sont les matériaux 

2D les plus rigides connus actuellement. Ces composés pourraient donc être utilisés, comme 

c’est le cas pour le graphène, comme additifs pour former des composites, à matrice métallique 

(MMCs) ou céramique (CMCs) [176]. 

Par exemple, concernant les MMCs, des études récentes ont montré le renforcement de 

l’aluminium par l’ajout de particules de MXènes (Figure 27). 

 
 

Figure 27 : A. Schéma de MXènes et de particules métalliques avant frittage et encapsulées dans une 

matrice de grains métalliques, après frittage et B. Capacité de renforcement observée par des feuillets 

de MXènes et d’autres renforts typiques d’un matériau d’aluminium testé en traction [177] 

 

Selon Hu et al., l’ajout de 3 wt.% de Ti3C2Tx non délaminé dans une matrice 

d’aluminium a permis d’améliorer la résistance en traction de 50 % [178]. L’utilisation de 

seulement 0,2 wt.% de Ti3C2Tx délaminé (quelques feuillets) mène à l’augmentation de la 

A B 
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résistance en traction de 66 % [179]. Des résultats semblables ont été observés pour le 

renforcement de matrices en Cu [180]. 

Des composites à matrice céramique, en alumine par exemple, ont vu leur résistance à 

la rupture augmentée de 300 %, leur résistance à la flexion de 150 % et leur dureté de 300 % 

lors d’un ajout de Ti3C2Tx multi-feuillets. Les temps de frittage ont néanmoins conduit à 

l’oxydation partielle des MXènes, détériorant les propriétés mécaniques des composites [181]. 

Dans les céramiques non-oxydes, il est possible de fritter à plus haute température. Les MXènes 

sont même parfois utilisées en tant que précurseurs de carbures binaires, permettant de renforcer 

le matériau [182]. 

I.5. Démarche expérimentale 

Ce chapitre bibliographique a permis de présenter la nature des phases MAX et MXènes 

ainsi que toutes les applications possibles du fait de leurs propriétés si particulières. Certaines 

problématiques, notamment sur la synthèse et la stabilité de ces phases, ont aussi pu être 

présentées et nous permettent ici de mieux définir le contexte de ces travaux et leur but. 

Les phases MAX des systèmes Ti-Al-C, Zr-Al-C et Hf-Al-C ont été choisies comme 

sujet d’étude de ces travaux. Cela s’explique par la capacité de ces phases MAX contenant de 

l’aluminium à créer en atmosphère oxydante une couche d’oxyde protectrice à sa surface, 

empêchant la dégradation totale du matériau. Les phases Ti2AlC et Ti3AlC2 sont des phases 

connues pour leur résistance à l’oxydation et présentant une densité modérée, aux alentours de 

4 g/cm3 ce qui accentue leur intérêt pour des applications thermomécaniques. Les phases des 

systèmes contenant du zirconium et de l’hafnium, bien que plus denses, pourraient présenter 

des propriétés semblables car appartenant à la même colonne du tableau périodique. Leur 

synthèse a néanmoins été peu rapportée dans la littérature, du fait probablement de réactions 

concurrentielles qui limitent leur présence dans les échantillons. 

Dans chacun de ces systèmes, les phases MAX existent avec les stœchiométries 211 et 

312. Les composés M2AlC présentent une plus grande fraction atomique en aluminium 

(25 wt.%) et donc une résistance à l’oxydation plus importante [27,28]. Cette stœchiométrie a 

donc été visée dans ces travaux. 

Trois techniques de synthèse ont été retenues : une technique traditionnelle de frittage 

réactif, sans pression. Cette technique a déjà été étudiée pour de nombreux systèmes et 

notamment pour le système Ti-Al-C. Les essais, dans la littérature, pour former les phases MAX 

contenant du zirconium et de l’hafnium par cette technique sont peu nombreux, et se sont soldés 
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par des échecs. Deux techniques non traditionnelles, basées sur le passage d’un courant, ont été 

également choisies dans ces travaux. En effet, l’utilisation d’un courant lors de la synthèse 

permet d’augmenter la mobilité des espèces et pourrait donc améliorer la composition finale 

des échantillons. La technique du four à arc, facile d’utilisation et commune dans l’industrie, a 

été sélectionnée ainsi que la technique de Spark Plasma Sintering, où l’application d’une 

pression simultanée permet d’obtenir des massifs denses. 

Une autre voie de synthèse, exploratoire, a aussi été étudiée. La voie PDC (à partir de 

précurseurs précéramiques) est une méthode de synthèse permettant des mises en forme variées 

et la réalisation de pièces complexes. Il a été décidé ici d’essayer de synthétiser par voie liquide 

les phases MAX des systèmes avec le titane et le zirconium, à partir de différents précurseurs, 

car aucune étude n’a, à notre connaissance, été réalisée sur le sujet. 

L’axe directeur de ces travaux est l’optimisation de la composition des échantillons 

synthétisés, et plus précisément, l’obtention d’échantillons riches en phases MAX. En effet, le 

but est de profiter au maximum de leurs propriétés mécaniques originales. Ces phases possèdent 

un comportement plus ductile que les phases céramiques et sont capables de s’endommager 

avant rupture, par création et déplacement de défauts dans la structure. Une grande particularité 

est la création de dislocations, très fréquentes dans les matériaux métalliques, et de kink-bands, 

soit de plis de la microstructure en feuillets, lors d’essais mécaniques. De plus, ces phases 

présentent des modules d’Young et des contraintes à la rupture plus importants que ceux des 

métaux. 

À partir des phases MAX, par ablation chimique, il est possible d’obtenir des matériaux 

lamellaires, appelés MXènes, pressentis pour de nombreux domaines d’application allant du 

stockage de l’énergie à la catalyse. La quantité obtenue de ces matériaux MXènes est 

dépendante de la qualité des conditions d’ablation. La stabilité de ces phases dépend aussi de 

leurs conditions de stockage, car elles se dégradent en présence d’eau. 

Pour résumer, ces travaux de thèse ont porté sur la synthèse de phases MAX des 

systèmes (Ti, Zr ou Hf)-Al-C par trois techniques de synthèse par voie poudre (Figure 28). 
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Figure 28 : Démarche scientifique adoptée dans ces travaux 

 

L’optimisation des paramètres de synthèse sera réalisée pour limiter au maximum la 

présence de phases secondaires. Celles-ci sont nombreuses, et certaines, comme les carbures 

binaires, sont particulièrement stables. Il est donc difficile d’obtenir des taux d’avancement 

élevés et des échantillons monophasés. Une grande attention a été portée dans ces travaux 

à la composition après synthèse, en visant des échantillons monophasés en nos phases 

d’intérêt. 

Une voie exploratoire alternative, à partir de précurseurs précéramiques, a aussi été 

étudiée. Ces phases MAX ont, de plus, été traitées chimiquement et les conditions d’ablation 

ont été ajustées afin d’obtenir des feuillets de MXènes. 

En parallèle, l’évolution des propriétés mécaniques a été observée par essais mécaniques 

en fonction de la composition du matériau (plus précisément la proportion relative des deux 

phases MAX) et de la porosité de l’échantillon. La bibliographie spécifique à cette partie sera 

présentée dans le Chapitre V. 
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Chapitre II. Matériaux et méthodes : synthèse des phases MAX et MXènes 

II.1. Introduction 

Ce chapitre sera consacré à la présentation des matériaux et méthodes sélectionnés dans 

ces travaux pour la synthèse des phases MAX et MXènes. Il décrira tout d’abord les différentes 

techniques utilisées pour caractériser les poudres initiales et les échantillons obtenus. Ensuite, 

les poudres initiales et les méthodes d’élaboration des phases MAX, par voie poudre puis par 

voie liquide, seront détaillées. L’obtention d’échantillons denses étant primordiale afin de 

réaliser des essais mécaniques, le frittage des phases MAX a aussi été réalisé. Enfin, le protocole 

d’ablation chimique permettant d’obtenir les matériaux lamellaires MXènes sera explicité. 

II.2. Techniques de caractérisations 

Les échantillons obtenus ont été caractérisés par différentes techniques pour en 

connaitre leurs caractéristiques morphologiques, cristallographiques, chimiques, thermiques ou 

microstructurales. Une courte description des méthodes de caractérisation utilisées au cours de 

ces travaux sera présentée dans les paragraphes suivants. 

II.2.1. Granulométrie 

L’analyse granulométrique permet de connaitre la distribution en taille des grains, ou 

agglomérats le cas échéant, d’une poudre. Dans cette technique, un faisceau laser est diffracté 

par les particules en suspension dans un liquide. La répartition spatiale de ce faisceau diffracté 

permet de déterminer la proportion de chaque taille de particules présente, donnée en nombre 

ou en volume. Avec cette mesure, il est possible de déduire le diamètre médian noté d50, ainsi 

que les diamètres d10 et d90 correspondant respectivement à 10 et 90% de la population. Ces 

diamètres permettent de caractériser la distribution en taille des particules. 

Les mesures granulométriques ont été réalisées sur l’appareil Malvern PANalycal 

Mastersizer 2000. La poudre est dispersée dans l’eau, et soumise à des ultrasons pendant 

quelques secondes avant la mesure pour disperser les agglomérats éventuels. L’accès à la taille 

de particules en fonction de l’angle de déviation peut être obtenu à l’aide de deux théories. La 

théorie de Fraunhofer est utilisée pour des particules de taille supérieure au micron, où la 

déviation du rayon incident est majoritairement due à un phénomène de diffraction. Pour des 

particules de tailles inférieures à 1 µm, des phénomènes de diffusion du rayon incident 

interviennent et la théorie de Mie est utilisée. Elle est basée sur les propriétés optiques du 

matériau et particulièrement son indice de réfraction. L’analyse granulométrique a été utilisée 
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avec la théorie de Fraunhofer pour caractériser la poudre commerciale Maxthal 211 ainsi que 

les poudres MXènes obtenues après traitement HF, la taille des particules étant supérieure à 

1 µm. 

II.2.2. Diffraction des rayons X (DRX) 

Une grande attention étant donnée à la composition de nos échantillons, la diffraction 

des rayons X (DRX) est une technique de caractérisation clé de ces travaux. Elle permet de 

connaitre les phases cristallographiques en présence dans l’échantillon. Dans cette technique, 

un faisceau X de longueur d’onde λ rencontre l’échantillon avec un angle incident θ, et il est 

diffracté dans une autre direction par les rangées atomiques (séparées d’une distance 

interréticulaire dhkl). Le phénomène de diffraction est régi par la loi de Bragg (Équation II-1) : 

 nλ = 2d. sin θ Équation II-1 

avec n un entier représentant l’ordre de diffraction 

Le signal est ensuite recueilli par un détecteur et l’intensité détectée peut être analysée 

en fonction de l’angle de diffraction 2θ. 

II.2.2.1. Paramètres d’analyse 

Deux diffractomètres ont été utilisés dans le cadre de ces travaux. Les produits 

pulvérulents obtenus par précurseurs précéramiques ou après ablation chimique n’étant pas 

toujours entièrement cristallisés ou ayant des faibles tailles de particules, l’analyse DRX a alors 

été réalisée sur le diffractomètre Bruker D8 Advance avec le montage de type Bragg-Brentano 

θ-θ, dont le détecteur LYNXEYE XE-T permet d’éliminer la fluorescence et le rayonnement 

Kβ sans pertes d'intensité (discrimination en énergie). L’analyse est menée avec une source de 

cuivre alimentée sous 40 mA et 40 kV produisant un faisceau de rayons X non monochromaté 

Kα1 et Kα2. Ce dispositif est constitué d’une fente de divergence motorisée (mode fente 

variable) afin d’irradier la même surface quel que soit l’angle incident. Un couteau motorisé 

élimine la diffusion des rayons X par l’air, qui se manifeste principalement aux faibles angles. 

La plage de mesure s’étend de 5° à 110° en 2θ avec un pas de mesure de 0,02°. Ce diffractomètre 

permet des mesures rapides et avec un faible rapport signal sur bruit. Il a été particulièrement 

utile pour analyser les échantillons obtenus en faible quantité (quelques dizaines de mg) dans 

ces travaux, tels que ceux obtenus par voie liquide ou ablation chimique. 

Les échantillons obtenus après synthèse par voie poudre ou frittage, massifs ou 

pulvérulents, ont été analysés sur le diffractomètre Bruker D8 Advance Serie II avec le montage 
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de type Bragg-Brentano θ-2θ. La source de cuivre est également alimentée sous 40 mA et 

40 kV, et le faisceau incident est filtré par un monochromateur de germanium (111). Ce dernier 

permet de s’affranchir de la contribution de la raie Kα2 du cuivre, et donc de travailler avec une 

unique longueur d’onde incidente. Ce diffractomètre a été préféré pour analyser les échantillons 

dont les proportions de phases et les paramètres de maille des phases présentes ont ensuite été 

déterminées par affinements Rietveld. L’analyse est réalisée sur la plage 5°-110° en 2θ avec un 

pas de 0,02°. 

Quel que soit le montage utilisé, l’identification des phases en présence a été menée à 

l’aide du logiciel DIFFRAC.EVA et de la base données PDF-4. 

II.2.2.2. Traitements Rietveld des diffractogrammes 

Les diffractogrammes obtenus ont ensuite été traités pour quantifier les phases 

constituant l’échantillon. Ceci a été réalisé via le logiciel MAUD (Materials Analysis Using 

Diffraction) [183], basé sur les méthodes Rietveld [184] et Le Bail [185]. Le fond continu est 

approximé par un polynôme de degré 5, possédant donc 6 variables d’ajustement. La méthode 

Rietveld se base sur la connaissance des positions atomiques dans les structures des phases 

présentes. Les fonctions de forme des pics et d’intensité, ainsi que les paramètres de maille sont 

affinés pour correspondre au diffractogramme mesuré [186]. Il est commun de commencer par 

un affinement de Le Bail pour optimiser la fonction de fond continu, les profils de raies et les 

paramètres de maille. Ces valeurs servent ensuite de base pour les affinements Rietveld. La 

microstructure et les coefficients d’agitation thermique sont aussi affinés. En raison du nombre 

important de paramètres définis dans cette méthode, l’affinement est généralement réalisé à 

partir de déplacements atomiques isotropes et contrôlé par des hypothèses de faisabilité 

cristallochimiques [187]. Les phases MAX étant des matériaux anisotropes, une orientation 

préférentielle des grains, exacerbée dans le cas d’échantillons réalisés sous pression, est souvent 

observée. Ce phénomène doit être pris en compte dans l’affinement car il influe sur l’intensité 

des pics. La simulation de l’orientation préférentielle et des micro-contraintes est basée sur la 

méthode RITA (Rietveld Texture Analysis) de H.-R. Wenk, S. Matthies et L. Lutterotti 

[188,189]. L’orientation préférentielle a été simulée avec un modèle harmonique à un seul 

coefficient. 

II.2.3. Microscopie électronique à balayage (MEB) 

La microstructure lamellaire caractéristique des phases MAX a été observée par 

microscopie électronique à balayage (MEB). Dans le microscope, un faisceau focalisé 
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d’électrons est accéléré vers la surface de l’échantillon et interagit avec les atomes qu’il 

rencontre. Les électrons secondaires, de faible énergie, proviennent de la surface de 

l’échantillon. Ils sont produits par des interactions inélastiques entre les électrons incidents et 

les atomes proches de la surface, et permettent de connaitre la topologie de l’échantillon. Le 

contraste de masse atomique des différents éléments chimiques dans l’échantillon peut être 

connu grâce aux électrons rétrodiffusés. Ces électrons proviennent d’interactions élastiques et 

ne perdent que très peu d’énergie par rapport à l’énergie des électrons primaires. Ainsi le libre 

parcours moyen de ces électrons rétrodiffusés est plus important. L’information ne provient 

plus de l’extrême surface, mais de plus profond dans le matériau. Le facteur de rétrodiffusion 

variant en fonction du numéro atomique Z des atomes constitutifs de la cible, on obtient un 

contraste chimique par ce biais. L’analyse spectroscopique en dispersion d’énergie (EDS) des 

rayons X émis par l’échantillon sous le faisceau d’électrons permet de connaitre la nature des 

éléments présents. Les informations sur la composition peuvent être obtenues sous forme de 

pointés (la taille de la zone d’interaction du faisceau avec l’échantillon varie avec la tension 

d’accélération et le numéro atomique des atomes constitutifs de la cible, soit de quelques Å3 à 

quelques µm3), de profils, ou sous la forme de cartographies élémentaires. 

Les micrographies ont été réalisées avec un microscope JEOL JSM-IT 300 (filament de 

tungstène) sur les poudres et les massifs synthétisés lors de ces travaux pour déterminer la 

morphologie et la taille des grains. Les échantillons ayant été fracturés lors des essais de flexion 

ont aussi été observés afin de visualiser l’endommagement de l’échantillon après l’essai. 

Certains échantillons ont été observés avec le microscope FEI Quanta 450 FEG qui permet 

d’obtenir une meilleure résolution des images. Dans le cas des frittés, les observations ont été 

réalisées après une étape de polissage par des disques diamantés (de P80 à P4000) puis par une 

solution diamantée (3 µm et 1 µm) pour obtenir une surface polie-miroir. 

II.2.4. Microscopie électronique en transmission (MET) 

Afin d’étudier la morphologie et la structure à plus basse échelle des phases MAX, la 

microscopie électronique en transmission a été utilisée. Le principe de fonctionnement est basé 

sur l’interaction d’un faisceau d’électrons avec la matière. Dans ce cas, le faisceau d’électrons 

traverse l’échantillon. Si le détecteur est placé sur le plan image, une image agrandie de l’objet 

peut être observée. Il est aussi possible d’étudier le faisceau diffracté afin d’obtenir des 

informations structurales. Ce mode est appelé diffraction en sélection d’aire (Selected Area 

Electron Diffraction - SAED). En se plaçant sur le plan focal image, il est possible de visualiser 

les tâches de diffraction, caractérisant la structure cristallographique du matériau dans le réseau 
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réciproque. A partir des distances entre ces tâches, l’orientation du grain et des caractéristiques 

tels que les paramètres de maille de la structure peuvent être déterminés. 

Les observations ont été réalisées avec l’appareil Jeol 2100 F (JEOL Ltd.), équipé avec 

un canon à émission de champ fonctionnant à une tension d’accélération de 200 kV avec une 

taille de faisceau de 0,19 nm. Afin de l’observer, une lame mince, transparente aux électrons 

(~100 nm d’épaisseur), a été découpée dans le massif poli par un faisceau d’ions focalisé 

(SEM-FIB Crossbeam 550, ZEISS). 

II.2.5. Détermination des densités apparentes 

La densité apparente des échantillons massifs après synthèse par voie poudre et après 

frittage a été déterminée par poussée d’Archimède. Cette poussée est décrite par la formule 

suivante (Équation II-2) : 

 PA = ρ. V. g Équation II-2 

Avec PA en N, ρ la masse volumique de l’échantillon (kg.m-3), V le volume de liquide 

d’imbibition déplacé par l’échantillon (m3) et g la constante d’accélération de la pesanteur 

(m.s-2). 

Avant la mesure, les échantillons sont placés à l’étuve à 100 °C pendant une nuit pour 

éliminer l’eau résiduelle contenue dans les pores. La masse sèche des échantillons est d’abord 

mesurée (m1). Les échantillons sont ensuite placés dans une enceinte sous vide dynamique 

pendant 30 min puis plongés dans le liquide d’imbibition (typiquement eau ou éthanol) pendant 

30 min supplémentaires. Après le retour à pression et température ambiantes, la masse 

immergée (m2) de l’échantillon est mesurée avec un dispositif adapté (souvent une potence 

solidaire du plateau de pesée, le liquide et son contenant étant hors de portée de la balance). 

Après avoir séché l’échantillon seulement en surface, sa masse imbibée (m3) est déterminée. 

Cette méthode permet de connaitre la masse volumique apparente (ρapp) de l’échantillon, et par 

conséquent sa densité apparente, sa masse volumique solide apparente (ρsol) et son taux de 

porosité ouverte (Pouverte) (Équation II-3 à Équation II-5) : 

 ρapp = ρL ×
m1

m3 − m2
 Équation II-3 

 ρsol = ρL ×
m1

m1 − m2
 Équation II-4 
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 Pouverte = 100 ×
m3 − m1

m3 − m2
 Équation II-5 

avec ρL la masse volumique du liquide d’imbibition. Il en a ensuite été déduit son taux 

de densification (T), appelé aussi densité relative (Équation II-6) : 

 T = 
ρapp

ρthéorique
 Équation II-6 

avec ρthéorique obtenue par une loi des mélanges appliquée sur la composition en phases 

de l’échantillon (Équation II-7), dont la proportion est connue par quantification Rietveld. 

 
ρthéorique =

1

∑
%massi

ρi
i

 
Équation II-7 

L’éthanol technique (96 %) a été utilisé dans ces travaux en tant que liquide 

d’imbibition. Sa température modifiant sa densité, celle-ci a été mesurée au moment de la pesée. 

Les valeurs de masses volumiques obtenues sont données avec une précision au centième de 

gramme et les pourcentages de porosité ouverte à 0,1 %. Ces incertitudes permettent de 

considérer la résolution et l’étalonnage de la balance. 

II.2.6. Analyse thermogravimétrique (ATG) 

L’analyse thermogravimétrique permet de connaitre la réactivité de l’échantillon en 

température, sous air ou atmosphère contrôlée. Les variations de masse de l’échantillon en 

fonction du temps ou de la température sont enregistrées. Cette analyse a été utilisée sur les 

précurseurs précéramiques obtenus après synthèse pour connaître leur comportement thermique 

et accéder notamment à leur rendement céramique. L’analyse a été couplée à un spectromètre 

de masse qui a permis d’étudier la nature des fragments volatils libérés lors du traitement 

thermique et de relier l’apparition de ces fragments à la température. 

L’analyse a été effectuée sur la thermobalance Netzsch STA 449 F3 qui possède un four 

en SiC et permet donc de réaliser des traitements sous atmosphère réductrice jusqu’à 1600°C, 

pour éviter l’oxydation des produits. Dans ce travail, les traitements thermiques sont réalisés 

sous atmosphère d’argon, jusqu’à une température de 1300 °C, avec des rampes de température 

de 10 °C/min. Cette température maximale a été estimée suffisante pour permettre la 

dégradation complète des produits et l’obtention d’une phase céramique. 



Chapitre II : Matériaux et méthodes : synthèse des phases MAX et MXènes 

Elise Hugon | Thèse de doctorat | Université de Limoges | 2022 93 

 

L’analyse par spectroscopie de masse (appareil Balzers Instruments Omnistar) est 

couplée à la thermobalance. Les fragments ionisés produits par la dégradation thermique du 

matériau sont analysés par un quadripôle qui permet leur séparation en fonction de leur rapport 

(m/z), avec (m) leur masse et (z) la charge du fragment. L’analyse a été réalisée sur la gamme 

1-200 unités de masses atomiques (u.m.a) et les informations obtenues permettent de remonter 

à la nature des fragments produits par le traitement thermique. 

II.2.7. Spectroscopie de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) 

Les produits synthétisés par voie liquide ont été analysés par spectroscopie de 

Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) du proton (1H) et du carbone (13C). Cette technique 

permet d’obtenir des informations sur l’environnement de ces noyaux par l’étude de leur 

interaction avec un champ magnétique externe. Les noyaux entrent en résonance à une 

fréquence qui dépend de la nature et du nombre d'atomes voisins, de la nature de la liaison 

chimique ou de la conformation moléculaire. 

L’analyse a été effectuée au service commun d’analyses moléculaires de la Faculté de 

Pharmacie de l’Université de Limoges sur un spectromètre RMN Bruker 500 MHz Avance III 

HD. Les spectres du proton 
1H et du carbone 

13C ont été acquis, ainsi que des spectres 1H-1H 

COSY et 1H-13C HSQC permettant de connaitre les noyaux atomiques proches voisins grâce au 

couplage des interactions. L’analyse a été réalisée en voie liquide et les produits de réaction ont 

été solubilisés dans un solvant deutéré. Le solvant choisi est le toluène deutéré (D8), car il 

permet de solubiliser les produits formés. 

Les spectres obtenus présentent l’intensité du signal en fonction du déplacement 

chimique , exprimé en ppm. La référence correspond au déplacement chimique des protons 

dans le tétraméthylsilane (TMS),  = 0 ppm. Le noyau est dit « blindé » (shielded) s’il présente 

un déplacement chimique δ faible (vers la droite du spectre) et « déblindé » (deshielded) dans 

le cas de forts déplacements chimiques (vers la gauche du spectre). Les signaux observés 

peuvent être des singulets (notés s) ou des multiplets (m) dans le cas de spectres 1H. 

II.3. Synthèse des phases MAX 

La synthèse des phases MAX a été étudiée par deux voies distinctes : en partant de 

mélanges de poudres, traités thermiquement par différentes méthodes pour obtenir les phases 

désirées, et par une autre approche plus exploratoire basée sur la réaction de précurseurs 

organométalliques, puis pyrolysés pour ne garder que les résidus inorganiques. 
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II.3.1. Synthèse par voie poudre 

Les mélanges, préparés à partir des poudres élémentaires, ont été traités par trois 

techniques de synthèse. Le frittage réactif a été considéré comme une technique de référence 

dans ces travaux. Deux techniques non conventionnelles basées sur le chauffage par effet Joule 

(chaleur dégagée par le passage du courant) ont aussi été étudiées : le four à arc et le frittage 

SPS (Spark Plasma Sintering). 

II.3.1.1. Poudres utilisées pour les synthèses 

Les mélanges contiennent la poudre métallique de l’élément M considéré (titane, 

zirconium et hafnium), de l’aluminium et une source de carbone. Pour cette dernière, deux types 

de composés peuvent être utilisés : un carbure ou du carbone élémentaire. Dans le système 

Ti-Al-C, le carbure de titane a été employé pour apporter le carbone car il a été montré dans des 

travaux antérieurs que de meilleurs résultats étaient obtenus par ce biais. Dans le cas du 

zirconium et de l’hafnium, le carbure métallique correspondant étant très stable en température, 

il n’a pas permis de synthétiser les phases MAX. Du carbone élémentaire, sous forme de noir 

de fumée, a donc été utilisé dans ces systèmes. 

Les mélanges de poudres ont été réalisés en boite à gants car les poudres métalliques de 

titane, zirconium, hafnium et aluminium sont inflammables à l’air à température ambiante. Les 

taux de O2 et H2O y sont maintenus à des valeurs inférieures à 1 ppm. 

II.3.1.1.1. Caractéristiques des poudres utilisées 

Les synthèses sont réalisées à partir des poudres commerciales décrites dans le Tableau 

7. Les poudres métalliques de titane, zirconium et hafnium ont toutes une granulométrie 

de -325 mesh, correspondant à une taille de grains inférieure à 44 µm (maille du tamis). Cette 

taille de grain maximale relativement fine permet un contact rapproché des grains de poudre, 

donc un mélange plus homogène, ce qui conduit à une réaction entre les grains plus avancée 

[190]. 
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Tableau 7 : Caractéristiques des poudres utilisées 

Poudre Source Pureté Taille des particules 

Titane Alfa Aesar 99,5% -325 mesh 

Zirconium Riedel de Haën 
97% de Zr + Hf 

(Hf max 3%) 
-325 mesh 

Hafnium abcr 
99,6% de Hf + Zr 

(Zr 2-3,5%) 
-325 mesh 

Aluminium Cerac 99,5% -325 mesh 

Carbure de titane Alfa Aesar 99,5% Environ 2 µm 

Carbone élémentaire 

(noir de fumée) 
Prolabo 99,25% 

Entre 100 et 200 nm 

[191] 

 

II.3.1.1.2. Mélange initial 

Les poudres du mélange initial ont été mélangées au mortier et pilon en différents ratios 

pour viser la composition M2AlC de chaque système étudié (Tableau 8). 

 

Tableau 8 : Proportions utilisées dans les mélanges de poudres initiaux 

 Ratio M:Al:(M)C 

Titane (Ti:Al:TiC) 1:1,18:0,84 

Zirconium (Zr:Al:C) 2:1:1 

Hafnium (Hf:Al:C) 2:1:1 

 

L’aluminium possédant une température de fusion de 660 °C, il est aussi sujet à une 

vaporisation partielle lors des traitements thermiques effectués. Il est donc souvent apporté dans 

les mélanges en excès pour compenser cette perte de matière par vaporisation [77]. Pour le 

système base titane, la décomposition péritectique de TiAl a été visée, ce qui correspond à un 

ratio Ti:Al de 1:1,18 (voir le diagramme de phase présenté en Figure 10 A du Chapitre I). De 

plus, dans les techniques de synthèse choisies, l’échantillon est placé dans un environnement 

riche en carbone avec l’utilisation d’une matrice en graphite lors des traitements en frittage 

naturel et au SPS. Ceci peut se traduire par la contamination de l’échantillon par du carbone 

[192]. Un excès de ce dernier par rapport à la composition finale visée se traduisant par le 
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basculement de la phase MAX 211 vers la phase MAX 312, le mélange initial peut être ajusté 

avec un défaut de carbone [100,193,194]. Il a été décidé ici de se placer à un ratio Ti:Al:TiC de 

1:1,18:0,84. 

Dans les systèmes avec le zirconium et l’hafnium, le ratio M:Al:C de 2:1:1 a été utilisé 

au départ puis ajusté pour maximiser la quantité en M2AlC obtenue dans les échantillons. 

II.3.1.2. Techniques de synthèse 

Les échantillons ont été obtenus par différentes techniques de synthèse. Une méthode 

traditionnelle, le frittage réactif sans pression, a été retenue dans le but de réaliser des 

échantillons facilement reproductibles. Deux techniques basées sur l’utilisation d’un courant 

électrique ont aussi été étudiées : le four à arc et le Spark Plasma Sintering (SPS, traduit par 

Frittage par Plasma d’Arc), cette dernière permettant aussi de réaliser l’étape de densification 

des matériaux avec la possibilité d’appliquer simultanément une pression. 

II.3.1.2.1. Frittage réactif 

Le mélange de poudre est placé dans une matrice en graphite, protégée par une feuille 

de Papyex® (Mersen, France). Il est compacté, pour certains essais, sous 1 tonne pendant 

30 secondes, trois fois. La matrice est ensuite placée dans le four Nabertherm VHT-GR (Figure 

29) et subit un cycle thermique dans une atmosphère contrôlée d’argon, sous flux dynamique 

de 50 mL/min. 

  

Figure 29 : Photographies du four Nabertherm VHT-GR 
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II.3.1.2.2. Four à arc 

Avant d’être placé dans l’enceinte du four MAM-1 Compact Arc Melter (Edmund 

Bühler GmbH, Allemagne, Figure 30), le mélange de poudres est précompacté dans une matrice 

en acier pendant 30 secondes à 1 tonne, 2 tonnes puis 3 tonnes pour former une pastille. Cette 

pastille peut ensuite être manipulée à l’air libre sans craindre de réaction. 

 

Figure 30 : Schéma du four à arc 

 

Après avoir placé l’échantillon, l’enceinte subit des séquences de vide/remplissage 

d’argon successives à l’aide d’une pompe primaire. Puis elle est remplie d’argon jusqu’à une 

pression relative de -0,6 bars. Un arc électrique de courant continu (générateur Lorch 

HandyTIG 180 DC) et de tension variable (en fonction de la distance échantillon/pointe) est 

créé entre la pointe non-consommable en tungstène et la sole en cuivre. Des billes de titane et 

de zirconium (appelées getters en anglais) jouant le rôle de piège à oxygène sont également 

placées sur la sole du four. Elles permettent d’absorber les dernières ppm subsistant dans 

l’enceinte. Le traitement est réalisé en ajustant la puissance et en chauffant l’échantillon pendant 

la durée souhaitée. Après refroidissement, l’enceinte peut ensuite être remise à pression 

atmosphérique et ouverte pour récupérer l’échantillon. Ces traitements sont toutefois réalisés 

plusieurs fois en retournant l’échantillon pour en homogénéiser la composition. 

II.3.1.2.3. Spark Plasma Sintering (SPS) 

Le méthode SPS (Spark Plasma Sintering ou Frittage par Plasma d’Arc, Figure 31) est 

une technique de frittage alliant le passage d’un courant pulsé dans l’échantillon conjointement 
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à l’application d’une charge uniaxiale. L’effet Joule dû au passage du courant au travers des 

pistons, de l’échantillon pour partie, et dans la matrice permet d’atteindre de très hautes 

températures à des vitesses de chauffe extrêmement élevées (de 100 à 400 °C/min). 

 

Figure 31 : Schéma de principe du Spark Plasma Sintering (Frittage par Plasma d’Arc) 

 

Pour les traitements de synthèse, le mélange des poudres initiales est placé dans la 

matrice en graphite entre des feuilles de graphite (Papyex®, Mersen, France). Celles-ci jouent 

le rôle de lubrifiant lors du déplacement des pistons, empêchent d’éventuelles réactions entre 

l’échantillon et le graphite des pistons et de la matrice, tout en assurant la conduction électrique 

et thermique. L’échantillon pulvérulent est, pour certains essais, précompacté sous une charge 

uniaxiale d’une tonne pendant 30 secondes (trois cycles). La matrice est ensuite placée entre 

des blocs de graphite (spacers) assurant le passage du courant des électrodes du SPS aux pistons. 

Une pression uniaxiale est appliquée, dans une enceinte sous vide ou sous atmosphère 

contrôlée. La température en surface de la matrice et la pression appliquée sont ajustées en 

temps réel par le SPS en suivant des valeurs de consigne. Après synthèse, les échantillons sont 

polis pour retirer la feuille de Papyex® et être ensuite caractérisés. 

L’appareil utilisé lors de ces travaux est le Dr. Sinter 825 (Fuji Electronics Industrial 

Co. Ltd, Japon) et les traitements sont réalisés sous un vide de 10 Pa environ. Les matrices 

employées ont un diamètre compris entre 10 et 50 mm. L’épaisseur visée des échantillons a 
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varié entre 3 et 5 mm. Les rampes de montée et descente en température ont été fixées à 

100 °C/min, avec une rupture de la rampe à 50 °C/min, 50 °C avant le palier en température 

pour limiter le phénomène de dépassement de consigne (overshoot). Les temps et températures 

de palier ont été ajustés pour obtenir la meilleure composition finale possible. 

II.3.2. Synthèse par une voie exploratoire : voie PDC 

La voie PDC (Polymer-Derived Ceramics), partant de composés liquides précurseurs de 

céramique, a aussi été étudiée dans ces travaux. 

II.3.2.1. Montage de synthèse 

Les réactifs utilisés dans ces travaux dans le cas de la synthèse par précurseurs 

précéramiques étant pour la plupart très sensibles à l’oxygène ou à l’humidité, ils ont été stockés 

et manipulés en atmosphère inerte. Les produits ont été conservés en boite à gants (boite à gants 

Jacomex de type Campus; O2 < 0,1 ppm et H2O < 0,8 ppm). Les manipulations ont été réalisées 

sous rampe mixte vide-argon, avec un montage visible en Figure 32, reliée à une pompe à vide 

et à une arrivée d’argon. 

 

Figure 32 : Photographie du montage et de la rampe vide-argon utilisés lors des synthèses 

 

La pompe à vide est protégée par un piège à solvant, plongé dans l’azote liquide pour 

recondenser toutes les vapeurs de solvant. Le flux d’argon entrant passe par une colonne de 

pentoxyde de phosphore, composé fortement hygroscopique, permettant d’absorber les traces 

résiduelles d’eau. La verrerie utilisée pour les synthèses est de type Schlenk, avec un robinet 
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pour la mise sous vide ou gaz inerte. Elle est placée 24 heures auparavant à l’étuve pour 

s’assurer de son séchage complet. 

II.3.2.2. Réactifs utilisés 

Les systèmes contenant le titane et le zirconium ont été étudiés par la voie PDC. Les 

réactions choisies dans ces travaux pour former des carbures ternaires sont des réactions 

permettant de synthétiser des molécules cycliques mixtes, possédant le métal de transition (Ti 

ou Zr) et l’aluminium. Ces deux éléments sont apportés chacun par un précurseur, présenté dans 

les paragraphes suivants. 

II.3.2.2.1. Précurseurs du métal de transition (titane et 

zirconium) 

Les précurseurs utilisés sont des dichlorures de métallocène, de nom complet dichlorure 

de di(cyclopentadienyl) du métal considéré. Deux métaux de transition ont été étudiés dans ces 

travaux : le titane et le zirconium. Le dichlorure de titanocène et le dichlorure de zirconocène 

(respectivement TiCp2Cl2 et ZrCp2Cl2 avec Cp : groupe cyclopentadienyle) ont donc été 

utilisés. Leur formule est montrée en Figure 33. 

  

Figure 33 : Formules chimiques du dichlorure de titanocène et du dichlorure de zirconocène 

 

Quelques données sur ces composés sont présentées dans le Tableau 9. 
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Tableau 9 : Caractéristiques du dichlorure de titanocène et du dichlorure de zirconocène 

 Dichlorure de titanocène Dichlorure de zirconocène 

Masse molaire 248,96 g.mol-1 292,32 g.mol-1 

Masse volumique 1,6 g.cm-3 à 25 °C 6,73 g.cm-3 

Pureté 97 % ≥ 98 % 

Apparence Poudre rouge foncé Poudre jaune clair 

Solubilité À température ambiante : modérément soluble dans le toluène, le 

chloroforme, l’alcool ; peu soluble dans l’eau, l’éther, le benzène  

Précautions d’emploi Sensible à l’humidité 

Irritant pour les yeux, la peau et les voies respiratoires 

Incompatible avec les oxydants forts, alcools, acides, halogènes et bases 

 

Le dichlorure de titanocène provient de la société Alfa Aesar et le dichlorure de 

zirconocène de Sigma Aldrich. 

II.3.2.2.2. Précurseurs d’aluminium 

Deux précurseurs d’aluminium de la famille des organoaluminiums ont été utilisés : le 

triméthylaluminium (TMA) et le triéthylaluminium (TEA). Ils sont en réalité des dimères, de 

formule Al2(CH3)6 et Al2(C2H5)6, comme présentés en Figure 34 [195–197]. 

 

 

Figure 34 : Structure du triméthylaluminium et du triéthylaluminium [195,198] 

 

Ces deux composés sont pyrophoriques : ils réagissent spontanément et violemment 

avec le dioxygène de l’air, et forment une fumée blanche composée de particules d’oxyde 

d’aluminium. Ils sont donc manipulés avec grande précaution, notamment sous flux dynamique 

d’argon lors de leur ajout dans le ballon de réaction. 

Quelques propriétés de ces précurseurs sont données dans le Tableau 10. Les deux 

produits sont fournis par la société Sigma Aldrich. 
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Tableau 10 : Propriétés du triméthylaluminium et du triéthylaluminium 

 Triméthylaluminium Triéthylaluminium 

Masse molaire 144,17 g/mol (dimère) 228,335 g/mol (dimère) 

Masse volumique 0,752 g/cm3 0,848 g/cm3 

Concentration 2,0 M dans toluène 25 %mass. dans toluène 

Apparence Liquide transparent Liquide transparent 

Viscosité 1,12 mPa.s à 20 °C 2,6 mPa.s à 25 °C 

Point éclair −17,0 °C −18,0 °C 

Solubilité Soluble dans les hydrocarbures (par exemple : toluène, benzène, hexane, 

heptane) 

Précautions d’emploi Violente réaction à l’oxygène et à l’humidité. 

Graves brûlures de la peau, des yeux et des voies respiratoires.  

Incompatible avec les acides, les alcools, les halogènes et les oxydants. 

 

II.3.2.2.3. Solvant de synthèse 

Un seul solvant, du toluène, a été utilisé pour toutes les synthèses réalisées dans ces 

travaux. C’est un liquide inflammable, de la classe des CMR (concérogène, mutagène et 

reprotoxique). Le toluène utilisé, d’une pureté de 99,85 %, est fourni sur tamis moléculaire et 

conditionné sous argon. Il est commercialisé par Accros Organics. 

II.3.2.3. Protocole et paramètres de synthèse étudiés 

Le protocole de synthèse est resté identique selon les précurseurs en titane, zirconium 

ou aluminium utilisés. Le précurseur métallique pulvérulent est pesé, placé dans un ballon et 

mis sous vide pendant 30 min pour s’affranchir de la présence d’oxygène et d’humidité. Le 

toluène est ensuite ajouté à contre-flux d’argon et l’agitation magnétique permet la dissolution 

du précurseur métallique. Le volume souhaité du précurseur d’aluminium, prélevé à la seringue, 

passivée sous argon avant utilisation, est ajouté au mélange, sous contre-flux d’argon. Le ballon 

est ensuite laissé pour réaction entre 2 et 60 heures, sous agitation magnétique et relié à 

l’extraction, comme présenté en Figure 35. L’influence du temps de réaction a été étudiée et 

son choix est justifié dans le Chapitre IV de ce manuscrit. 
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Figure 35 : Schéma du montage de synthèse 

 

Les quantités de matière utilisées sont spécifiques à chaque système et adaptées de la 

bibliographie sur le sujet [199,200]. Elles sont présentées dans le Tableau 11. 

 

Tableau 11 : Quantités de matière pour les synthèses en voie liquide 

 Titane Zirconium 

Précurseur du métal 

de transition 

(MCp2Cl2) 

Quantité de matière 1,25 mmol 

Masse 320 mg 373 mg 

Précurseur 

d’aluminium 

Quantité de matière 2,5 mmol 14,3 mmol 

V(TMA (2,0 M)) 1,3 mL 7,1 mL 

V(TEA (25 %mass.)) 1,5 mL 7,7 mL 

V (Toluène) 20 mL 20 mL 

 

Après le temps de réaction, le solvant est extrait du produit final. Pour cela, le ballon est 

mis sous contre-flux d’argon, déconnecté de la sortie et connecté par un pont à un Schlenk long 

qui sert de piège (Figure 36). 
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Figure 36 : Schéma du montage pour l'extraction du toluène 

 

L’ensemble est mis sous vide avant de plonger le piège dans l’azote liquide, qui 

permettra de recondenser les vapeurs de solvant avant la rampe vide-argon. Comme précisé 

précédemment (paragraphe II.3.2.1), un deuxième piège est utilisé afin de protéger la pompe à 

vide, en recueillant les vapeurs de solvant n’ayant pas été capturées par le premier piège. Le 

ballon est chauffé à 60 °C pour faciliter l’évaporation du toluène et est maintenu sous vide 

dynamique. À la fin de l’extraction, après refroidissement, le produit contenu dans le ballon est 

récupéré en boite à gants. Selon les réactifs utilisés, les produits obtenus, présentés dans le 

Chapitre IV, ont des couleurs et des états différents, de pulvérulents à liquides. 

Pour chaque métal de transition étudié (Ti et Zr), les synthèses ont été réalisées pour 

deux précurseurs d’aluminium et pour des temps de réaction différents. 

II.3.2.4. Traitements thermiques 

Les produits récupérés après synthèse subissent un traitement thermique pour les 

transformer en céramiques. Ce traitement peut être découpé en deux étapes : une étape de 

pyrolyse à relativement basse température (< 1000 °C) qui permet de retirer la plus grande 

partie des fragments volatiles et un traitement à plus haute température qui permet la 

céramisation du produit et la cristallisation des phases le constituant. 
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II.3.2.4.1. Pyrolyse 

L’étape de pyrolyse est réalisée dans un four Carbolite GHA 12/45 (Figure 37). C’est 

un four horizontal avec un tube en silice, maintenu sous vide statique quand non utilisé. 

 

Figure 37 : Four de pyrolyse à tube silice 

 

Les produits de synthèse sont pesés en boite à gants et placés dans un creuset en alumine, 

préalablement stocké à l’étuve. Ils sont sortis dans un tube en verre étanche pour garder une 

atmosphère inerte lors du transport. Le four est placé en contre-flux d’argon pour son ouverture 

et l’introduction de l’échantillon. Il est ensuite laissé sous vide dynamique pendant 30 minutes 

pour éliminer toute pollution de l’atmosphère puis placé sous flux dynamique d’argon pour le 

traitement thermique. 

Le cycle thermique de pyrolyse est constitué d’une rampe de montée en température à 

5 °C/min, d’un palier de 2 heures à 700 °C ou 900 °C et d’une descente jusqu’à température 

ambiante à 5 °C/min. Cette température de pyrolyse est sélectionnée pour permettre la perte par 

volatilisation des fragments organiques. Le produit obtenu est donc stable thermiquement 

II.3.2.4.2. Traitement à haute température 

Après pyrolyse, les échantillons peuvent être traités à plus haute température pour 

transformer les phases du matériau qui sont encore amorphes en phases cristallines. Le four 

VHT-GR (Nabertherm) est utilisé pour ce traitement à plus haute température. Ses résistances 

et son intérieur sont en graphite, ce qui confère une atmosphère réductrice. Ces traitements sont 

réalisés sous flux de 50 mL/min d’argon. Les échantillons sont placés dans un creuset alumine. 

Le cycle thermique est composé de rampes en température de 10 °C/min et de paliers de 2 ou 
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3 heures à une température comprise entre 1000 et 1600 °C, ajustée pour assurer la céramisation 

du produit. 

II.4. Frittage des phases MAX 

Le frittage des phases MAX a été réalisé pour obtenir des échantillons denses de 

diamètre 50 mm et d’épaisseur 5 mm, dans lesquels peuvent être découpées des barrettes de 

flexion pour les essais mécaniques. Ces échantillons ont été fabriqués en partant de la poudre 

commerciale en raison de la quantité de poudre nécessaire. 

II.4.1. Poudre commerciale 

La poudre Maxthal 211 commercialisée par la société suédoise Kanthal Company, a été 

sélectionnée pour réaliser les échantillons destinés aux tests mécaniques. La société ne donne 

aucune information sur leur technique de synthèse, mais la poudre, constituée majoritairement 

de la phase MAX Ti2AlC, contient aussi la phase MAX Ti3AlC2 et un peu de TiC. Sa 

composition, déterminée par DRX et analyse Rietveld, est présentée dans le Tableau 12. 

 

Tableau 12 : Composition obtenue par analyse Rietveld de la poudre commerciale Maxthal 211 

 Ti2AlC Ti3AlC2 TiC 

Pourcentage massique 60,9 35,7 3,44 

 

La poudre commerciale a été analysée par granulométrie laser pour en connaitre sa 

granulométrie et son profil de dispersion, présentés en Figure 38. 

 

Figure 38 : Profil granulométrique de la poudre commerciale Maxthal 211 
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Le diamètre moyen des grains de la poudre commerciale est de l’ordre de 12 µm. Le 

diamètre médian en nombre est de 6,5 µm. Cette taille permet d’avoir une bonne compaction 

et un contact fin entre les particules et donc un meilleur taux de densification final. 

II.4.2. Frittage par SPS 

La poudre commerciale a été frittée par Spark Plasma Sintering, dont le principe a été 

explicité en II.3.1.2.3. La matrice utilisée était de diamètre 50 mm et une épaisseur de 5 mm 

était visée après frittage. La poudre a été précompactée avant frittage sous une pression de 

1 tonne pendant 1 min, 3 fois de suite. Le cycle thermique, réalisé sous vide, était constitué de 

rampes en température de 100 °C/min en montée et en descente, d’une température de palier de 

1150 °C et d’un temps de maintien de 5 min, sous une pression de 75 MPa, selon les paramètres 

déterminés dans la thèse de K. Kozak [201]. 

II.5. Synthèse des phases MXènes : protocole de l’attaque chimique 

Le protocole d’ablation chimique des phases MAX a été adapté depuis ceux trouvés 

dans la littérature [154]. Comme utilisée couramment, l’ablation à partir d’une solution d’acide 

fluorhydrique a d’abord été testée. Celle-ci est préparée par dilution d’une solution commerciale 

de HF à 39,5 % (Carlo Erba Reagents, Hydrofluoric acid 39.5 % RE - Pure 1 L). Plusieurs 

concentrations, entre 5 % et 20 %, de la solution ont été testées. Dans ce cas, 1 g de poudre de 

phase MAX est ajouté, sur une durée d’environ 1 min, à 20 mL de solution HF dans un bécher 

en téflon, sous agitation magnétique. Des bulles de H2 se forment lors de l’ajout de la poudre 

dans la solution acide. La solution est laissée pour réaction entre 4 et 24 heures. 

Une deuxième méthode, utilisant cette fois un sel fluoré et créant in-situ HF, a été 

étudiée. Le sel LiF, à hauteur de 2 g est dissous dans 40 mL de solution d’HCl de concentration 

6 M. Quand le sel est dissous, 2 g de poudre Ti2AlC sont ajoutés au mélange, sous agitation 

magnétique. La solution est chauffée à 40 °C et deux temps d’ablation de 24 et 48 heures ont 

été testés. 

Après réaction, la solution contenant HF est versée dans deux tubes de centrifugation 

en PTFE-FEP (50 mL) avec bouchons d’étanchéité et joints de marque Thermo Fischer. De 

l’eau distillée est ajoutée jusqu’au trait de jauge et les tubes sont centrifugés à 3500 rpm pendant 

5 min. Le surnageant est retiré et de l’eau distillée rajoutée pour refaire un cycle de 

centrifugation. Environ 6-8 cycles de centrifugation sont réalisés pour obtenir un pH de solution 

autour de 6. Environ 500 mL d’eau distillée sont nécessaires pour cette étape. La solution est 

ensuite filtrée sous vide sur Büchner en porcelaine avec des filtres membranes PVDF (0,22 µm, 
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diam. 47 mm, Fischer). 500 mL d’eau distillée sont utilisés pour rincer lors de cette étape de 

filtration. Le filtre est ensuite séché à l’étuve pendant 12 heures à 80 °C, puis la poudre est 

récupérée et pesée avant d’être caractérisée. Elle est enfin stockée sous atmosphère inerte pour 

éviter son oxydation. 
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Chapitre III. Optimisation des paramètres de synthèse pour l’obtention des 

phases MAX 

Le Chapitre I a permis de présenter les phases MAX, leurs propriétés particulières et 

donc leur intérêt. Il a été discuté du principal enjeu, qui réside actuellement dans la difficulté 

de synthétiser des échantillons monophasés en phases MAX, sans aucune phase secondaire. 

Parmi toutes celles présentées dans la littérature, trois techniques de synthèse par voie poudre 

ont été choisies : le frittage naturel, le four à arc et le SPS. Les deux dernières, basées sur le 

passage d’un courant dans l’échantillon, pourraient ainsi permettre d’améliorer la mobilité des 

espèces et donc la composition finale. Les paramètres de synthèse, tels que notamment la 

pression, la température ou le temps de traitement, sont des paramètres primordiaux à contrôler 

pour maximiser le taux d’avancement de la réaction et limiter la dégradation des phases MAX. 

Seul un ajustement fin de tous ces paramètres pourra mener à l’obtention d’échantillons riches 

en phases MAX. Le Chapitre II a présenté les poudres de départ ainsi que les techniques de 

synthèse qui ont été utilisées dans ces travaux. Ce Chapitre III a pour objectif de discuter de 

l’élaboration d’échantillons contenant la plus grande proportion possible des phases MAX de 

composition Ti2AlC, Zr2AlC et Hf2AlC à partir des trois techniques précitées. 

III.1. Introduction 

Trois techniques de synthèse par voie poudre ont été retenues dans ces travaux. Deux 

techniques non-traditionnelles ont été sélectionnées : la fusion à l’arc et le SPS, basées sur 

l’utilisation d’un courant électrique. Celui-ci permet d’augmenter la mobilité des espèces, et 

donc de diminuer les temps de traitement, et pourrait mener à une meilleure composition finale 

des échantillons. Ces travaux ont commencé par l’étude de la synthèse des phases MAX avec 

le four à arc et le choix du précurseur de carbone dans le mélange initial a notamment été réalisé 

à partir de ces résultats. Cette technique sera donc présentée en premier lieu. Le frittage réactif 

sera détaillé dans une deuxième partie car il est considéré comme technique de référence dans 

ces travaux, car classique dans le domaine de la métallurgie des poudres. Les résultats obtenus 

par la technique du SPS seront ensuite explicités. L’ajustement des paramètres de synthèse de 

ces trois techniques pour la synthèse de la phase MAX de stœchiométrie 211 dans les systèmes 

Ti-Al-C, Zr-Al-C et Hf-Al-C sera donc présenté dans ce chapitre. 

III.2. Synthèse par four à arc 

La fusion à l’arc est la première technique de synthèse ayant été étudiée dans ces 

travaux. Cette technique nécessite seulement la préparation de compacts à partir du mélange de 
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poudres. Les durées de traitement sont courtes, de l’ordre de quelques minutes. Les paramètres 

électriques, tels que l’intensité électrique du générateur, la puissance délivrée et le temps de 

traitement ont été affinés pour obtenir la plus grande proportion de phases MAX. 

III.2.1. Système Ti-Al-C 

Dans le système Ti-Al-C, le mélange est réalisé à partir des poudres Ti, Al et TiC, 

mélangées dans un ratio 1:1,18:1. L’aluminium est apporté en excès dans le mélange pour 

compenser sa perte partielle par vaporisation. Cet excès correspond à la décomposition 

péritectique de TiAl, à une fraction molaire xAl = 0,54, ce qui correspond au ratio Ti:Al 

précédemment cité de 1:1,18.  

III.2.1.1. Ajustement de l’intensité électrique du générateur 

Le courant de l’arc généré dépend de l’intensité électrique du générateur et de la fraction 

de puissance délivrée. L’intensité électrique du générateur représente donc le courant maximal 

pouvant être délivré. Un potentiomètre en façade du four permet ensuite de régler plus finement 

l’intensité du courant délivré (de 10 à 100 %) de ce courant maximal. L’ajustement de l’intensité 

électrique du générateur permet donc de régler le courant délivré et par extension, la 

température de l’échantillon lors du traitement. La tension s’établissant dépend, pour sa part, 

de la distance entre la pointe en tungstène (cathode) et l’échantillon (anode). Cette distance doit 

donc, autant que possible, être gardée constante. 

Deux intensités du générateur (bridages) ont été testées : 90 A et 180 A. L’évolution de 

la composition des échantillons selon l’intensité électrique et les durées de traitement est 

présentée en Figure 39. La nature des phases synthétisées est déterminée par DRX. Une étape 

additionnelle de quantification, par affinement Rietveld, permet de connaitre leur proportion. 
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Figure 39 : Évolution de la composition en fonction du temps de traitement pour 15 % de puissance et 

pour deux limitations d’intensité : A. 90 A et B. 180 A 

 

Un chauffage d’une intensité de 15%, pour une limitation à 90 A, pendant 3 min, délivré 

par intermittence en 3x1 min entrecoupées de 30 sec de pause entre deux chauffages, n’est pas 

suffisant. L’échantillon ne contient pas de phases MAX, seulement des phases intermétalliques 

TixAly et la phase carbure TiC. Pour une durée de 6 min, la phase Ti2AlC est obtenue à hauteur 

de 44 wt.%. Quelques pourcents massiques de Ti3AlC2 sont aussi détectés. Pour obtenir une 

plus grande proportion de Ti2AlC, une durée de chauffage supérieure serait nécessaire. Mais 

celle-ci risquerait d’augmenter également la proportion de la phase Ti3AlC2, plus pauvre en 

aluminium et apparaissant progressivement à cause de la vaporisation de l’aluminium lors du 

traitement. Cette vaporisation est un phénomène qui est souvent observé en raison de la basse 

température de fusion de l’aluminium (Tfusion Al = 660 °C). 
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Il semble donc préférable d’augmenter la limitation de l’intensité électrique du 

générateur pour augmenter le courant délivré et réduire les temps de traitement. Pour 15 % 

d’une intensité de 180 A, la phase MAX 211 est formée pour des temps de traitements plus 

courts, dès 3 min de chauffage. Pour cette durée, la phase MAX est obtenue à hauteur de 

71 wt.%. La phase Ti3AlC2 représente 18 wt.% de l’échantillon et les phases TiC et TixAly sont 

également présentes. La présence de la phase 312 est signe de la vaporisation de l’aluminium 

pendant le chauffage, basculant la composition visée du système vers la formation de la phase 

la plus pauvre en aluminium. Les phases intermétalliques peuvent ici être des produits 

réactionnels transitoires ou venir de la décomposition partielle de phases MAX. Pour une durée 

plus importante de 4 min, la proportion des deux phases MAX diminue. Cette observation 

confirme que les phases MAX se décomposent, augmentant la proportion de phases 

intermétalliques. Cette tendance s’accentue pour un temps de traitement de 5 min. La limitation 

d’intensité électrique de 180 A a donc été choisie pour les synthèses suivantes afin de garder 

des temps de traitements courts. 

Des chemins de réaction possibles pour la décomposition de la phase Ti2AlC en 

température sous vide ou flux d’argon ont été rapportés dans la littérature. Ils nous sont utiles 

ici pour discuter les résultats. Pang et al. [202] ont étudié la décomposition des deux phases 

MAX Ti2AlC et Ti3AlC2 sous vide. Pour des températures supérieures à 1300 °C, la 

vaporisation de l’aluminium provoque la décomposition des phases TiAl et Ti3AlC2. La phase 

TiAl se décompose selon la réaction de l’Équation III-1. Il est possible, selon les auteurs, que 

le titane se vaporise aussi en partie dans ce cas. 

 TiAl(s) → Ti(g) + Al(g) Équation III-1 

La décomposition de la phase Ti3AlC2 en TiCx suit la réaction de l’Équation III-2. À 

plus hautes températures, aux alentours de 1400 °C, la phase Ti2AlC se décompose sévèrement 

en TiCx en raison de la vaporisation continue de l’aluminium sous vide (Équation III-3). 

 Ti3AlC2(s) → 3 TiC0.67(s) + Al(g) Équation III-2 

 Ti2AlC(s) → 2 TiC0.5(s) + Al(g) Équation III-3 

Kisi et al. [203] ont prouvé, par des expérimentations sous flux d’argon, que l’aluminium 

se vaporisant de Ti2AlC lors de sa décomposition pouvait se dissoudre dans la phase TiCx et 

former la phase Ti3AlC2. Ces réactions sont toutes susceptibles d’exister lors de la synthèse par 
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four à arc, la vaporisation de l’aluminium étant un paramètre particulièrement important lors de 

l’utilisation de cette technique. 

III.2.1.2. Ajustement du temps et de la puissance 

Les synthèses suivantes ont été réalisées avec une intensité maximale délivrée par le 

générateur de 180 A. Le chauffage intermittent, en traitements successifs de 1 min entrecoupés 

de 30 s de pause, a été testé. L’idée était de traiter l’échantillon pendant une plus longue durée 

mais avec une température plus faible pendant une partie du traitement pour laisser le temps à 

la phase MAX de se former mais sans accentuer la perte d’aluminium sous l’action de l’arc 

électrique. Des chauffages intermittents de 2 min, 3 min et 4 min ont été réalisés et les 

compositions obtenues sous présentées en Figure 40. 

 

Figure 40 : Composition des échantillons après un chauffage intermittent à puissance 15 % et pour une 

intensité de 180 A 

 

Pour un chauffage intermittent de 2 min, la quantité de phases MAX synthétisée est 

plutôt faible, avec un peu moins de 10 wt.% de Ti2AlC. Pour un traitement de 3 min, cette 

quantité augmente : 63 wt.% de Ti2AlC sont présents avec environ 30 wt.% de Ti3AlC2. 

La phase MAX 312 est généralement présente lors d’un traitement à une température 

trop élevée ou pendant une durée trop longue. Comme mentionné précédemment, Kisi et al. ont 

prouvé que cette phase pouvait se former par dissolution de l’aluminium vaporisé dans la phase 

TiCx [203]. Il est également rapporté dans la littérature qu’elle peut apparaitre par réaction du 

composé M2AlC avec le carbure binaire MC ou du carbone élémentaire. Lapauw et al. [204] 
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ont décrit que le basculement de la phase Zr2AlC à la phase Zr3AlC2 se faisait par réaction avec 

ZrC suivant la réaction suivante (Équation III-4). 

 Zr2AlC(s) + ZrC(s) → Zr3AlC2(s) Équation III-4 

La même équipe a aussi présenté l’équation régissant la formation de Hf3AlC2 à partir 

de Hf2AlC et de carbone élémentaire (Équation III-5). Cette formule s’est basée sur 

l’observation par EDS de la diffusion du carbone vers l’intérieur de l’échantillon et de la 

diffusion vers l’extérieur de l’aluminium, du fait de sa vaporisation. 

 3 Hf2AlC(s) + 2y C(s) → 2 Hf3AlC2-(0,5-y)(s) + Al(g) Équation III-5 

Les similitudes entre le titane, le zirconium et l’hafnium mènent donc à considérer toutes 

ces réactions comme étant plausibles dans les trois systèmes. 

Pour une durée de 4 min de chauffage intermittent, la quantité de Ti2AlC diminue 

légèrement mais celle de Ti3AlC2 régresse encore plus fortement. Il semblerait donc que cette 

phase se soit dégradée en premier, se décomposant en phases intermétalliques. Cette 

observation est cohérente avec les réactions de décomposition des phases MAX présentées 

précédemment et décrites par Pang et al. [202]. 

Le Tableau 13 présente une comparaison entre l’échantillon obtenu par chauffage 

intermittent et celui obtenu avec un chauffage continu, pour la même puissance de chauffage 

(15 %). L’influence d’une puissance plus élevée (30 %) est également montrée. 

 

Tableau 13 : Comparaison de la composition des échantillons obtenus avec ou sans chauffage 

intermittent et influence d’une puissance plus élevée pour une intensité à 180 A 

Puissance (%) Temps (min) Ti2AlC (%) Ti3AlC2 (%) TiC (%) TixAly (%) 

15 % 3 x 1 min 62,7 29,2 - 8,1 

15 % 3 min 71,3 17,5 3,4 7,8 

30 % 3 min 40,4 57,5 2,1 - 

 

Il s’avère que le chauffage intermittent n’a pas permis d’améliorer la composition de 

l’échantillon mais a plutôt favorisé l’apparition de la phase 312. Ceci peut être dû à la durée 

totale de traitement qui a été plus importante dans ce cas. Un chauffage continu est donc plus 
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avantageux. Pour une puissance plus élevée de chauffage, à 30 %, la composition se dégrade 

vers la formation de la phase 312, où la proportion de Ti2AlC passe de 71 wt.% à 40 wt.%. 

La synthèse par four à arc dans le système Ti-Al-C a donc permis de synthétiser des 

échantillons contenant jusqu’à 71 wt.% de Ti2AlC par des traitements courts, de l’ordre de 

quelques minutes (Tableau 14). 

 

Tableau 14 : Récapitulatif des paramètres ajustés et de la proportion en Ti2AlC par four à arc 

Intensité nominale du 

générateur 

Chauffage intermittent Puissance Paramètres sélectionnés 

90 A 

(15 % – 6 min) 

44 % en Ti2AlC 

3 x 1 min 

(180 A – 15 %) 

63 % en Ti2AlC 

15 % 

(180 A – 3 min) 

71 % en Ti2AlC 180 A – 15 % – 3 min 

71 % en Ti2AlC 180 A 

(15 % – 3 min) 

71 % en Ti2AlC 

3 min 

(180 A – 15 %) 

71 % en Ti2AlC 

30 % 

(180 A – 3 min) 

40 % en Ti2AlC 

 

Le principal frein à cette technique réside dans la difficulté d’ajuster finement les 

paramètres de synthèse et notamment la température, par l’intensité de l’arc créé. De plus, le 

chauffage par arc est extrêmement rapide et exacerbe le phénomène de vaporisation de 

l’aluminium, favorisant l’apparition de la phase Ti3AlC2 au détriment de la phase Ti2AlC. 

Cette technique de synthèse a aussi été transposée au système contenant du zirconium. 

III.2.2. Système Zr-Al-C 

Dans ce système, le mélange initial est composé des poudres Zr, Al et d’une source de 

carbone. La première étape de ce travail a consisté à déterminer la source de carbone la plus 

appropriée pour la synthèse des phases MAX. 

Une particularité de ces travaux est à soulever ici. Les premiers essais ont été réalisés 

avec une poudre du fournisseur Cerac. Celui-ci n’existant plus, un nouvel approvisionnement 

n’a donc pas pu être fait. De plus, pour des raisons de sécurité, les poudres de zirconium de 

granulométrie -325 mesh ne sont actuellement plus commercialisées sous forme sèches, mais 

seulement vendues stabilisées dans l’eau. Pour contrer ces difficultés, une poudre, achetée pour 

des projets antérieurs et conditionnée sèche, de caractéristiques similaires en granulométrie, a 
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été utilisée, provenant du fournisseur Riedel-de-Haën. Les résultats étant très différents selon 

la poudre de départ, ils sont présentés séparément. 

III.2.2.1. Utilisation de la poudre de zirconium Cerac 

Les premiers essais ont été réalisés avec la poudre de zirconium Cerac, la poudre 

d’aluminium employée précédemment, et ZrC a été utilisé comme source de carbone. Le ratio 

des poudres initiales Zr:Al:ZrC a donc été placé simplement à 1:1:1. La Figure 41 présente le 

diffractogramme typique des échantillons obtenus avec ZrC en tant que source de carbone. 

 

Figure 41 : Diffractogramme type des échantillons obtenus A. avec ZrC en source de carbone, ici pour 

2x1 min à 15 % de puissance et B. pour C en tant que source de carbone, pour 2x1 min à 20 % de 

puissance 
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Aucune phase MAX n’a été détectée dans ces échantillons, seulement un mélange du 

carbure binaire et des phases aluminures, dans des proportions d’environ 50-50 wt.%. 

Il a donc été décidé d’utiliser une poudre de carbone élémentaire, sous forme de noir de 

fumée du fournisseur Prolabo, pour réaliser les synthèses. Pour un traitement thermique effectué 

à une intensité de 20 % du générateur limité à 180 A pendant 2x1 min, 8 wt.% de Zr2AlC ont 

été détectés. Bien que cette proportion soit faible, les essais suivants ont été menés avec la 

poudre de carbone élémentaire. Le ratio de poudres initiales a donc été modifié pour avoir une 

proportion Zr:Al:C = 2:1:1. Aucune compensation en aluminium n’a été faite, pour débuter, sur 

le ratio des poudres de départ. 

Les proportions en Zr2AlC obtenues restant faibles, il a été décidé d’essayer de stabiliser 

la structure par l’ajout de silicium. La Figure 42 présente l’évolution de la composition pour 

l’ajout de 1 wt.% de Si pour un traitement à 20 % de puissance. 

 

Figure 42 : Évolution de la composition pour l’ajout de 1 wt.% de Si pour un chauffage à 20 % 

pendant 2x1 min 

 

Pour un chauffage à 20 %, l’ajout de 1 wt.% de Si dans le mélange initial a mené à la 

diminution de la proportion en Zr2AlC au profit de Zr3AlC2. La quantité de phases MAX totale 

est restée relativement constante. Ces observations ont montré que l’ajout de Si n’a pas permis 

de stabiliser et d’augmenter la proportion de la phase MAX de stœchiométrie 211. 

L’influence de l’ajout d’aluminium en excès dans le mélange initial, pour compenser sa 

perte par vaporisation, a ensuite été étudiée. Comme présenté en Figure 43, pour un ratio 

Zr:Al:C de 2:1,5:1, la proportion en Zr2AlC diminue de 40 wt.% à 20 wt.%. 
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Figure 43 : Évolution de la composition pour l’ajout d’Al en excès pour un traitement à 15 % (180 A) 

pendant 5x1 min 

 

La quantité de Zr3AlC2 augmente, elle, pour atteindre 38 wt.%. L’excès d’aluminium a 

donc probablement exacerbé sa vaporisation, menant à la formation de Zr3AlC2 en plus grande 

proportion. Les chemins de réactions menant à la formation des phases MAX sont nombreux et 

complexes, et l’ajout ou le défaut d’un élément peut favoriser certaines réactions et donc limiter 

la formation des phases MAX, par des phénomènes encore difficiles à expliquer. L’ajout 

d’aluminium (en excès) n’a donc pas été sélectionné pour les essais futurs. 

Les paramètres électriques de la synthèse, tels que la puissance et le temps de traitement 

ont ensuite été ajustés. La Figure 44 présente l’influence de la puissance et du temps de maintien 

sur la composition finale. 
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Figure 44 : Influence sur la composition finale A. de la puissance délivrée pour 2 min de chauffage et 

B. de la durée de traitement pour 15 % de puissance 

 

Une puissance relativement faible, aux alentours de 20 %, est celle qui permet d’obtenir 

la plus grande proportion (i.e. 8,3 %) de Zr2AlC. La puissance a donc été diminuée de nouveau, 

à 15 %, et différents temps de traitement ont été essayés. Un chauffage de 3 min a permis 

d’obtenir un échantillon contenant 65 wt.% de Zr2AlC. Pour des temps plus importants, la 

proportion de Zr3AlC2 augmente et la composition se dégrade. 

L’étude de la synthèse de Zr2AlC a ensuite été réalisée à partir de la poudre provenant 

de Riedel-de-Haën. 

III.2.2.2. Utilisation de la poudre de zirconium Riedel-de-Haën 

Les paramètres électriques de la synthèse ont donc de nouveau été optimisés avec la 

poudre de zirconium provenant de Riel-de-Haën. L’influence de l’intensité électrique du 

générateur a été en premier lieu étudiée. La Figure 45 présente l’évolution de la composition 

pour différentes puissances (entre 15 % et 40 % de l’intensité de 90 A du générateur) pour des 

temps de 3 min. 
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Figure 45 : Évolution de la composition pour différentes puissance délivrée à 90 A pour 3 min 

 

La principale remarque porte sur la faible quantité de phases MAX ayant été 

synthétisées lors de ces essais, au maximum 2 wt.% de Zr2AlC et de Zr3AlC2. La proportion de 

phases MAX est si faible qu’il n’est pas pertinent de tirer des conclusions sur les paramètres de 

synthèse. Ce constat s’est généralisé aux échantillons obtenus avec l’intensité électrique du 

générateur à 180 A. La composition de l’échantillon obtenu pour un chauffage de 3 min à 15 % 

est présentée dans le Tableau 15. Zr2AlC est présent à hauteur de seulement 1 wt.%. 

 

Tableau 15 : Composition de l’échantillon obtenu pour un chauffage à 15 % de 180 A pendant 3 min 

Zr2AlC Zr3AlC2 ZrC ZrxAly 

1,4% - 56,5% 42,0% 

 

Ces échecs semblent venir de la nature de la poudre de zirconium Riedel-de-Haën. 

Néanmoins celle-ci a été caractérisée et elle possède la même morphologie, granulométrie et 

teneur en oxygène en surface que la poudre précédente fournie par Cerac. Il n’a pas été possible 

d’expliquer les différences de comportement observées entre ces deux poudres. Des études 

supplémentaires, notamment sur sa composition, sont en cours, par DRX et MET. 

La synthèse de Zr2AlC par four à arc a néanmoins pu être réalisée avec la poudre de Zr 

Cerac, et un échantillon contenant 65 wt.% de Zr2AlC a été obtenu par cette voie. Le Tableau 
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16 récapitule les différents paramètres ajustés pour la synthèse de Zr2AlC par four à arc, avec 

la poudre Cerac et Riedel-de-Haën, bien que les résultats n’aient pas été concluants avec cette 

dernière. 

 

Tableau 16 : Récapitulatif des paramètres ajustés et de la proportion en Zr2AlC lors de la synthèse par 

four à arc 

Poudre 

initiale 

Source de 

carbone 

Stabilisation 

de la 

structure 

par Si 

Présence 

d’Al en 

excès 

Puissance Temps Paramètres 

sélectionnés 

Cerac 

ZrC 

Pas de 

Zr2AlC 

Pas de Si 

8 % de 

Zr2AlC 

Al stœchio. 

40 % de 

Zr2AlC 

20 % 

(180 A – 

2 min) 

8 % en 

Zr2AlC 

3 min 

(180 A – 

15 %) 

65 % de 

Zr2AlC  

Zr:Al:C 

2:1:1 

180 A 

15 % 

3 min 

65 % en 

Zr2AlC 

C 

élémentaire 

8 % de 

Zr2AlC 

Ajout de Si 

Peu de 

Zr2AlC 

Al en excès 

20 % de 

Zr2AlC 

30 % 

(180 A – 

2 min) 

6 % en 

Zr2AlC 

4 min 

(180 A – 

15 %) 

11 % de 

Zr2AlC 

 

Poudre 

initiale 

Intensité nominale du générateur Puissance Paramètres 

sélectionnés 

Riedel-de-

Haën 

90 A 

(15 % ‒ 3 min) 

2 % de Zr2AlC  

15 % 

(90 A ‒ 3 min) 

2 % de Zr2AlC 

Zr:Al:C 

2:1:1 

90 A 

20 % 

3 min 

~2,5 % en 

Zr2AlC 

180 A 

(15 % ‒ 3 min) 

1 % de Zr2AlC 

20 % 

(90 A ‒ 3 min) 

~ 2,5 % de Zr2AlC 

 

III.2.3. Système Hf-Al-C 

La synthèse de la phase MAX Hf2AlC a été étudiée par la fusion à l’arc. Dans un premier 

temps, la synthèse a été réalisée avec HfC comme source de carbone. Les poudres ont été 

mélangées dans le mélange initial à un ratio Hf:Al:HfC de 1:1:1. 
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III.2.3.1. Ajustements sur le mélange de poudres initial 

Pour des synthèses réalisées avec HfC comme source de carbone, les résultats obtenus 

sont proches de ceux observés dans le système avec le zirconium. Les phases MAX n’ont pas 

été détectées dans les échantillons synthétisés (Figure 46). La phase HfC représente environ 

70 wt.% de l’échantillon et les phases intermétalliques 30 wt.%. 

 

Figure 46 : Diffractogramme typique des échantillons obtenus avec l’utilisation de HfC en tant que 

source de carbone, pour un traitement à une puissance de 30 % pendant 2x1 min 

 

Comme dans le cas du système à base de zirconium, une poudre de carbone élémentaire 

(noir de fumée, Prolabo) a été choisie comme source de carbone pour les essais suivants. De 

nouveau, l’ajout de Si dans le mélange a été testé pour stabiliser les phases MAX (Tableau 17). 

 

Tableau 17 : Composition des échantillons avec et sans ajout de Si pour stabiliser la structure 

 Hf2AlC Hf3AlC2 HfC HfxAly 

0 wt.% - - 61,9% 38,0% 

1 wt.% - - 67,6% 32,4% 
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Aucune phase MAX n’est détectée avec l’ajout de 1 wt.% en Si dans le mélange. Il 

semblerait même que cet ajout se traduise par une augmentation de la proportion en HfC par 

rapport aux phases aluminures. Le Si n’a donc pas été ajouté aux mélanges initiaux par la suite. 

III.2.3.2. Étude des paramètres électriques de la synthèse 

Les paramètres électriques de la synthèse ont été par la suite ajustés. Des essais ont été 

réalisés pour une limite d’intensité du générateur fixée à 90 A et 180 A (Figure 47). 

 

 

Figure 47 : Évolution de la composition pour un traitement à 15 % avec A. 90 A et B. 180 A 

 

Aucune phase MAX n’a été obtenue pour une intensité à 90 A. Pour 180 A, quelques 

pourcents de Hf2AlC et de Hf3AlC2 ont été détectés dans les échantillons, pour des valeurs 
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maximales de 4 wt.% environ. La phase HfC est détectée en majorité avec tous les paramètres 

testés. 

Les paramètres étudiés pour la synthèse de la phase Hf2AlC par four à arc sont présentés 

dans le Tableau 18. 

 

Tableau 18 : Récapitulatif des paramètres ajustés pour la synthèse de Hf2AlC par four à arc 

Source de carbone Stabilisation de la 

structure par Si 

Intensité nominale 

du générateur 

Temps Paramètres 

sélectionnés 

HfC 

Pas de Hf2AlC 

Pas de Si 

Pas de Hf2AlC 

90 A 

(15 % ‒ 3 min) 

3 % de Hf2AlC 

2 min 

(180 A – 15 %) 

4 % de Hf2AlC  

Hf:Al:C 2:1:1 

180 A 

15 % 

2 min 

4 % de Hf2AlC 

C élémentaire 

Pas de Hf2AlC 

Ajout de Si 

Pas de Hf2AlC 

180 A 

(15 % ‒ 3 min) 

3 % de Hf2AlC 

3 min 

(180 A – 15 %) 

3 % de Hf2AlC 

 

Il semblerait donc que les difficultés rencontrées au four à arc pour synthétiser les phases 

MAX du système Hf-Al-C viennent de la grande stabilité de la phase carbure binaire HfC. Une 

importante vaporisation de l’aluminium, visible par sa condensation sur les parois froides du 

four, est observée lors des traitements thermiques. Il est également possible que celle-ci favorise 

la formation de cette phase carbure. De plus, comme présenté dans le paragraphe I.3.1.4, les 

phases MAX du système Hf-Al-C ne sont pas aussi stables que celles du système Ti-Al-C ou 

Zr-Al-C, du fait de plus grandes distorsions de la maille cristallographique [205]. Ces raisons 

pourraient expliquer les grandes difficultés rencontrées pour les synthétiser en quantité 

suffisante pour les caractériser. 

Les problèmes rencontrés peuvent aussi venir en partie de la technique de synthèse 

utilisée. Le four à arc présente l’inconvénient de ne pas permettre de connaitre avec précision 

le courant délivré et de rendre difficile l’ajustement fin de la puissance délivrée. Deux autres 

techniques de synthèse, le frittage réactif et le SPS, ont été sélectionnées dans ces travaux pour 

pallier ces difficultés. Le frittage réactif est une technique de référence dans la synthèse par voie 

poudre et ses paramètres (temps et température de traitement) sont facilement ajustables. Le 

SPS est une technique qui pourrait permettre de profiter des avantages de l’utilisation d’un 

courant électrique. En effet, celui-ci pourrait améliorer la mobilité des espèces et donc la 
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composition finale des échantillons. La température et le temps de traitement peuvent, de plus, 

être précisément définis. 

III.3. Synthèse par frittage réactif 

Le frittage réactif a été sélectionné comme technique de référence dans ces travaux. En 

effet, c’est une méthode simple à mettre en œuvre et déjà étudiée dans la bibliographie pour 

d’autres systèmes. Elle nous permet ici de pouvoir ajuster précisément les températures et temps 

de synthèse. De plus, les résultats seront ensuite comparés avec ceux obtenus grâce aux 

méthodes assistées par un courant électrique afin d’étudier l’influence de ce dernier sur la 

composition finale des échantillons. 

III.3.1. Utilisation d’un cycle à deux étapes 

Thomas et al. [206] ont rapporté dans la littérature la synthèse de la phase Ti2AlC par 

réaction auto-propagée d’un mélange de poudres de titane, aluminium et carbone. La Figure 48 

montre le chemin de la réaction menant à la formation de la phase Ti2AlC. Pendant la montée 

en température, les poudres initiales réagissent pour former les phases intermétalliques. Celles-

ci réagissent ensuite à plus haute température pour former la phase MAX, par une réaction qui 

est exothermique. La chaleur du système est donc entretenue et celui-ci se refroidit 

suffisamment lentement après le passage de la vague de combustion pour permettre la 

nucléation et la précipitation de Ti2AlC. 

Wang et al. [207] ont étudié la formation de Ti2AlC à partir d’un ménage de titane, 

d’aluminium et de carbone. Lors de la montée en température, l’aluminium élémentaire atteint 

sa température de fusion à 660 °C (Équation III-6). Entre 600 °C et 900 °C, les phases 

intermétalliques TixAly se forment puis TiC apparait à une température d’environ 900 °C 

(Équation III-7 et Équation III-8). 

 Al(s) → Al(l) Équation III-6 

 Ti(s) + Al(l) → TiAl(s) Équation III-7 

 Ti(s) + C(s) → TiC(s) Équation III-8 

Par dissolution de TiC dans la matrice Ti-Al, la phase Ti2AlC nuclée et croît, en se 

séparant de la phase liquide (Équation III-9). 

 TiC(s) + TiAl(s) → Ti2AlC(s) Équation III-9 



Chapitre III : Optimisation des paramètres de synthèse pour l’obtention des phases MAX 

Elise Hugon | Thèse de doctorat | Université de Limoges | 2022 130 

 

La Figure 48 présente un schéma du chemin de réaction de la formation de Ti2AlC, basé 

sur les observations de ces deux équipes. 

 

 

Figure 48 : Chemin réactionnel de la formation de la phase MAX Ti2AlC, adapté de Thomas et al. 

[206] et de Wang et al. [207] 

 

Au regard des similarités entre le titane, le zirconium et l’hafnium, le chemin de réaction 

présenté ci-dessus semble aussi applicable pour la formation des phases MAX de ces deux 

autres systèmes. Sur la base de ces informations, il a été choisi de réaliser, dans ces travaux de 

thèse, un cycle thermique en deux étapes. Un premier palier à relativement basse température 

permet de former les composés intermétalliques et un second palier à plus haute température 

pour former la phase MAX d’intérêt (Figure 49). 

 

Figure 49 : Schéma de la structure des cycles thermiques réalisés dans ces travaux 
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Pour la technique du frittage naturel, une température T1 (palier basse température) de 

750 °C a été sélectionnée afin de former les composés TiC et TixAly. Une durée de 30 min de 

palier a semblé suffisante pour faire réagir la majorité des poudres élémentaires avant de monter 

à de plus hautes températures T2. 

III.3.2. Système Ti-Al-C 

La synthèse d’échantillons contenant une grande proportion de phases MAX requiert un 

contrôle de plusieurs paramètres : le temps et la température mais aussi la composition du 

mélange de départ. Pour le système Ti-Al-C, il a été présenté au cours du Chapitre II que le 

mélange de poudre utilisé contenait du titane, de l’aluminium et du carbure de titane en tant que 

source de carbone. Comme expliqué précédemment, l’aluminium est souvent amené en plus 

grande proportion dans les mélanges initiaux afin de compenser la perte de cet élément très 

volatil. La première étape de ces travaux s’est donc basée sur l’estimation de la quantité 

d’aluminium se vaporisant lors traitement thermique. Cet ajustement a été réalisé avec la 

technique du SPS mais est présenté ici pour plus de compréhension des résultats obtenus par 

frittage réactif. 

III.3.2.1. Ajustement de la composition du mélange initial 

Un essai préliminaire, par SPS, de la synthèse de la phase Ti2AlC à partir de la poudre 

commerciale TiAl et TiC a été réalisé afin d’estimer la quantité d’aluminium se vaporisant. Un 

traitement thermique de 5 min à 1200 °C sous 75 MPa a permis d’obtenir un échantillon 

contenant 75 wt.% de Ti2AlC et 25 wt.% de Ti3AlC2. Aucune phase intermétallique TixAly ou 

TiC n’a été détectée, celles-ci ayant vraisemblablement toutes réagi pour former les phases 

MAX. 

En considérant que le taux d’avancement atteint est maximal, la présence de la phase 

312 dans l’échantillon pourrait être vue comme la conséquence directe de la vaporisation 

partielle de l’aluminium pendant l’essai, décalant la composition du mélange vers la formation 

de la phase la plus pauvre en aluminium (Ti3AlC2). Cette perte peut être compensée dans le 

mélange initial en ajoutant un excès d’aluminium. Il est aussi possible de voir qu’une unité de 

Ti3AlC2 correspond à une unité de Ti2AlC et une unité de TiC. Donc la présence de la phase 

312 traduirait la présence en trop grande quantité de TiC. Dans l’échantillon obtenu après un 

traitement à 1200 °C pendant 5 min, Ti3AlC2 est présent à hauteur de 25 wt.%. Cette proportion 

correspond à un pourcentage de 18,25 % molaire dans l’échantillon. Il est donc possible d’en 

déduire que TiC est présent en excès à hauteur de ce même pourcentage. Par une simple règle 
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de proportionnalité, la quantité de TiC doit donc être réduite de 16 mol.%. Le ratio Ti:Al:TiC 

devient donc 1:1,18:0,84. Ce ratio de poudre initiale est ensuite utilisé dans le reste de ces 

travaux. 

Pour la synthèse par frittage réactif, le mélange est ensuite placé dans une matrice en 

graphite pour le traitement thermique. Celui-ci est réalisé sous argon pour éviter une oxydation 

des poudres en température. 

III.3.2.2. Optimisation de la température et du temps de palier 

Après un premier palier à 750 °C pendant 30 min (III.3.1), permettant à l’aluminium 

élémentaire de réagir avec le titane et de former des phases intermétalliques, un deuxième palier 

à plus haute température est réalisé. La Figure 50 montre l’évolution de la composition des 

échantillons ayant subi un deuxième palier de 2 heures à des températures comprises entre 

1100 °C et 1450 °C. Les échantillons contiennent un mélange des phases Ti2AlC, Ti3AlC2, TiC 

et des phases aluminures TixAly telles que TiAl, TiAl2, TiAl3, Ti3Al ou Ti5Al11. La nature de 

ces phases intermétalliques et leurs proportions ne semblent pas reliées aux paramètres de 

synthèse utilisés. Dans un souci de clarté, leurs proportions ont été sommées et ne seront pas 

détaillées. 

 

Figure 50 : Influence de la température sur la composition finale pour un palier de 2 heures 

 

Pour des températures comprises entre 1100 et 1400 °C, les proportions des phases 

intermétalliques TixAly et TiC, formées à plus basse température, diminuent. Les proportions 
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des phases Ti2AlC et Ti3AlC2 augmentent dans cet intervalle. Ces phases intermétalliques sont 

donc vraisemblablement consommées pour former les phases MAX. La plus grande proportion 

de Ti2AlC est obtenue pour une température de 1400 °C, et représente 83 wt.% de l’échantillon. 

Pour une température supérieure, la proportion en Ti2AlC diminue, et celle en Ti3AlC2 

augmente. Cette tendance peut être expliquée par la décomposition partielle de Ti2AlC qui 

apparaît lorsque la température est trop importante. L’aluminium se vaporise, et le déficit en 

aluminium dans la structure se traduit par un basculement de la stœchiométrie de 211 vers 312. 

La phase Ti2AlC peut aussi se décomposer directement en ses intermétalliques binaires, TiC et 

TixAly, ce qui pourrait expliquer la détection d’une plus grande proportion de phases 

intermétalliques à 1425 °C. Mais celles-ci peuvent ensuite réagir de nouveau pour former des 

phases MAX. À 1500 °C, seules les deux phases MAX Ti2AlC et Ti3AlC2 sont détectées, et les 

phases intermétalliques ont été consommées. La phase 211 reste majoritaire, représentant 

67 wt.% de l’échantillon. 

Le Tableau 19 présente les densités apparentes, taux de porosités ouvertes et taux de 

densification de échantillons obtenus pour un palier de 2 heures à des températures comprises 

entre 1100 et 1450 °C. La densité théorique est calculée par une loi des mélanges à partir de la 

composition de l’échantillon, déterminée par affinement Rietveld, et des densités des phases 

présentes (Équation III-10). 

 
ρthéorique =

1

∑
%massi

ρi
i

 
Équation III-10 

Tableau 19 : Masses volumiques théoriques et apparentes, taux de porosité ouverte et taux de 

densification des échantillons obtenus par frittage naturel 

Température de 

palier (°C) 

Masse volumique 

théorique (g·cm-3) 

Masse volumique 

apparente (g·cm-3) 

Porosité ouverte 

(%) 

Taux de 

densification (%) 

1100 4,02 2,14 46,7 53,3 

1200 4,08 2,15 46,0 52,7 

1300 4,04 2,12 46,2 52,4 

1375 4,05 2,21 44,4 54,6 

1400 4,09 2,28 42,4 55,9 

1425 4,01 2,83 28,8 70,5 

1450 4,15 3,08 22,9 74,2 
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Les taux de densification des échantillons obtenus sont compris entre 52 % et 70 % 

environ. Celui-ci augmente pour une température de palier plus importante, la température 

favorisant la densification du massif lors de la synthèse. L’application d’une pression pendant 

la synthèse serait nécessaire pour accentuer ce phénomène et atteindre des densifications plus 

importantes. 

La microstructure caractéristique des phases MAX, avec leurs feuillets, a été 

caractérisée par MEB (Figure 51). 

 

Figure 51 : Microstructure lamellaire d’un grain de phase MAX, A. après un palier de 2 heures à 

1375 °C, B. après un palier de 2 heures à 1425 °C et C. contraste de phase visible par électrons 

rétrodiffusés 

 

Les grains, pour des échantillons ayant subi un second palier de 2 heures à 1375 °C et à 

1425 °C, ont des tailles de l’ordre de quelques micromètres (entre 2 et 5 µm). Aucun 

grossissement granulaire ne semble avoir eu lieu avec l’augmentation de la température. La 

Figure 51 C) montre le contraste chimique obtenu en mode électrons rétrodiffusés. Le contraste 

entre les phases MAX est très faible et n’est pas visible sur cette image électronique. La phase 

plus foncée visible sur l’image correspond à des phases intermétalliques TixAly, identifiées par 

analyse EDS. 
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La plage de température permettant d’obtenir la plus grande proportion de phases MAX 

est donc comprise entre 1375 et 1425 °C. Un palier de traitement plus long à ces températures 

pourrait permettre d’augmenter le taux d’avancement de la réaction. L’influence du temps de 

traitement sur la composition finale pour les températures de 1375 °C, 1400 °C et 1425 °C a 

donc été étudiée (Figure 52). 

Pour une température de 1375 °C, l’augmentation du temps de palier à 3 h permet de 

faire croître la proportion de la phase Ti2AlC de 67 wt.% à 78 wt.%. La proportion en phases 

intermétalliques diminue, ce qui signifie vraisemblablement qu’un taux d’avancement plus 

élevé a été atteint. Pour un temps de palier de 4 h, la proportion en Ti2AlC redescend à 73 wt.%. 

Celle en Ti3AlC2 n’augmente pas mais elle passe de 5 wt.% à 18 wt.% pour TixAly. Il est 

probable qu’une durée de 4 heures soit trop longue et entraine une décomposition de la phase 

211 vers les phases intermétalliques. 

Pour des températures de 1400 °C et de 1425 °C, l’augmentation du temps de palier a 

entrainé une diminution de la proportion en phase Ti2AlC et une augmentation de la proportion 

en Ti3AlC2 et/ou en TixAly. Cette diminution n’est notable que pour un temps de palier de 

4 heures pour la température de 1400 °C mais apparait dès 3 h de maintien à la température de 

1425 °C. Celle-ci est d’ailleurs drastique, avec la proportion en 211 basculant totalement vers 

la stœchiométrie 312. Il semblerait donc qu’une température trop importante entraine plutôt le 

basculement vers la phase Ti3AlC2 alors qu’un temps trop long se traduit par une décomposition 

de Ti2AlC (ou de Ti3AlC2) et donc une augmentation de la proportion de phases intermétalliques 

TiC et TixAly. 

Le temps de traitement semble avoir moins d’influence que la température sur la 

composition finale. Une variation de 25 °C sur la température de palier dans la zone 1375 °C-

1425 °C entraine en effet une fluctuation d’environ 10 wt.% de la proportion de Ti2AlC. Sur le 

même intervalle de température, la composition a relativement peu varié avec la durée du temps 

de traitement. 
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Figure 52 : Évolution de la composition pour différent temps de palier à des températures de 

A. 1375 °C, B. 1400 °C et C. 1425 °C 
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La Figure 53 montre la surface des grains de phases MAX de l’échantillon ayant subi 

un palier de 3 h à 1400 °C. 

 

Figure 53 : Micrographie de la surface des grains pour un palier de 3 h à 1400 °C 

 

On distingue très clairement la présence de « marches » en surface, venant 

probablement de la formation de la phase MAX, qui passe par une étape de nucléation suivie 

de la croissance granulaire. Ce phénomène a pu été observé dans d’autres échantillons. 

La composition finale des échantillons a été étudiée en fonction de la température et du 

temps de palier. La phase Ti2AlC a été détectée en plus grande proportion pour des paliers à 

1375 °C – 3 h et à 1400 °C – 2 h, avec une proportion d’environ 80 wt.%. Le reste de 

l’échantillon correspond à la phase MAX 312 ou aux phases intermétalliques TiC et TixAly. 

L’apparition de ces phases est en partie liée à la vaporisation de l’aluminium du système, 

décalant la composition du mélange initial. Outre les caractéristiques du cycle thermique, la 

composition du mélange initial peut aussi être ajustée. 

III.3.2.3. Optimisation de la composition du mélange initial 

L’optimisation de la composition du mélange initial se concentre ici sur la détermination 

de la meilleure proportion en poudre élémentaire d’aluminium. En effet, pour compenser la 

vaporisation de cet élément lors de la synthèse, celui-ci est usuellement ajouté en plus grande 

quantité dans le mélange initial. Les essais présentés jusqu’ici ont donc été réalisés avec un 

ratio Ti:Al:TiC de 1:1,18:0,84, soit un excès en aluminium dans le système. Deux autres 

compositions de mélange initial ont été étudiées, avec une fraction atomique en aluminium 

inférieure et égale à la stœchiométrie. Les ratios Ti:Al:TiC étudiées sont 1:0,9:0,84 et 1:1:0,84. 
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La Figure 54 présente l’évolution de la composition des échantillons en fonction de cette 

stœchiométrie en aluminium dans le mélange initial. 

 

Figure 54 : Influence du mélange initial sur la composition pour un palier à 1400 °C pendant 3 heures 

 

Les résultats obtenus ont montré que pour les ratios 1:1:0,84 et 1:1,18:0,84, peu de 

différence est observée sur la composition finale, la quantité de Ti2AlC ne variant que de 

quelques pourcents massiques. La proportion de Ti3AlC2 est cependant nettement plus 

importante dans le cas d’une quantité d’aluminium apportée moins importante. Ce phénomène 

pourrait être dû au décalage dans le mélange initial vers la stœchiométrie de la phase Ti3AlC2. 

La proportion de Ti2AlC augmente plus nettement pour un ratio Ti:Al:TiC de 1:0,9:0,84, pour 

atteindre 91 wt.%. Cette tendance est difficile à expliquer. En effet, elle n’a pas été observée à 

notre connaissance dans la littérature, où un excès en aluminium est généralement employé et 

rapporté comme étant positif pour la synthèse de la phase Ti2AlC. Il est néanmoins possible que 

le déficit en TiC dans le mélange initial soit trop important et qu’une plus faible quantité 

d’aluminium permette de ramener ces proportions vers des proportions stœchiométriques. 

Le ratio de poudres initial 1:0,9:0,84 a été choisi et l’ajustement de la température avec 

ce nouveau ratio a été réalisé. La Figure 55 présente l’évolution de la composition de 

l’échantillon pour un palier de 3 h à différentes températures entre 1375 °C et 1425 °C. 
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Figure 55 : Ajustement de la température de palier pour une durée de 3 heures et pour le mélange 

initial 1:0,9:0,84 

 

Une diminution de la proportion en Ti2AlC est observée avec l’augmentation de la 

température. Pour une température de 1375 °C, la proportion en Ti2AlC est maximale et 

correspond à 97 wt.%. Les 3 wt.% restants correspondent à la phase carbure TiC. 

La structure caractéristique des phases MAX est visible par microscopie électronique 

sur tout l’échantillon, et aucun grain possédant la morphologie caractéristique des grains de TiC 

n’a été observé (Figure 56). Les feuillets observés sur cet échantillon sont de l’ordre de 80 à 

120 nm. 

 

Figure 56 : Microstructure de l’échantillon contenant 97 wt.% de Ti2AlC, après un palier de 3 h à 

1375 °C 
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Le frittage naturel a donc permis, par optimisation des paramètres de traitement, 

d’obtenir des échantillons contenant 97 wt.% de Ti2AlC, avec TiC comme seule phase 

secondaire (Tableau 20). 

 

Tableau 20 : Récapitulatif des paramètres ajustés pour la synthèse de Ti2AlC par frittage naturel 

Mélange de 

départ 
Température 

Temps de 

palier 

Optimisation 

mélange de 

départ 

Température 
Paramètres 

sélectionnés 

Ti:Al:TiC 

1:1,18:0,84 

1375 °C 

(2 h) 

67 % de 

Ti2AlC 

2 h 

(1400 °C) 

83 % de 

Ti2AlC 

Ti:Al:TiC 

1:0,9:0,84 

(1400 °C – 3 h) 

91 % de 

Ti2AlC 

1375 °C 

(1:0,9:0,84 ‒  

3 h) 

97 % de 

Ti2AlC 

Ti:Al:TiC 

1:0,9:0,84 

1375 °C 

3 h 

97 % de 

Ti2AlC 

1400 °C 

(2 h) 

83 % de 

Ti2AlC 

3 h 

(1400 °C) 

82 % de 

Ti2AlC 

Ti:Al:TiC 

1:1,18:0,84 

(1400 °C – 3 h) 

82 % de 

Ti2AlC 

1400 °C 

(1:0,9:0,84 ‒  

3 h) 

91 % de 

Ti2AlC 

 

III.3.3. Système Zr-Al-C 

Dans le système Zr-Al-C, le mélange initial est composé des poudres de zirconium, 

aluminium et carbone mélangées dans un ratio atomique Zr:Al:C égal à 2:1:1. Dans ce ratio de 

départ, l’aluminium n’a pas été apporté en excès et la proportion de carbone n’a pas été ajustée 

comme cela a été le cas pour le système avec le titane. Sachant que la vaporisation partielle de 

l’aluminium durant le traitement thermique est un problème récurrent, il a été décidé de tester 

l’ajout en excès d’aluminium dans le mélange de départ (ratio 2:1,2:1). L’ajout de carbone en 

excès a aussi été testé, avec un ratio 2:1:1,1, car l’ajout de carbone en excès avait déjà été montré 

comme intéressant dans la littérature [208]. La Figure 57 présente l’évolution de la composition 

finale du matériau en fonction du ratio des poudres initiales. 
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Figure 57 : Évolution de la composition en fonction du mélange initial pour un palier de 5 heures à 

1500 °C 

 

On observe que, pour l’ajout d’un excès d’aluminium par rapport au mélange 

stœchiométrique, la proportion de phases ZrxAly dans le mélange a augmenté, probablement car 

leur formation a été favorisée par la plus grande quantité d’aluminium disponible dans le 

système. Cet excès mène aussi à une diminution de la quantité de Zr2AlC (de 26 wt.% à 

13 wt.%) et à une augmentation de la quantité de Zr3AlC2 (de 0 à 7 wt.%). Pour un mélange 

avec un excès de carbone, le taux des phases MAX 211 et 312 est plus important que dans le 

cas de l’excès en aluminium. Néanmoins ce cas de figure semble favoriser la formation de la 

phase Zr3AlC2 et non Zr2AlC. 

Ces observations rejoignent celles de Lapauw et al. qui ont aussi remarqué que, 

contrairement à ce qui été observé avec le titane, les mélanges initiaux pauvres en aluminium 

et riches en carbone avaient tendance à favoriser la formation des phases MAX Zr2AlC et 

Zr3AlC2 [204,208]. De plus, les résultats XPS (spectrométrie photoélectronique X) ont montré 

un bon accord entre le ratio des éléments dans le matériau réel et la théorie, et la stœchiométrie 

en carbone a été trouvée proche de 1 par diffraction des neutrons sur poudre. Ils avancent que 

le mélange de départ, par la quantité en aluminium et carbone, peut venir influencer le chemin 

de réaction et surtout la quantité de phases intermétalliques ZrxAly et ZrC formées. De la nature 

et de la proportion de ces phases intermétalliques dépend ensuite le taux d’avancement de la 

réaction de synthèse des deux phases MAX. 
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L’excès en carbone ne semble néanmoins pas bénéfique pour la formation de la phase 

MAX par rapport à un ratio stœchiométrique des poudres de départ. Le ratio Zr:Al:C égal à 

2:1:1 a donc été sélectionné pour la suite des expérimentations. 

Les échantillons ont subi des paliers à différentes températures, pour une durée de 2 h, 

afin d’étudier l’influence de la température de synthèse (Figure 58). 

 

Figure 58 : Évolution de la composition en fonction de la température pour un palier de 2 heures 

 

Pour des températures inférieures à 1400 °C, aucune phase MAX n’est détectée par 

analyse DRX. Une diminution de la proportion en phase ZrxAly avec la température est observée 

dans cet intervalle, ce qui pourrait venir de la perte d’une partie de l’aluminium par vaporisation. 

Pour un palier à 1500 °C, Zr2AlC est détecté à hauteur de 26 wt.% et sa proportion augmente à 

29 wt.% pour une température de palier de 1550 °C. La phase Zr3AlC2 n’apparait qu’à partir de 

1600 °C avec une proportion de 26 wt.%. Un basculement complet de la stœchiométrie est 

observé entre 1550 et 1600 °C, de la phase 211 vers la phase 312. 

Pour les deux températures de 1500 et 1550 °C, l’influence du temps de palier a été 

testée (Figure 59). 
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Figure 59 : Évolution de la composition en fonction du temps de palier pour une température de 

A. 1500 °C et B. 1550 °C 

 

Celle-ci semble plutôt limitée pour les deux températures. Pour un palier à 1500 °C, une 

augmentation de 2 à 5 h ne se traduit que par l’augmentation de quelques pourcents de la 

proportion en Zr2AlC. Pour un palier à 1550 °C, l’augmentation du temps de palier a entrainé 

une dégradation de la composition, avec l’augmentation de la quantité de phases ZrxAly. Cette 

tendance peut être expliquée par la décomposition partielle de la phase MAX Zr3AlC2 en 

intermétalliques binaires ZrC et ZrxAly [204]. Celle-ci se déroule selon l’Équation III-11 : 

 Zr3AlC2(s) → ZrAl2(s) + 5 ZrC0,8(s) Équation III-11 
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La stœchiométrie de ZrCx est une stœchiométrie théorique calculée pour tenir en compte 

de la conservation de la matière lors de la réaction. 

La phase 312 n’est pas détectée dans cet échantillon mais elle peut être formée 

transitoirement par la réaction de la phase 211 avec la phase carbure ZrC (Équation III-12) 

[204] : 

 Zr2AlC(s) + ZrC(s) → Zr3AlC2(s) Équation III-12 

La présence de cette réaction entraine la diminution de la fraction de phase MAX 211, 

comme observé ici. La décomposition des phases MAX est donc présente pour des temps de 

traitement longs. 

Pour la technique de frittage naturel, les échantillons contenant la plus grande proportion 

en Zr2AlC se sont limités à environ 30 wt.%. Ces résultats ont été obtenus pour un traitement à 

1500 °C pendant 5 h ou 1550 °C pendant 2 h (Tableau 21). 

 

Tableau 21 : Récapitulatif des paramètres ajustés pour la synthèse de Zr2AlC par frittage naturel 

Mélange de 

départ 

Présence d’Al 

en excès 

Présence de C 

en excès 
Température Temps 

Paramètres 

sélectionnés 

Zr:Al:C 

2:1:1 

Al stœchio. 

(1500 °C - 5 h) 

26 % de 

Zr2AlC 

C stœchio. 

(1500 °C - 5 h) 

26 % de 

Zr2AlC 

1500 °C 

(2:1:1 ‒ 2 h) 

26 % de 

Zr2AlC 

2 h 

(1550 °C) 

29 % de 

Zr2AlC 

Zr:Al:C 

2:1:1 

1550 °C 

2 h 

29 % de 

Zr2AlC 

Al en excès 

(1500 °C - 5 h) 

13 % de 

Zr2AlC 

C en excès 

(1500 °C - 5 h) 

19 % de 

Zr2AlC 

1550 °C 

(2:1:1 ‒ 2 h) 

29 % de 

Zr2AlC 

4 h 

(1550 °C) 

20 % de 

Zr2AlC 

 

III.3.4. Système Hf-Al-C 

Dans le système Hf-Al-C, un mélange des poudres élémentaires d’hafnium, 

d’aluminium et de carbone, avec un ratio 2:1:1, comme pour le système avec le zirconium, est 

utilisé. L’influence de la température de traitement a été étudiée pour des températures 

comprises entre 1200 et 1500 °C (Figure 60). 
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Figure 60 : Évolution de la composition pour des paliers de 2 heures à différentes températures 

 

Aucune phase MAX n’est observée à des températures inférieures à 1400 °C. À cette 

température, les deux phases MAX Hf2AlC et Hf3AlC2 apparaissent à hauteur de 2 wt.% 

environ. Pour un palier de 2 h à 1500 °C, Hf2AlC représente 22 wt.% de l’échantillon. La phase 

312 est aussi détectée avec une très faible proportion (2 wt.%). La phase majoritaire au sein de 

l’échantillon correspond à la phase carbure HfC. Cette phase carbure étant très stable, il 

semblerait que seule une faible proportion réagit avec les intermétalliques HfxAly pour former 

les phases MAX, limitant ainsi leur proportion finale dans les échantillons. 

Bien que d’autres axes d’optimisation des paramètres de synthèse pour l’obtention de la 

phase Hf2AlC n’aient pas été étudiés, notamment l’optimisation de la durée de traitement ou du 

ratio des poudres initiales, il semblerait que la présence de la phase carbure HfC très stable 

limite fortement la possibilité de synthétiser des phases MAX en grande quantité dans ce 

système. 

L’utilisation de la méthode du frittage naturel semble donc ici rencontrer ses limites. 

Les phases MAX de type 211 et 312 ont été synthétisées dans les trois systèmes (Ti, Zr et Hf) 

à hauteur de 97 wt.% de Ti2AlC, 29 wt.% de Zr2AlC et 22 wt.% de Hf2AlC. Les phases MAX 

des atomes métalliques plus volumineux (Zr et Hf) ont donc été obtenues en moins grande 

quantité. Cette tendance est à relier à la stabilité des phases MAX qui diminue du fait des 

distorsions qui apparaissent dans la structure, comme explicité en Chapitre I. De plus, les 

carbures binaires de ces systèmes sont très stables thermodynamiquement et possèdent un 
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caractère réfractaire marqué, rendant leur réaction avec d’autres composés difficile. Une 

solution, qui avait été avancée, serait de réaliser des substitutions sur les sites M ou A pour 

limiter ces effets. Néanmoins, dans ces travaux, le but est de synthétiser des phases sans 

substitution. Une autre approche doit donc ici permettre d’améliorer la composition des 

échantillons, notamment pour les systèmes à base Zr et Hf. 

III.4. Synthèse assistée par SPS 

Une autre méthode de synthèse, basée sur l’utilisation d’un courant électrique, a donc 

été sélectionnée pour réaliser la synthèse de ces phases. En effet, le courant électrique pourrait 

permettre d’augmenter la mobilité des espèces et donc d’améliorer la composition finale des 

échantillons. La voie du frittage SPS a donc été étudiée dans ces travaux de thèse. 

III.4.1. Système Ti-Al-C 

Comme présenté en III.3.2.1, afin de compenser la perte de l’aluminium par 

vaporisation, les poudres de Ti, Al et TiC sont mélangées avec un rapport 1:1,18:0,84. De plus, 

pour favoriser la formation de phases MAX, plusieurs paramètres tels que le temps, la 

température et la pression lors du traitement thermique sont à ajuster. 

D’autres équipes ont déjà rapporté dans la littérature la synthèse de Ti2AlC par SPS 

[111,207]. Elles ont, à notre connaissance, toutes réalisé un palier unique à haute température. 

Il n’est donc pas certain que toutes les poudres élémentaires aient réagi avant la montée en 

température, ce qui pourrait augmenter la vaporisation de l’aluminium. Dans le reste de ces 

travaux, le cycle thermique a été réalisé en deux étapes pour s’assurer de la formation des phases 

intermétalliques avant la montée à plus haute température, comme expliqué en III.3.1. 

III.4.1.1. Détermination de la durée des paliers pour un cycle sous 

pression 

Par SPS, la température du premier palier a été limitée à 600 °C. En effet, la fusion de 

l’aluminium se produit à une température de 660 °C, et cela a été nécessaire pour éviter la 

formation d’une phase liquide dans la matrice, qui pourrait s’en échapper lors d’essais sous 

pression. 

Le premier essai a donc consisté à déterminer un temps adéquat pour permettre la 

réaction complète de la phase élémentaire aluminium. Les essais ont donc été réalisés sur un 

mélange de poudre Ti:Al dans un ratio 1:1,18. Deux temps de maintien ont été testés : 5 min et 

15 min (Figure 61). Une pression de 50 MPa a été appliquée sur la matrice durant l’essai. 
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Figure 61 : Diffractogramme pour un palier de 5 min et de 15 min à 600 °C 

 

Pour une durée de 5 min, les phases Ti, Al et TiAl3 sont détectées. L’aluminium 

élémentaire est donc encore présent dans l’échantillon. Il disparait pour une durée de 15 min. 

Dans ce cas, seules les phases Ti et TiAl3 sont détectées. La présence de titane élémentaire ne 

pose pas de problèmes car celui-ci ne formera pas de phase liquide et ne se vaporise pas autant 

que l’aluminium. Un temps de palier de 15 min a donc été sélectionné, à une température de 

600 °C. Cette durée a été par la suite ajustée pour les systèmes à base de zirconium et d’hafnium. 

Après un premier palier de 15 min à 600 °C sous 50 MPa, qui a permis de former la 

phase intermétallique TiAl3, un deuxième palier est nécessaire à plus haute température pour 

former les phases MAX. Lors de cette montée en température, la phase carbure TiC sera formée, 

aux alentours de 900 °C environ. 

La bibliographie disponible sur le sujet a permis de restreindre la plage de température 

menant à la synthèse de la phase MAX Ti2AlC. Zhou et al. [209] et Jeong et al. [111] ont en 

effet obtenu cette phase à la température de 1100 °C, pour des paliers de respectivement 8 et 

10 min. Wang et al. [207] ont quant à eux réalisé un palier à 1200 °C pendant 8 min. A partir 

de ces observations, la température de 1200 °C a été choisie, et des temps de palier de 5 et 

10 min ont été réalisés (Figure 62). La pression a été augmentée à 75 MPa au moment du 

deuxième palier. Le mélange de poudre utilisé correspond au ratio déterminé précédemment 

avec Ti:Al:TiC égal à 1:1,18:0,84. 
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Figure 62 : Diffractogrammes après un premier palier à 600 °C – 15 min et un deuxième palier à 

1200 °C pendant 5 min et 10 min 

 

Les deux échantillons obtenus contiennent les deux phases MAX du système : Ti2AlC 

et Ti3AlC2. Aucune phase intermétallique n’a été détectée dans ces échantillons. Cette 

observation montre que le taux d’avancement de la réaction de formation des phases MAX a 

été maximisé, car aucune phase intermétallique créée transitoirement n’est encore présente. La 

composition des échantillons est présentée dans le Tableau 22. 

 

Tableau 22 : Composition des échantillons obtenus après un premier palier à 600 °C – 15 min et un 

deuxième palier à 1200 °C pendant 5 min et 10 min 
 

Ti2AlC Ti3AlC2 

5 min 84 wt.% 16 wt.% 

10 min 88 wt.% 12 wt.% 

 

Pour un palier de 5 min, l’échantillon contient 84 wt.% de Ti2AlC et 16 wt.% de 

Ti3AlC2. En doublant le temps de palier, la proportion en Ti2AlC augmente pour atteindre 

88 wt.%. Une durée de maintien plus longue pourrait donc permettre d’améliorer la 

composition mais risquerait d’exacerber le phénomène de vaporisation de l’aluminium. 

En comparant avec l’essai réalisé dans le paragraphe III.3.2.1, qui contenait 25 wt.% de 

Ti3AlC2, l’ajustement de la quantité de TiC dans le mélange initial a permis d’améliorer la 
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composition finale de ces deux échantillons. La formation de Ti3AlC2 n’a pas été évitée, mais 

il faut noter que dans ce cas, le cycle thermique contient deux paliers et est donc nécessairement 

plus long. La vaporisation de l’aluminium a vraisemblablement été plus importante que dans le 

cas précédent et n’a ainsi pas été complètement compensée. La quantité de TiC dans le mélange 

initial devrait donc être réduite de nouveau pour un palier plus long afin de préserver la phase 

Ti2AlC. 

Les deux échantillons obtenus par ce cycle sous pression sont densifiés à plus de 98 %, 

valeurs déterminées à partir des mesures de masse volumique par poussée d’Archimède. Les 

taux de porosité ouverte sont inférieurs à 0,5 % (Tableau 23). 

 

Tableau 23 : Masse volumique apparente et taux de densification des échantillons obtenus par SPS 

sous pression 

 

Masse volumique 

théorique 

(g·cm-3) 

Masse volumique 

apparente 

(g·cm-3) 

Porosité ouverte 

(%) 

Taux de 

densification 

(%) 

5 min 4,13 4,07 0,4 98,6 

10 min 4,13 4,07 0,1 98,6 

 

La synthèse par SPS a donc permis d’obtenir des échantillons denses et contenant plus 

de 80 wt.% de Ti2AlC, sans phases secondaires intermétalliques. Ces résultats ont néanmoins 

soulevé une question primordiale dans ces travaux. Sachant que les phases MAX sont des 

composés fortement anisotropes (leur rapport c/a est majoritairement supérieur à 4), 

l’application d’une pression est –elle bénéfique à leur formation ? De plus, dans ces travaux, 

l’obtention d’échantillons contenant la plus grande proportion possible de phases MAX est 

l’axe principal. La qualité de la composition est donc préférée à la densification de échantillons 

obtenus. Il a été décidé d’étudier l’impact de la pression sur la quantité de phase MAX obtenue. 

III.4.1.2. Influence de la pression 

 

• Influence de l’application de pression pendant le cycle : 

Afin d’évaluer l’impact de l’application d’une pression pendant le cycle thermique, des 

essais sans pression ont été réalisés. Pour ce faire, le piston supérieur de la matrice a été retiré 

et l’entrée de la matrice a été recouverte d’un Papyex® fin, pour que l’aluminium vaporisé ne 
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se condense pas directement sur le spacer supérieur en graphite. Une pression de quelques 

newtons est appliquée pour maintenir le contact avec la matrice, et donc le passage du courant, 

durant toute la durée de l’essai. 

Pour un second palier à 1200 °C pendant 10 min sans pression appliquée, la proportion 

de Ti2AlC dans l’échantillon chute drastiquement passant de 88 wt.% à 2 wt.% (Figure 63). La 

quantité de Ti3AlC2 augmente dans le même temps pour atteindre 93 wt.%. Le reste de 

l’échantillon correspond à des phases intermétalliques TixAly. 

 

Figure 63 : Évolution de la composition de l’échantillon A. pour 10 min de palier à 1200 °C sous une 

pression de 75 MPa et sans pression et B. pour 10 min de palier à différentes températures sans 

pression appliquée 
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Ces phases peuvent avoir deux origines : soit elles n’ont pas réagi, soit elles viennent de 

la décomposition des phases MAX. Plusieurs températures de palier ont été testées pour une 

durée de 10 min et toujours sans pression appliquée. La diminution de la température jusqu’à 

1000 °C a permis de diminuer la formation de la phase Ti3AlC2. La proportion de la phase 

Ti2AlC a un peu augmenté dans le même intervalle mais beaucoup plus de phases 

intermétalliques TixAly et TiC sont détectées en fin d’essai. Ce résultat signifie que 

l’avancement de la réaction n’a pas été aussi important pour des températures plus faibles. 

Il semblerait donc que le fait de ne pas appliquer de pression à l’échantillon au cours de 

l’essai ne soit pas bénéfique. En effet, la formation de la phase Ti3AlC2 semble être décalée 

vers les plus basses températures, réduisant le domaine d’existence de la phase Ti2AlC. En 

diminuant la température de synthèse pour limiter le basculement de la phase 211 vers la phase 

312, des taux d’avancement importants sont plus difficiles à atteindre, limitant la quantité de 

Ti2AlC ayant été détectée dans les échantillons. 

Ce phénomène pourrait être expliqué par le fait que, avec l’application de la pression 

sur l’échantillon, la vaporisation de l’aluminium est limitée, car la pression de vapeur 

d’équilibre est atteinte rapidement dans le faible espace disponible entre la matrice, les pistons, 

et les grains eux-mêmes. Lors de la synthèse sans pression, comme le piston supérieur est retiré, 

le volume disponible est bien plus important et la pression de vapeur d’équilibre n’est pas 

atteinte, menant à une vaporisation continue de l’aluminium dans l’enceinte. La phase Ti2AlC 

a donc plus tendance à se décomposer au profit de son homologue plus pauvre en aluminium, 

Ti3AlC2. 

Il a donc été montré ici que ne pas appliquer de pression lors du cycle ne permettait pas 

d’augmenter la proportion Ti2AlC dans l’échantillon final. Celle-ci s’en trouvait même 

diminuée. Mais, usuellement, une étape de précompaction est généralement réalisée sur la 

matrice contenant le mélange de poudre avant traitement thermique. Cette précompaction 

permet d’augmenter la densification finale du matériau, en permettant un contact rapproché 

entre les particules. Or cette étape est aussi assimilable à une pression subie par l’échantillon. 

Dans ces travaux, cette étape de précompaction de l’échantillon a donc été questionnée. 

 

• Impact de la précompaction de l’échantillon : 

Un second palier de 10 min à 1200 °C a donc été réalisé avec et sans étape de 

précompaction préalable. L’évolution de la composition est présentée en Figure 64.  
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Figure 64 : Évolution de la composition avec et sans précompaction du mélange préalable pour un 

second palier de 10 min à 1200 °C 

 

Dans le cas où la précompaction n’est pas réalisée, la proportion de Ti2AlC augmente 

drastiquement de 2 wt.% à 63 wt.% (Tableau 24). De plus, la phase Ti3AlC2 n’est plus détectée 

dans l’échantillon et les phases intermétalliques sont présentes. Il semblerait donc que dans ce 

cas, les phases TixAly et TiC n’aient pas réagi complètement et que l’avancement de la réaction 

de formation de Ti2AlC ne soit pas maximal. 

 

Tableau 24 : Composition des échantillons obtenus avec ou sans précompaction préalable  
 

Ti2AlC Ti3AlC2 TiC TixAly 

Précompaction 2,5% 92,8% - 4,7% 

Sans précompaction 62,8% - 9,7% 27,6% 

 

Cette tendance n’est pas particulièrement évidente à expliquer. Il est certain que la 

vaporisation partielle de l’aluminium est toujours significative dans ce cas et provoque donc le 

basculement partiel de la phase MAX 211 vers la stœchiométrie 312, comme observé pour les 

échantillons précompactés mais synthétisés sans pression. Or ce phénomène n’est pas observé 

dans le cas où l’échantillon n’a pas été précompacté préalablement. 
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Song et al. [210] ont simulé l’influence de la pression appliquée lors du traitement SPS 

sur la température vue par l’échantillon, par rapport à la distance radiale du centre de 

l’échantillon. Ils montrent qu’avec une plus faible pression appliquée, les gradients thermiques 

sont plus importants et donc qu’une température plus importante est détectée en centre de la 

matrice. Desouky et al. [211] ont mené une étude complémentaire avec un dispositif CATS 

(current-activated tip-based sintering), où le courant circule à travers une pointe placée sur 

l’échantillon. Ce protocole expérimental permet d’étudier l’influence du passage du courant à 

l’échelle locale et les distributions radiales en températures. Ils se sont penchés plus précisément 

sur l’impact de la densité initiale du cru sur la densification finale. Pour une plus faible densité 

initiale, une température plus importante est ressentie par le matériau placé sous la pointe, ce 

qui mène à une bonne densification locale. À quelques millimètres du centre, la température 

mesurée est néanmoins plus faible dans le cas d’une densité initiale faible, du fait d’une moins 

bonne conductivité thermique du matériau. De plus grands gradients thermiques sont donc 

observés dans ce cas. Ces observations permettent donc d’affirmer que dans le cas où l’étape 

de précompaction n’est pas réalisée, le centre de l’échantillon atteint une température plus 

importante. Cette tendance mènerait donc à l’observation de l’augmentation de la proportion 

en phase 312 et non à un basculement vers la composition Ti2AlC comme observé ici. Ce qui 

suppose que le phénomène observé n’est pas dû directement à l’application de la pression mais 

vraisemblablement à des phénomènes secondaires du passage du courant dans l’échantillon. 

Une autre hypothèse envisageable est qu’une densité plus faible du massif à cru 

permettrait l’échappement des gaz lors de la vaporisation des oxydes de surface des poudres. 

Ce phénomène de nettoyage des surfaces par le passage du courant a été expliqué par Groza et 

al. [212]. Dans le massif, lors du passage du courant, des effets capacitifs apparaissent entre les 

grains en deux endroits : autour du point de contact, dans le vide entre les grains et au point de 

contact, à cause de la présence d’une couche d’oxyde isolante inhérente à l’utilisation de 

poudres métalliques. Des micro-décharges électriques sont donc générées à ces endroits quand 

la tension dépasse une tension-seuil, qui dépend de l’épaisseur de la couche d’oxyde présente 

et de sa constante diélectrique. De plus, la grande résistivité du film d’oxyde entraine de plus 

grandes températures atteintes en surface, et donc une meilleure densification par fusion 

partielle de la surface des grains. Par observation au TEM des joints de grains, il a été montré 

que les surfaces ont bien été nettoyées de leurs oxydes à l’échelle atomique, avec des contacts 

directs entre les grains. Ainsi, selon cette analyse, le passage du courant permet d’activer les 

grains et un meilleur taux d’avancement peut être atteint. Cette explication peut permettre 
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d’expliquer le comportement observé ici, avec une moindre densité initiale qui favorise la phase 

Ti2AlC. 

La combinaison de réaliser la synthèse sans précompaction préalable et sans pression 

pendant le cycle a permis d’obtenir des échantillons contenant environ 60 wt.% de Ti2AlC 

contre environ 88 wt.% pour le même cycle sous pression. Il est néanmoins probable que la 

température vue par l’échantillon soit différente dans ce cas. Il a donc été nécessaire d’ajuster 

de nouveau le temps et la température de palier. 

III.4.1.3. Ajustement de la température et du temps de palier pour 

les synthèses non précompactées et sans pression 

Le temps de maintien lors du second palier a dans un premier temps été ajusté. La Figure 

65 montre l’évolution de la composition avec l’augmentation du temps pour un palier à 

1200 °C. 

 

Figure 65 : Influence du temps de maintien pour un second palier à 1200 °C dans le cas d’une synthèse 

sans pression 

 

Une durée plus importante a favorisé la formation de la phase Ti3AlC2 au détriment de 

Ti2AlC. Les proportions des phases intermétalliques sont restées relativement stables. Un temps 

de 10 min de palier a donc été sélectionné et la température du palier a été ajustée. 

L’effet de la température a été investiguée de 1175 à 1250 °C, et la composition des 

échantillons est présentée en Figure 66 ainsi que dans le Tableau 25. 
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Figure 66 : Évolution de la composition pour un palier de 10 min pour des températures de 1175 à 

1250 °C dans le cas d’une synthèse sans pression 

 

Tableau 25 : Proportions des phases pour un palier de 10 min pour des températures de 1175 à 

1250 °C dans le cas d’une synthèse sans pression 

Température de palier (°C) Ti2AlC (wt. %) Ti3AlC2 (wt.%) TiC (wt.%) TixAly (wt.%) 

1175 °C 43,8 - 14,8 41,4 

1200 °C 62,8 - 9,7 27,6 

1225 °C 100,0 - - - 

1250 °C 20,3 73,0 - 6,7 

 

Pour un palier à 1175 °C, Ti2AlC a été détecté avec les phases TiC et TixAly. La présence 

de ces phases, à hauteur de presque 60 wt.% signifie vraisemblablement que la réaction n’est 

pas complète à cette température. Celle-ci a ensuite été augmentée à 1200 °C. L’échantillon 

contient les mêmes phases que précédemment mais la proportion de Ti2AlC a augmenté et celle 

des phases intermétalliques a diminué. Cela confirme qu’un plus grand taux d’avancement a 

été atteint. Pour un palier à 1225 °C pendant 10 min, seule la phase Ti2AlC a été détectée par 

analyse DRX (Figure 67). 
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Figure 67 : Diffractogramme de l’échantillon obtenu par un palier de 10 min à 1225 °C avec un cycle 

sans pression 

 

Cette température a donc permis de convertir toutes les phases intermétalliques en phase 

MAX. En augmentant encore la température à 1250 °C, la quantité de Ti2AlC chute pour 

atteindre seulement 20 wt.%. La phase Ti3AlC2 est détectée à hauteur de 70 wt.% dans 

l’échantillon avec quelques pourcents de TixAly. Ce basculement vers la phase 312 vient 

probablement de la décomposition partielle de la phase 211 à cause d’un palier à une 

température trop élevée.  

La mesure de la densité des échantillons par poussée d’Archimède a montré que les 

échantillons obtenus ne sont pas denses, mais ont des taux de densification compris entre 52,9 

et 72,0 % (Tableau 26). 

 

Tableau 26 : Masse volumique apparente et taux de densification des échantillons synthétisés à 

différentes températures avec un cycle sans pression 

 
Masse volumique 

théorique (g·cm-3) 

Masse volumique 

apparente (g·cm-3) 

Porosité ouverte 

(%) 

Taux de 

densification (%) 

1175 °C 4,09 2,16 44,9 52,9 

1200 °C 4,13 2,27 41,8 54,9 

1225 °C 4,11 2,96 25,9 72,0 

1250 °C 4,15 2,95 24,6 71,0 
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Ce taux de densification augmente avec la température entre 1175 et 1225 °C. Avec une 

température plus importante (1250 °C), le taux de densification stagne à 71,0 %. Il est probable 

qu’atteindre un taux de densification plus important nécessiterait l’application d’une pression. 

L’échantillon monophasé en Ti2AlC a permis d’étudier la structure cristallographique 

de la phase. Comme présenté dans le paragraphe I.2.2, les phase MAX cristallisent dans le 

système P63/mmc, avec les atomes Ti placés dans les sites ‘4f’, et Al et C respectivement dans 

les sites ‘2d’ et ‘2a’. Par affinement Rietveld, les paramètres de maille (a et c) ainsi que les 

coordonnées du site portant le titane (zTi) peuvent être déterminés (Tableau 27). Ces valeurs 

sont en bon accord avec les données de la littérature. 

 

Tableau 27 : Comparaison des données structurales de Ti2AlC déterminées par affinement Rietveld et 

analyse MET avec celles de la littérature 

Ti2AlC a (Å) c (Å) zTi 

Par affinement Rietveld  3,0601 13,6575 0,0834 

Par étude MET 3,03 13,61 / 

Massif par SPS [209] 3,058 13,649 / 

Poudre HIP [213] 3,051 13,637 / 

Résultats théoriques [214] 3,04 13,60 0,086 

 

L’analyse des paramètres structuraux de la phase a été approfondie par observation 

MET de l’échantillon monophasé en phase Ti2AlC. Les zones étudiées sont identifiées sur la 

Figure 68 A, le pointé bleu correspondant aux images B et C et le pointé rouge au cliché D. La 

structure hexagonale (système P63/mmc) qui caractérise les phases MAX est visible sur l’image 

obtenue par microscopie haute résolution HRTEM (Figure 68 B). Le cliché de diffraction 

correspondant (Figure 68 C) permet de déterminer l’orientation selon l’axe de zone [001]. 
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Figure 68 : A. cliché MET des zones étudiées, B. image HRTEM, de la zone identifiée avec le point 

bleu, C. cliché de diffraction correspondant à l’image HRTEM (point bleu), aligné selon l’axe de zone 

[001] et D. cliché de diffraction de la zone identifiée avec le point rouge, avec l’axe de zone selon la 

direction [22̅0] 

 

Cette indexation est réalisée à partir de la mesure des distances séparant les tâches de 

diffraction dans la direction [001], ce qui permet aussi de déterminer que le paramètre de maille 

a vaut 3,03 Å. Le cliché de diffraction suivant (Figure 68 D) est orienté selon l’axe de zone 

[22̅0] et a permis d’extraire le paramètre de maille c = 13,61 Å. Des tâches supplémentaires de 

diffraction peuvent être distinguées entre les tâches principales. Celles-ci peuvent venir d’un 

phénomène de double diffraction, où deux feuillets empilés vont diffracter dans le même axe 

de zone mais avec un décalage dans l’espace réciproque. Ces paramètres de maille ont été 

compilés et comparés en Tableau 27 avec les valeurs obtenues par affinement Rietveld et celles 
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présentes dans la littérature. Un écart d’environ 3/100ème d’angströms est observé, celui-ci 

pouvant être dû à un léger désalignement du grain avec l’axe de zone. En effet, les paramètres 

obtenus par affinement Rietveld proviennent de la diffraction de nombreux grains et sont donc 

moyennés. En diffraction électronique, le signal provient cette fois d’un grain, ou d’un petit 

nombre de grains, et il est donc plus sensible à ce problème d’alignement. 

La microstructure de cet échantillon a aussi été observée par fractographie MEB (Figure 

69). 

 

Figure 69 : Microstructure visible au MEB de la fracture d’un massif monophasé en Ti2AlC 

 

Les grains de phases MAX sont de morphologies plutôt anguleuses et paraissent 

correspondre visuellement à tous les grains observés. Il est à noter que la fracture des grains se 

déroule préférentiellement entre les grains ou entre les feuillets M-X et A, là où les liaisons sont 

les plus faibles. Ce phénomène entraine l’apparition de marches caractéristiques. La taille des 

feuillets observés est comprise entre quelques µm et environ 15 µm. 

L’utilisation d’un cycle sans pression et sans précompaction préalable a donc permis 

l’obtention d’un échantillon monophasé en Ti2AlC (Tableau 28). 
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Tableau 28 : Récapitulatif des paramètres ajustés pour la synthèse de Ti2AlC par SPS 

Mélange de 

départ 

Sous 

pression : 

Temps (1er 

palier) 

Sous 

pression : 

Temps 

(2ème palier) 

Influence de 

la pression 

Sans 

pression : 

Temps 

(2ème palier) 

Sans 

pression : 

Température 

(2ème palier) 

Paramètres 

sélectionnés 

Ti:Al:TiC 

1:1,18:0,84 

5 min 

(Ti:Al, 

600 °C) 

Reste Al 

5 min 

(1200 °C) 

84 % de 

Ti2AlC 

Pas de 

pression - 

Précompacté 

(1200 °C ‒ 

10 min) 

3 % de 

Ti2AlC 

10 min 

(1200 °C) 

63 % de 

Ti2AlC 

1200 °C 

(10 min) 

63 % de 

Ti2AlC 

Ti:Al:TiC 

1:1,18:0,84 

Sans pression 

Sans 

précompaction 

1225 °C 

10 min 

100 % de 

Ti2AlC 

15 min 

(Ti:Al, 

600 °C) 

Pas de Al 

restant 

10 min 

(1200 °C) 

88 % de 

Ti2AlC 

Pas de 

pression – 

Non 

précompacté 

(1200 °C ‒ 

10 min) 

63 % de 

Ti2AlC 

11 min 

(1200 °C) 

47 % de 

Ti2AlC 

1225 °C 

(10 min) 

100 % de 

Ti2AlC 

 

La synthèse des phases MAX par un traitement SPS sans pression a ensuite été 

généralisée aux systèmes avec le zirconium et l’hafnium. 

III.4.2. Système Zr-Al-C 

Dans le système avec le zirconium, le mélange de poudres élémentaires utilisé a pour 

ratio Zr:Al:C égal à 2:1:1. L’étude de l’impact de la précompaction et de l’application de la 

pression pour la synthèse des phases MAX du système Ti-Al-C présentée en III.4.1.2 a montré 

que ces deux pratiques ne sont pas bénéfiques. Il a donc été décidé de ne pas appliquer de 

pression pour la synthèse des phases MAX dans le système Zr-Al-C, d’autant plus que la 

synthèse de ces phases est déjà rendue difficile par la grande stabilité de ZrC. La question de la 

précompaction a été étudiée. 

III.4.2.1. Influence de la précompaction préalable 

Afin de déterminer si l’étape de la précompaction est bénéfique pour la synthèse des 

phases Zr2AlC et Zr3AlC2, deux échantillons ont été élaborés avec le même cycle thermique, 

un second palier à 1300 °C pendant 10 min, l’un précompacté et l’autre non. L’impact sur la 

composition finale est présenté en Figure 70. 
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Figure 70 : Influence sur la composition de la précompaction pour un second palier à 1300 °C pendant 

10 min 

 

L’échantillon n’ayant pas été précompacté présente une proportion en phase Zr2AlC qui 

diminue de 7 wt.% à 0 wt.%. Néanmoins, la proportion en Zr3AlC2 augmente notablement pour 

atteindre 25 wt.% de l’échantillon. Le basculement de la phase 211 vers la phase 312 vient donc 

d’une température plus élevée en centre d’échantillon, due à la résistivité plus grande d’un cru 

de plus faible densité. 

En sachant les difficultés rencontrées avec les autres techniques de synthèse, la fusion à 

l’arc et le frittage naturel, pour obtenir les phases MAX de ce système, il a été décidé de 

favoriser la présence des phases MAX en général et non seulement celle de la phase Zr2AlC 

visée. De ce fait, la précompaction n’a pas été réalisée avant le cycle thermique au SPS. 

III.4.2.2. Détermination de la température et du temps des deux 

paliers 

La durée du premier palier utilisé pour synthétiser les phases intermétalliques, a été 

déterminée. La température de ce palier est gardée à 600 °C, pour éviter l’apparition d’une 

phase liquide d’aluminium dans la matrice. Le temps de maintien du premier palier a été ajusté 

afin de maximiser la quantité de phases MAX finales. 
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• 1er palier : 

La détermination du meilleur temps de palier à 600 °C a donc été réalisée sur le mélange 

Zr:Al:C et non sur le Zr:Al comme cela avait été fait pour le titane, le but ici étant de regarder 

son influence sur la proportion en phases MAX dans le matériau final (Figure 71). 

 

Figure 71 : Évolution de la composition pour différents temps du premier palier à 600 °C, suivi d’un 

palier à 1200 °C pendant 10 min 

 

Il est observé que la proportion en Zr2AlC augmente pour un temps entre 5 et 15 min de 

palier. La proportion en Zr3AlC2 reste nulle sur cette gamme. Pour un temps de palier plus long, 

de 20 min, la proportion en Zr2AlC diminue et les phases intermétalliques ZrxAly sont détectées 

en plus grande quantité, signe d’une vaporisation de l’aluminium plus importante et de la 

décomposition probable de la phase MAX. La durée du premier palier est fixée à 15 min pour 

une température de 600 °C. 

 

• 2ème palier : 

Pour définir les paramètres du second palier permettant d’obtenir la plus grande 

proportion de phases MAX Zr2AlC, deux durées de 10 et 15 min ont été sélectionnées et 

différentes températures ont été testées (Figure 72). 
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Figure 72 : Évolution de la composition pour un second palier à différentes températures A. de 10 min 

et B. de 15 min 

 

La Figure 72 A présente l’évolution de la composition pour un palier de 10 min pour des 

températures comprises entre 1200 et 1400 °C. La proportion de la phase 211 diminue d’abord, 

de 20 w.% à 0 wt.% à 1300 °C puis ré-augmente à 1400 °C. À 1300 °C, la proportion de ZrC 

est importante et représente plus de 80 wt.% de l’échantillon. Puis cette proportion diminue de 

nouveau à plus haute température. Il est donc possible qu’une température de 1400 °C soit 

nécessaire pour activer la réaction de la phase ZrC avec les phases intermétalliques et donc 

obtenir plus de phases MAX. La proportion en Zr3AlC2 augmente progressivement entre 1200 

et 1300 °C, puis plus fortement, jusqu’à plus de 20 wt.% à 1400 °C. Cette température favorise 

la formation de la phase 312 au détriment de la phase 211. Il est donc nécessaire de rester à une 
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température inférieure, mais la durée du temps de palier peut être augmentée pour accroître le 

taux d’avancement de la réaction. La Figure 72 B montre l’évolution de la composition pour un 

palier de 15 min. Pour une température de 1250 °C, la phase Zr3AlC2 est la phase MAX 

majoritaire. Pour une température supérieure, à 1300 °C, la proportion de Zr2AlC augmente 

pour atteindre 23 wt.%. La quantité de ZrC augmente également, ainsi il est donc probable 

qu’une élévation supplémentaire de la température dégraderait la composition finale du 

matériau. 

L’échantillon le plus riche en Zr2AlC obtenu par synthèse assistée par SPS contient 

seulement 23 wt.% de cette phase. Les phases secondaires telles que les phases aluminures 

ZrxAly et le carbure ZrC sont présentes en grandes quantités (Figure 73). Ce dernier étant 

particulièrement stable et se formant à plus basse température que les phases MAX du système, 

il modifie fortement la composition des échantillons. 

 

Figure 73 : Diffractogramme de l’échantillon obtenu pour un second palier à 1300 °C pendant 15 min 

 

Le diffractogramme obtenu sur cet échantillon a été traité par analyse Rietveld pour 

déterminer les paramètres structuraux de la phase Zr2AlC, obtenue après un traitement 

thermique sans pression au SPS. Ces paramètres sont présentés dans le Tableau 29 et comparés 

à des valeurs issues de la littérature. Un bon accord est observé entre ces valeurs, notamment 

entre les deux valeurs obtenues à partir de données expérimentales. 
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Tableau 29 : Paramètres de maille de la phase Zr2AlC obtenue par traitement thermique sans pression 

au SPS 

Zr2AlC a (Å) c (Å) zTi 

Par affinement Rietveld  3,328 14,581 0,085 

Massif obtenu par HP [204] 3,324 14,571 0,087 

Résultats théoriques [215] 3,319 14,606 0,086 

 

La microstructure de l’échantillon obtenu avec un palier à 1250 °C pendant 15 min a été 

observée par MEB (Figure 74). 

 

Figure 74 : Micrographie de la microstructure de l’échantillon obtenu pour un second palier à 1250 °C 

pendant 15 min 

 

La structure lamellaire typique des phases MAX y est visible au centre de l’image. Les 

grains sont allongés et très anguleux. Les grains de morphologie plus ronde, visibles à gauche, 

correspondent probablement à des grains de phases intermétalliques. 

Les paramètres ajustés pour la synthèse de la phase Zr2AlC par SPS ainsi que les 

résultats obtenus sont présentés dans le Tableau 30. 
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Tableau 30 : Récapitulatif des paramètres ajustés pour la synthèse de Zr2AlC par SPS 

Mélange de 

départ 

Influence de la 

précompaction 

Temps 

(1er palier) 

Temps 

(2ème palier) 

Température 

(2ème palier) 

Paramètres 

sélectionnés 

Zr:Al:C 

2:1:1 

Non 

précompacté 

(1300 °C ‒ 

10 min) 

~25 % phase 

MAX  

10 min 

(600 °C puis 

1200 °C – 10 

min) 

15 % de 

Zr2AlC 

10 min 

(1250 °C) 

10 % de 

Zr2AlC 

1250 °C 

(15 min) 

12 % de 

Zr2AlC 

Zr:Al:C 

2:1:1 

Sans pression 

Sans 

précompaction 

1300 °C 

15 min 

23 % de 

Zr2AlC 

Précompacté 

(1300 °C ‒ 

10 min) 

< 10 % phase 

MAX 

15 min 

(600 °C puis 

1200 °C – 10 

min) 

17 % de 

Zr2AlC 

15 min 

(1250 °C) 

12 % de 

Zr2AlC 

1300 °C 

(15 min) 

23 % de 

Zr2AlC 

 

La difficulté rencontrée ici pour synthétiser les phases MAX du système Zr-Al-C n’est 

pas nouvelle et a été discutée dans la littérature. Les phases du système Zr-Al-C, malgré la 

découverte et l’étude précoce de Ti2AlC et Ti3AlC2, ont longtemps été absentes de la liste des 

phases MAX connues. L’hypothèse est que ces phases sont moins stables que les phases 

carbures et intermétalliques binaires du système, synthétisées par des réactions compétitives 

[216]. De plus, Zr3AlC2 possède un des plus grands paramètres de maille des phases M3AlC2 

connues, ce qui explique en partie le manque de stabilité de celle-ci [217]. La première phase 

synthétisée du système Zr-Al-C est Zr3AlC2, et elle n’a été obtenue qu’en 2016 par Lapauw et 

al. [208]. Cette synthèse a été réalisée par Hot Pressing à partir d’un mélange de ZrH2, Al et C. 

Ils font l’hypothèse que l’utilisation de poudres d’hydrures métalliques pourraient être la cause 

de leur succès par rapport aux essais infructueux d’autres équipes à obtenir les phases MAX de 

ce système. Ces hydrures ne sont pas beaucoup utilisés, notamment à cause des risques associés, 

mais ils pourraient faciliter la nucléation de ces phases MAX, étape primordiale de leur 

synthèse. 

Un autre point à noter est qu’avec l’utilisation de la poudre sèche provenant de Cerac, 

qui correspond aux premiers essais au four à arc, les phases Zr2AlC et Zr3AlC2 avaient pu être 

synthétisées en bien plus grande quantité (de l’ordre de 60 – 65 wt.%). Quelques essais ont pu 

être réalisés au SPS. Pour un palier à 1300 °C pendant 10 min, l’échantillon obtenu contient 

75 wt.% de Zr2AlC, ainsi que 19 wt.% de ZrC et le reste correspondant à ZrxAly. Pour un palier 

de même durée à 1500 °C ; l’échantillon contient 79 wt.% de Zr3AlC2 avec des phases 



Chapitre III : Optimisation des paramètres de synthèse pour l’obtention des phases MAX 

Elise Hugon | Thèse de doctorat | Université de Limoges | 2022 167 

 

intermétalliques. Ces résultats n’ont pas du tout pu être reproduits avec la deuxième poudre 

utilisée provenant de Riedel de Haën, ce qui est cohérent avec les expérimentations au four à 

arc. Les raisons de cet échec sont difficiles à déterminer. La morphologie et la distribution 

granulométrique de cette poudre ont été étudiées et correspondent à celles observées pour la 

poudre Zr du fournisseur Cerac. Bien qu’une faible couche d’oxyde soit bénéfique pour le 

frittage SPS des poudres, en menant à l’activation des grains, la présence d’une couche oxyde 

épaisse pourrait avoir l’effet inverse en entrainant des effets diélectriques trop importants. La 

poudre a été observée au MET afin de tester cette hypothèse mais aucune couche d’oxyde n’a 

été observée à la surface des grains. Néanmoins, la réactivité de cette poudre est inférieure à 

celle de la poudre provenant de Cerac et a empêché la formation des phases MAX. Comme 

indiqué précédemment (en III.2.2.2), l’étude approfondie de la composition de cette poudre est 

en cours, par DRX et MET, afin de déterminer les raisons des difficultés rencontrées. 

III.4.3. Système Hf-Al-C 

Dans le système avec l’hafnium, les poudres initiales ont été mélangées dans un ratio 

Hf:Al:C égal à 2:1:1. La synthèse a été réalisée sans application de pression. L’impact de la 

précompaction a été étudié pour en déterminer la pertinence. 

III.4.3.1. Influence de la précompaction préalable 

Deux essais ont été réalisés pour tester l’influence de la précompaction sur la 

composition finale (Figure 75). Le cycle est composé d’un premier palier à 600 °C pendant 

15 min et d’un second à 1300 °C pendant 10 min. 

Pour un échantillon non précompacté, la phase Hf2AlC représente 4 wt.% de 

l’échantillon. Bien que la phase soit peu présente avec l’étape de précompaction, seulement à 

hauteur de 10 wt.%, il a été décidé de précompacter les mélanges de poudre avant synthèse. 
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Figure 75 : Impact de la précompaction sur la composition pour un palier à 1300 °C pendant 10 min 

 

III.4.3.2. Influence de la température et du temps des deux paliers 

• 1er palier : 

La température du premier palier, de 600 °C, est conservée, et sa durée est ajustée pour 

maximiser la proportion de Hf2AlC (Figure 76). Afin d’étudier l’influence sur la formation des 

phases MAX, un second palier est ensuite réalisé à 1300 °C pendant 10 min. 

 

Figure 76 : Évolution de la composition pour différents temps de premier palier à 600 °C, suivi d’un 

second palier à 1300 °C pendant 10 min 
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La plus grande proportion de Hf2AlC est obtenue pour une durée de palier de 10 min à 

600 °C. Dans le cas d’une plus petite durée de palier, de 5 min, la phase 211 n’apparait pas, 

seule la phase 312 est présente en proportion d’environ 20 wt.%. Pour cette durée, peu de phases 

aluminures sont présentes, ce qui signifie vraisemblablement qu’elles ont été entièrement 

consommées pour la synthèse des phases MAX. Pour des durées de palier supérieures, de 15 et 

20 min à 600 °C, moins de phases MAX sont détectées. Un trop long temps de palier à 600 °C 

exacerbe la vaporisation de l’aluminium et pourrait entrainer la décomposition des phases MAX 

en plus grande proportion lors du palier à plus haute température. Ceci expliquerait que pour 

un palier de 20 min, les phases intermétalliques HfxAly soient détectées à hauteur de 43 wt.% 

dans l’échantillon. Le premier palier a donc été sélectionné avec une durée de 10 min. 

 

• 2ème palier : 

La température du second palier a été fixée à 1300 °C. Ce choix a été dicté par les 

résultats obtenus par frittage naturel. Dans ce cas, une température de 1500 °C permettait 

d’obtenir la plus grande proportion en Hf2AlC. Sachant qu’une différence de température 

d’environ 200 °C est généralement observée entre les températures de synthèse par frittage 

naturel et par SPS, la température a par conséquent été réduite à 1300 °C. L’influence de la 

durée de ce palier a été étudiée (Figure 77). 

 

Figure 77 : Évolution de la composition pour différents temps d’un second palier à 1300 °C 
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Pour un second palier à 1300 °C pendant 5 min, la quantité de Hf2AlC obtenue est la 

plus importante et vaut 52 wt.%. L’échantillon contient aussi 33 wt.% de Hf3AlC2 et 

relativement peu de phases secondaires (Tableau 31). 

 

Tableau 31 : Proportion des phases dans l’échantillon obtenu avec un premier palier à 600 °C pendant 

10 min et un second palier à 1300 °C pendant 5 min 

Hf2AlC Hf3AlC2 HfC Aluminures 

52,4% 33,4% 11,4% 2,8% 

 

Pour une durée plus importante, de 10 min, la proportion en Hf2AlC reste constante 

(50 wt.%), la quantité de Hf3AlC2 diminue et celle en HfC augmente. Pour un temps encore 

plus long, de 20 min, la proportion de Hf2AlC chute et celle en aluminures HfxAly augmente 

fortement jusqu’à 54 wt.%. Cette tendance est due à la décomposition de la phase 211. 

L’échantillon avec la composition la plus intéressante est donc celui obtenu avec un palier de 

5 min à 1300 °C. La phase MAX 312 est aussi détectée mais peu de phases intermétalliques 

sont présentes dans l’échantillon (Figure 78). 

 

Figure 78 : Diffractogramme de l’échantillon obtenu avec un premier palier à 600 °C pendant 10 min 

et un second palier à 1300 °C pendant 5 min 

 

Il est aussi intéressant de noter que la phase Hf3AlC2 semble se former à plus basse 

température que Hf2AlC. Ce résultat semble contradictoire avec les résultats obtenus par la 
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synthèse par frittage réactif. Cela n’a pas été non plus observé dans la littérature ou dans les 

autres systèmes, où la phase 211 apparait avant la phase 312. Ces observations pourraient venir 

de la stabilité relative de ces deux phases MAX et des chemins de réaction empruntés. 

L’obtention de cet échantillon relativement riche en Hf2AlC a permis, par affinement 

Rietveld du diffractogramme, d’extraire les paramètres de maille de la phase. Ceux-ci sont 

présentés en Tableau 32 et comparés avec des valeurs de la littérature (expérimentales et 

théoriques, obtenues par DFT). 

 

Tableau 32 : Paramètres de maille de la phase Hf2AlC obtenue par traitement thermique sans pression 

au SPS 

Hf2AlC a (Å) c (Å) zTi 

Par affinement Rietveld  3,285 14,396 0,088 

Massif obtenu par HP [218] 3,276 14,363 0,088 

Résultats théoriques [219] 3,2121 14,3830 0,08576 

 

Les valeurs expérimentales sont en bon accord entre elles, bien que le paramètre de 

maille observé dans la direction c soit plus faible dans le cas de la synthèse par HP, ce qui peut 

venir de l’utilisation d’une pression lors de la synthèse, et donc de l’introduction de contraintes 

sur la maille. Un écart assez important est toutefois noté entre la valeur théorique du paramètre 

de maille a et les valeurs expérimentales obtenues par les deux méthodes de synthèse. 

La morphologie des grains de phases MAX a été observée par microscopie électronique. 

Les feuillets visibles sont de l’ordre d’une centaine de nanomètres (Figure 79). 

 

Figure 79 : Microstructure de l’échantillon riche en Hf2AlC 
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Pour conclure sur la synthèse des phases MAX du système Hf-Al-C par SPS, un 

échantillon contenant 52 wt.% de Hf2AlC a été obtenu, avec un palier à 1300 °C pendant 5 min 

(Tableau 33). 

 

Tableau 33 : Récapitulatif des paramètres ajustés pour la synthèse de Hf2AlC par SPS 

Mélange de 

départ 

Influence de la 

précompaction 

Temps 

(1er palier) 

Temps 

(2ème palier) 

Paramètres 

sélectionnés 

Hf:Al:C 

2:1:1 

Non précompacté 

(1300 °C ‒ 10 min) 

4 % de Hf2AlC  

10 min 

(600 °C puis 

1300 °C – 10 min) 

51 % de Hf2AlC 

5 min 

(1300 °C) 

52 % de Hf2AlC 

Hf:Al:C 

2:1:1 

Sans pression 

Précompaction 

600 °C – 10 min 

1300 °C ‒ 5 min 

52 % de Hf2AlC 

Précompacté 

(1300 °C ‒ 10 min) 

10 % de Hf2AlC 

15 min 

(600 °C puis 

1300 °C – 10 min) 

10 % de Hf2AlC 

10 min 

(1300 °C) 

50 % de Hf2AlC 

 

Dans la littérature, à notre connaissance, il n’existe qu’un seul article rapportant la 

synthèse des phases MAX de ce système. La quantité de Hf2AlC obtenue est de l’ordre de 

16 wt.% de Hf2AlC et 33 wt.% environ de Hf3AlC2. Ces proportions ont été obtenues par Hot 

Pressing à partir d’un mélange d’hydrure métallique HfH2 et de poudres élémentaires d’Al et 

de C [218]. 

Ces travaux présentent donc une nouvelle voie de synthèse, le SPS sans pression, 

permettant l’obtention des phases Hf2AlC et Hf3AlC2 en proportions considérables, à partir d’un 

mélange de poudres métalliques (Hf, Al et C). Ces échantillons peuvent ensuite servir à la 

caractérisation de ces phases relativement peu étudiées, faute de pouvoir les synthétiser. 

III.5. Conclusion 

Ce chapitre a présenté les résultats de la synthèse des phases MAX Ti2AlC, Zr2AlC et 

Hf2AlC par trois voies différentes : la fusion à l’arc, le frittage naturel et le SPS. Pour chacune 

de ces méthodes, le choix de la source de carbone dans le mélange de poudre initial a été étudié. 

Pour le système avec le titane, le carbure de titane a été utilisé en tant que source de carbone, 

celui-ci ayant donné des résultats intéressants lors d’essais préliminaires. Pour les systèmes 

avec le zirconium et l’hafnium, l’utilisation des carbures binaires ZrC et HfC n’a pas permis 

d’obtenir de phase MAX. Ces carbures étant très stables, leur réactivité est relativement limitée, 
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ou nécessite des températures importantes, qui entrainent la décomposition des phases MAX. 

Une poudre de carbone élémentaire a donc été utilisée pour ces deux systèmes. L’ajout de 

silicium en faible quantité (quelques pourcents massiques) n’a pas permis de stabiliser la 

structure des phases, ni de les obtenir en plus grandes proportions. L’ajout d’aluminium en 

excès pour la synthèse de Zr2AlC n’a pas non plus mené à l’amélioration de la composition 

finale et à la réduction de la quantité de phases secondaires. 

Pour chacune des voies de synthèse sélectionnées dans ces travaux, les paramètres ont 

été ajustés. Une trop grande température ou une trop grande durée de palier a conduit à 

l’obtention d’échantillons contenant la phase M3AlC2. L’observation de ce basculement de la 

stœchiométrie 211 vers la 312, plus pauvre en aluminium a été expliquée. Elle peut venir selon 

la littérature de la réaction de la phase M2AlC avec la phase carbure MC [204], ou de la réaction 

avec le carbone élémentaire [218]. Pour des températures ou des durées encore plus grandes, les 

phases MAX se décomposent pour former les phases intermétalliques MC et MxAly. Une grande 

attention doit donc être portée aux paramètres de synthèse pour limiter la formation de ces 

phases secondaires et obtenir la plus grande proportion de la phase visée M2AlC. 

Par fusion à l’arc, les paramètres électriques de la synthèse, tels que l’intensité électrique 

du générateur et la puissance délivrée ont été ajustés pour maximiser la formation des phases 

visées. Des échantillons contenant jusqu’à 71 wt.% de Ti2AlC ont été synthétisés par des 

chauffages relativement courts, de l’ordre de 3 min, et pour des intensités faibles (15 % de 

l’intensité nominale du générateur de 180 A). Dans les systèmes contenant du zirconium et de 

l’hafnium, il a été plus difficile d’obtenir ces phases en grande quantité. Quelques pourcents 

seulement ont été détectés dans les échantillons. Cela pourrait être dû à la forte vaporisation de 

l’aluminium par cette méthode de synthèse, favorisant la formation des phases carbures binaires 

stables en grande quantité. 

Le frittage naturel a permis de synthétiser des phases MAX dans les trois systèmes. Des 

échantillons contenant 97 wt.% de Ti2AlC, et quelques pourcents de TiC, ont été obtenus pour 

un traitement thermique à 1375 °C pendant 3 h. Pour le système avec le zirconium, la quantité 

maximale de Zr2AlC obtenue est d’environ 30 wt.% pour un palier à 1550 °C pendant 2 h. Les 

phases secondaires intermétalliques ont été détectées dans tous les échantillons, signe d’un 

avancement non complet et/ou de la décomposition des phases MAX. Avec l’hafnium, pour un 

traitement de 1500 °C pendant 2 h, environ 20 wt.% de Hf2AlC ont été obtenus. 

La voie de synthèse par SPS a aussi été sélectionnée dans ces travaux selon l’hypothèse 

que l’utilisation d’un courant, ici pulsé, permettrait d’améliorer la mobilité des espèces et donc 
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la composition finale. La durée et la température des paliers effectués ont été optimisées. 

L’influence de la pression sur la synthèse de ces échantillons, lors de la précompaction ou 

pendant le cycle, a été questionnée. Il a été trouvé que l’application d’une pression n’était pas 

bénéfique. L’impact de la précompaction sur la composition finale a dépendu des systèmes 

considérés. Par cette technique, un échantillon monophasé en Ti2AlC a été obtenu avec un palier 

de 10 min à 1225 °C. Pour le système avec le zirconium, cette technique n’a pas permis 

d’améliorer la composition finale des échantillons. Il est probable que, dans notre cas, la qualité 

de la poudre soit à mettre en cause. Des échantillons contenant plus de 50 wt.% de Hf2AlC ont 

été obtenus pour un second palier à 1300 °C pendant 5 min. Cette proportion est significative 

quand elle est comparée à la littérature actuelle sur ce système. Les phases MAX Zr- et Hf- 

souffrent d’un manque de stabilité, à cause notamment des distorsions dans la structure, et ont 

peu été synthétisées dans la littérature. Ici, et notamment pour la phase Hf2AlC, le SPS a prouvé 

son efficacité en permettant d’améliorer la composition finale. 

Une autre partie de ces travaux a porté sur la synthèse par une voie différente, la voie 

des précurseurs précéramiques. Cette méthode permet de choisir les « briques élémentaires » 

utilisées pour créer le matériau, et donc de mieux contrôler le processus de synthèse. De plus, 

les phases MAX, comme présenté dans le 0, peuvent être traitées avec des composés fluorés 

pour retirer l’élément A de la structure et obtenir des matériaux bidimensionnels appelés 

MXènes. Les résultats de ces deux études sont présentés dans le chapitre suivant. 
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Chapitre IV. Synthèse par la voie des précurseurs précéramiques et ablation 

chimique des phases MAX 

Le Chapitre III a permis de présenter les résultats obtenus par les trois techniques de 

synthèse sélectionnées dans ces travaux. Les phases MAX Ti2AlC, Zr2AlC et Hf2AlC ont été 

obtenues, après optimisation des paramètres, à plus de 70 wt.% par fusion à l’arc, frittage 

naturel et SPS. Une autre voie de synthèse, appelée voie PDC : Polymer-Derived Ceramics, a 

été envisagée dans ces travaux. Elle est réalisée à partir de précurseurs liquides qui réagissent 

entre eux pour former un composé contenant les éléments chimiques constituant la phase 

céramique visée, après traitement thermique. 

Il a aussi été présenté dans le Chapitre I que, lors d’une ablation chimique avec des 

composés fluorés, l’aluminium contenu dans les phases MAX peut être extrait de la structure 

pour former des matériaux lamellaires appelés MXènes. Le contrôle de la concentration de la 

solution ablative ainsi que de la durée et de la température du traitement est indispensable pour 

obtenir des matériaux MXènes de bonne qualité après attaque. 

Ce Chapitre IV a donc pour vocation de présenter les résultats de l’exploration de la 

voie PDC pour la synthèse des phases MAX. Une deuxième partie détaillera les différents essais 

d’ablation chimique ayant été réalisés sur une poudre de Ti2AlC pour obtenir la phase MXène 

Ti2CTx, avec T le groupe terminal présent à la surface du feuillet (T = -O, -OH, -F ou -Cl). 

IV.1. Synthèse par la voie des précurseurs précéramiques 

La technique de synthèse par voie des précurseurs précéramiques a été relativement peu 

étudiée pour la synthèse des phases MAX, où des méthodes plus traditionnelles ont été 

privilégiées. Dans celle-ci, les éléments chimiques de la céramique visée sont intégrés dans une 

structure polymérique, permettant d’obtenir une homogénéité de la composition et de la 

structure du matériau après traitement thermique. Diverses stratégies d’incorporation des 

éléments sont présentées dans la bibliographie, suivant l’échelle à laquelle l’hétéroélément est 

ajouté. En effet, celui-ci peut être utilisé sous la forme d’une poudre fonctionnalisée qui vient 

réagir avec un précurseur organique apportant les autres éléments nécessaires à la formation de 

la céramique visée. Cette voie est donc hétérogène, avec une partie des précurseurs en phase 

solide et l’autre en phase liquide [220–222]. Deux autres méthodes sont aussi présentées dans 

la littérature, utilisant cette fois des précurseurs seulement liquides. Un réactif contenant 

l’élément souhaité peut ainsi être associé à un polymère fonctionnalisé, permettant de l’intégrer 

dans la structure finale du composé organique. Il est aussi possible de procéder à la 
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polymérisation d’un ou plusieurs monomères contenant les éléments souhaités dans le produit 

final. Ces deux voies permettent d’obtenir une meilleure homogénéité finale du matériau, du 

fait de l’utilisation de précurseurs liquides [223]. 

Dans la littérature, la synthèse de la phase Ti3SiC2 est la seule décrite en phase liquide, 

à partir de polymères contenant du silicium, les polycarbosilanes. Pour des questions de temps, 

le système Hf-Al-C n’a pas été étudié ici et les systèmes d’intérêt ont été réduits aux systèmes 

Ti-Al-C et Zr-Al-C seulement. La bibliographie portant sur la synthèse des phases MAX dans 

ces systèmes n’existe pas à notre connaissance à partir de précurseurs liquides. Une seule équipe 

a cherché à obtenir la phase Ti2AlC mais en passant par la synthèse d’une résine chargée en 

particules métalliques [134]. Cette technique entraine de fait des hétérogénéités dans le 

matériau final. Dans ces travaux, des précurseurs liquides ont donc été sélectionnés afin 

d’obtenir des matériaux contenant le métal de transition (Ti ou Zr) et l’aluminium, après 

pyrolyse des précurseurs.  

IV.1.1. Méthodologie suivie 

L’angle de recherche pour l’obtention des phases MAX était de réussir à synthétiser des 

composés mixtes contenant le métal de transition (Ti ou Zr) et l’aluminium. Ces composés, 

après décomposition lors du traitement thermique, permettraient ainsi un contact rapproché 

entre le métal de transition, l’aluminium et le carbone, ce qui faciliterait leur réaction vers la 

synthèse de la phase MAX. De plus, les précurseurs utilisés usuellement comme réactifs dans 

la voie PDC contiennent aussi du carbone et peuvent donc servir de source interne en cet 

élément. 

De plus, compte tenu de la rareté, dans la littérature, de polymères permettant d’apporter 

ces éléments mais ne contenant pas d’oxygène, des précurseurs de type dimères ont été utilisés. 

Ceux-ci peuvent ensuite être activés en température pour mener à leur polymérisation et à la 

formation d’un réseau polymérique. Le matériau céramique peut ensuite être obtenu, dans un 

second temps, lors d’un traitement à plus haute température. 

Un précurseur métallique, le métallocène, a retenu notre attention, car il est 

particulièrement apprécié dans la littérature pour incorporer un métal de transition du groupe 4 

(Ti, Zr ou Hf) dans une structure polymérique [223]. Bien que ce composé ait surtout été étudié 

pour ses propriétés catalytiques, notamment dans la synthèse des alcènes [224], il peut aussi 

être utilisé lors de la synthèse de composés multi-éléments [225–227]. Bouzat et al. ont par 

exemple employé le dichlorure de zirconocène, par réaction avec un polycarbosilane, pour 
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synthétiser des céramiques de composition ZrC/SiC (respectivement à hauteur de 61 wt.% et 

39 wt.%) après un traitement thermique à 1400 °C, avec un rendement céramique de l’ordre de 

50-60 wt.% [228,229]. Il a aussi été utilisé par l’équipe de Li et al. pour synthétiser une 

céramique multiphasique de composition ZrC/ZrB2/BN, obtenue après une pyrolyse à 1200 °C 

avec un rendement céramique de 52 wt.% [230]. 

Le métallocène est un complexe organométallique possédant un ion métallique lié à 

deux ligands cyclopentadiényles (Cp), comme illustré par la Figure 80. Pour les métaux de la 

colonne 4 du tableau périodique (Ti, Zr et Hf), les métallocènes sont stabilisés par deux groupes 

supplémentaires autour du cation métallique (H, Cl ou CH3). 

 

Figure 80 : Structure des composés de la famille des métallocènes 

 

Les métallocènes sont notamment connus pour leur utilisation dans le procédé de 

catalyse de Ziegler-Natta. Ce procédé est mis au point dans les années 1950 par Karl Ziegler et 

Giulio Natta par réaction du tétrachlorure de titane et du triéthylaluminium (Al(CH2-CH3)3, 

ci-après TEA) pour réaliser la polymérisation de l’éthylène et former, pour Ziegler, du 

polyéthylène haute densité [231] et pour Natta du polypropylène isotactique [232]. La synthèse 

du catalyseur a ensuite évolué, et du dichlorure de métallocène est maintenant employé 

industriellement, permettant de plus hauts rendements. 

Dès 1957, Natta et al. [224] publient sur la réaction entre le dichlorure de titanocène et 

le triéthylaluminium ainsi que sur la formation d’un complexe bleu ayant un poids moléculaire 

proche de la formule théorique Cp2TiCl2Al(C2H5)2. Ce composé, bien qu’ayant un rendement 

inférieur au catalyseur de Ziegler obtenu à partir de TiCl4 et TEA, permet de polymériser 

l’éthylène. Breslow et al. [233], en se basant sur les études précédentes, font réagir du dichlorure 

de zirconocène et du chlorure de diéthylaluminum. Ils obtiennent une solution bleue, contenant 

vraisemblablement le même complexe, et proposent une structure pour ce composé. Il est 

envisagé comme une molécule dont un atome de chlore relie le titane à l’aluminium, et notée 

Cp2TiCl(µ-Cl)Al(C2H5)2. En 1978, Tebbe et al. [199] synthétisent ce même complexe par la 
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réaction de Cp2TiCl2 et triméthylaluminium (Al(CH3)3, ci-après TMA) et élucident son 

organisation structurelle, comme montré en Figure 81. 

 

Figure 81 : Structure du complexe Cp2Ti(µ-Cl)(µ-CH2)AlR2, appelé réactif de Tebbe, avec R = CH3 

dans le cas de l’utilisation de TMA, selon [199] 

 

Le complexe, de composition Cp2Ti(µ-Cl)(µ-CH2)Al(CH3)2, est composé de deux 

noyaux métalliques, un de titane et l’autre d’aluminium, reliés dans un cycle à quatre membres 

par un chlore et un méthylène pontants. Ce complexe est appelé le réactif de Tebbe et sa 

découverte sert d’étape historique dans la chimie organométallique, qui culmine avec le Prix 

Nobel de Chauvin, Grubbs et Shrock en 2005 sur la métathèse des alcènes. 

Dans le système contenant du zirconium, des synthèses basées sur la réaction entre le 

dichlorure de zirconocène et des composés contenant de l’aluminium ont été décrites dans la 

littérature. Khalilov et al. [234] ont étudié le mécanisme de réaction entre le dichlorure de 

zirconocène 1 et le triéthylaluminium 2 par spectroscopie de RMN 1H et 13C, selon l’équation 

présentée en Figure 82. 

 

Figure 82 : Réaction entre le dichlorure de zirconocène et le triéthylaluminium pour la 

cycloalumination des oléfines selon [234] 

 

Le complexe 3 formé, de formule chimique Cp2Zr(µ-Cl)(µ-CH2CH2)Al(C2H5)2, est un 

composé cyclique contenant le zirconium et l’aluminium avec des groupements (CH2-CH2) et 

Cl pontants. L’équipe de Parfenova et al. [200] ont publié en 2013 que le complexe présenté 

précédemment se transforme ensuite dans le mélange de réaction en un composé de formule 

chimique Cp2Zr(µ-H)(µ-CH2CH2)Al(C2H5)2, avec donc cette fois un atome d’hydrogène 
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pontant. Cette modification s’accompagne de la présence d’un signal RMN 1H à  -2,93 ppm 

dans le toluène deutéré pour le proton déblindé Zr-H-Al. 

Les complexes synthétisés par réaction entre le métallocène et le précurseur 

d’aluminium sont donc de structures proches dans les deux systèmes mais varient par la taille 

de leur cycle (à 4 sommets pour Ti et à 5 sommets pour Zr). En 1996, Negishi et al. [235] ont 

comparé les processus d’activation des liaisons C-H qui est l’étape cruciale de formation des 

complexes bimétalliques contenant le métal de transition (Ti ou Zr) et l’aluminium (Figure 83). 

 

Figure 83 : Comparaison des complexes créés à partir du titanocène et du zirconocène [235] 

 

Dans les deux cas, le mode d’activation de la liaison C-H est bimétallique, et se déroule 

avec un seul transfert de groupe alkyle. La différence notable entre la formation du complexe 

10 de zirconium et celle du réactif de Tebbe contenant du Ti est la nature de l’activation de la 

liaison C-H : ce sont des liaisons de type α C-H dans les titanocènes et des liaisons β C-H dans 

les zirconocènes. 

L’utilisation de précurseurs précéramiques sera donc explorée dans ces travaux pour 

obtenir des céramiques de composition M-Al-C, avec M = Ti ou Zr, par réaction d’un 

métallocène et d’un alkylaluminium. Comme la synthèse des phases MAX par cette méthode 

n’a pas été étudiée à partir de ces précurseurs, l’objectif est donc de découvrir le comportement 

thermique de ces systèmes. 
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IV.1.2. Caractérisation des réactifs 

Dans un premier temps, les précurseurs employés pour les synthèses ont été caractérisés. 

L’analyse thermogravimétrique (ATG) permet de connaitre le rendement céramique du 

composé, soit la part qui est stable à plus haute température et ne se décompose pas en fragments 

volatiles [236]. Ce rendement est défini suivant le calcul (Équation IV-1) : 

 ηcéramique = 100 ×
mcéramique

mproduit pyrolysé
 Équation IV-1 

Cette analyse a été réalisée sur la gamme de température entre l’ambiante et 1300 °C. 

Cette dernière est considérée comme suffisante pour permettre à tous les fragments de se 

volatiliser, en accord avec la bibliographie [133,237]. L’analyse est réalisée sous flux d’argon. 

Cette analyse thermique a été couplée avec une analyse des gaz émis par spectroscopie de masse 

(MS) pour connaitre la nature des fragments ionisés qui se dégagent de l’échantillon. En 

parallèle, la spectroscopie de RMN en 1H et 13C permet d’accéder la structure du composé en 

étudiant l’environnement des protons et des atomes de carbone contenus dans le produit. 

IV.1.2.1. Précurseurs du métal de transition 

Les précurseurs du métal de transition qui ont été sélectionnés sont des dichlorures de 

métallocènes : le zirconocène ZrCp2Cl2 et le titanocène TiCp2Cl2. 

IV.1.2.1.1. Dichlorure de zirconocène 

L’analyse ATG du zirconocène est présentée en Figure 84 et montre une perte unique 

en masse lors d’un traitement thermique sous argon jusqu’à 1300 °C. Celle-ci se déroule entre 

200 °C et 360 °C, avec une vitesse maximale de dégradation à environ 340 °C. 
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Figure 84 : Analyse thermogravimétrique du dichlorure de zirconocène 

 

Le rendement céramique, soit la fraction restante de produit après le traitement 

thermique, vaut 2 %. Ce réactif forme donc un résidu en très faible quantité. Par ailleurs, la 

masse du produit est constante à 1300 °C, ce qui confirme que cette température est suffisante 

pour permettre la volatilisation de tous les fragments volatils. 

Cette analyse gravimétrique a été couplée avec une spectrométrie de masse pour 

connaitre la nature des fragments libérés lors de la dégradation du composé en température. En 

effet, lors du traitement, le complexe se décompose en fragments ionisés. Ceux-ci sont classés 

selon la valeur de leur ratio masse sur charge (m/z). La Figure 85 présente les signaux les plus 

intenses obtenus sur la gamme de température 20-1300 °C et pour des fragments de m/z entre 

0 et 200. Six groupes de signaux ont pu être identifiés lors de cette analyse, libérés à des 

températures inférieures à 400 °C, ce qui confirme les résultats obtenus en ATG. Deux pertes 

distinctes sont visibles, une première avant 100 °C, et une deuxième vers 350 °C. 
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Figure 85 : Fragments identifiés par spectrométrie de masse lors du traitement thermique du dichlorure 

de zirconocène 

 

L’attribution des masses détectées à des fragments est réalisée à l’aide de bases de 

données [238–241]. Les signaux de masse m/z = 12, 13, 15 et 16 correspondent à la perte 

d’atomes de carbone (m/z = 12) et de groupes alkyles CH, CH3 et CH4 (m/z = 13, 15 et 16). Ils 

interviennent à des températures comprises entre 60 et 350 °C. Ces fragments viennent de la 

dégradation du cyclopentane et de la recombinaison avec des atomes d’hydrogène. La perte 

entre 50 et 150 °C des fragments correspondant aux signaux m/z = 17 et 18 sont liés 
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vraisemblablement respectivement aux groupements –OH et H2O. Le dichlorure de zirconocène 

étant un composé très hygroscopique, l’apparition de groupements hydroxyles et l’adsorption 

d’eau peuvent expliquer la présence de ces signaux. Les signaux de m/z entre 25 et 28 détectés 

vers 350 °C correspondent à des fragments à deux carbones C2Hx provenant de la 

décomposition des cyclopentanes. De la même façon, les signaux de masse m/z de 42 à 46 

peuvent correspondre à des fragments propane C3Hx ou oxyde d’éthylène C2HxO. Ces 

fragments viendraient donc de la décomposition des cyclopentanes, qui se seraient partiellement 

oxydés. Les fragments de masse comprise entre 51 et 55 sont liés à la perte de groupements 

butane C4Hx. La détection des signaux à m/z = 65 et 66 correspond vraisemblablement à la perte 

d’un cyclopentadiényle C5H5 ou d’un cyclopentadiène C5H6. L’analyse TG couplée à de la 

spectroscopie de masse a donc permis de connaitre le rendement céramique de ce réactif, sa 

température de dégradation et quels types de fragments sont libérés lors de celle-ci. 

Le dichlorure de zirconocène a aussi été analysé en spectroscopie RMN du proton 1H et 

du carbone 13C afin de connaitre leur environnement dans ce composé. Le toluène deutéré est 

utilisé comme solvant pour ces caractérisations. Dans les deux cas, le composé n’engendre 

qu’un seul signal : le déplacement chimique du signal du proton est de  5,88 ppm et de  

115,7 ppm sur le spectre du carbone (Figure 86). 
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Figure 86 : Zones d’intérêt des spectres RMN A. du proton 1H et B. du carbone 13C du dichlorure de 

zirconocène 

 

Les déplacements chimiques observés sont cohérents avec la structure du composé 

(Figure 87). Les protons aromatiques du cyclopentane sont équivalents par symétrie et 

présentent une valeur de déplacement chimique élevée liée à un déblindage dû à un effet 

d’anisotropie [242]. Le déplacement chimique du signal du carbone est en accord et ces valeurs 

sont conformes à celles observées dans la littérature [234,243]. 

 

Figure 87 : Structure du dichlorure de zirconocène 

 

IV.1.2.1.2. Dichlorure de titanocène 

Le dichlorure de titanocène a été étudié par analyse thermogravimétrique sous argon 

jusqu’à 1300 °C. Il est observé une perte de masse unique entre 170 et 380 °C (Figure 88). La 

vitesse maximale de dégradation est observée à 330 °C environ. Le rendement céramique de ce 

composé est de 7 %. Le comportement en température du dichlorure de titanocène est donc 

similaire à celui du dichlorure de zirconocène. 
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Figure 88 : Analyse thermogravimétrique du dichlorure de titanocène 

 

Cette analyse TG a été couplée avec une spectrométrie de masse dont les signaux les 

plus intenses sont présentés en Figure 89. À l’exception des signaux de masse m/z = 17 et 18 

correspondants aux groupements –OH et à H2O qui ne sont pas détectés ici, les mêmes 

groupements sont observés dans le cas du dichlorure de titanocène. L’absence de fragments 

hydroxylés est à rattacher à la plus faible durée de stockage de Cp2TiCl2, qui est tout autant 

hygroscopique que son homologue et donc sensible à l’atmosphère. Les signaux détectés 

correspondent donc à la dégradation du cyclopentane en fragments alkyles. La détection de ces 

fragments est visible aux mêmes températures que précédemment, autour de 350 °C. 
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Figure 89 : Fragments détectés par spectrométrie de masse lors du traitement thermique du dichlorure 

de titanocène 

 

L’analyse par spectroscopie de RMN, présentée en Figure 90, montre un signal unique 

pour les protons et les carbones de la structure. Le déplacement chimique des protons est 

observé à  5,90 ppm et à  119,5 ppm pour le carbone. La structure du titanocène est similaire 

à celle du zirconocène avec les protons et les carbones équivalents entre eux, ce qui explique le 

signal unique dans chaque spectre. Les déplacements chimiques observés ici sont plus 

importants que ceux obtenus dans le cas du précurseur de zirconium. Les protons et les carbones 

sont donc plus déblindés autour du titane, ce qui veut dire que celui-ci attire plus à lui les 

électrons de la liaison. Ceci peut s’expliquer par son électronégativité plus importante que le 

zirconium (1,54 pour Ti contre 1,33 pour Zr sur l’échelle de Pauling). 
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Figure 90 : Zones d’intérêt des spectres RMN A. du proton 1H et B. du carbone 13C du dichlorure de 

titanocène 

 

IV.1.2.2. Précurseurs de l’aluminium 

Deux précurseurs liquides d’aluminium ont été utilisés dans ces travaux, de la famille 

des trialkyls-aluminium : le triméthylaluminium (Al(CH3)3 ou TMA) et le triéthylaluminium 

(Al(CH2CH3)3 ou TEA). Ces produits sont fortement réactifs avec l’oxygène et s’oxydent 

spontanément sous air. Ils doivent donc être manipulés avec précaution. Ils diffèrent par la 

longueur de la chaine carbonée reliée à l’atome d’aluminium. Cette nuance permet de modifier 

la quantité de carbone apportée dans le système et donc d’ajuster la composition du système 

pour favoriser la formation des phases MAX. 
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Le précurseur TEA a été caractérisé en premier lieu, par le biais de la spectroscopie de 

RMN. Cela a été possible grâce à la rampe vide-argon permettant la préparation du tube de 

RMN sous atmosphère inerte. Sa structure montre que deux familles de protons et de carbones 

équivalents existent dans cette structure : ceux placés en α de Al et ceux à l’extrémité de la 

chaine carbonée (soit en β de Al) (Figure 91). Les signaux attendus en spectroscopie de 

RMN 1H sont de la forme d’un quadruplet pour les -CH2-, qui possèdent trois protons voisins 

équivalents, et d’un triplet pour les –CH3, avec deux protons voisins équivalents. 

 

Figure 91 : Formule du triéthylaluminium 

 

Par spectroscopie RMN du proton, 7 signaux ont été observés et non seulement deux, 

ce qui indique que le produit n’est pas identique à celui attendu (Figure 92). Ces signaux 

apparaissent pour des déplacements chimiques entre 0 ppm et 1,3 ppm puis à 3,5 ppm, et sont 

pour la plupart des signaux multiples. 

 

Figure 92 : Spectre RMN 1H du précurseur triéthylaluminium 

 

Afin de déterminer la proximité dans la structure des groupements responsables de tous 

ces signaux, leur constante de couplage J (Hz) a été calculée. En effet, deux protons portés par 
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des carbones voisins vont interagir (i.e. se coupler) entre eux et partageront la même fréquence 

de couplage. Celle-ci correspond à la différence de déplacement chimique (Δδ en ppm) observé 

entre deux pics du multiplet, multiplié par la fréquence du spectromètre. Dans des structures 

complexes, et présentant moins de symétrie, il est possible de trouver plusieurs constantes de 

couplage au sein d’un seul signal, lors du couplage simultané avec des protons non équivalents. 

Par exemple, le signal 4 est constitué de deux triplets proches en déplacement chimique. Le 

Tableau 34 récapitule les constantes de couplage de chaque signal observé. Les signaux 1 et 6, 

2 et 5, et 4 et 7 sont corrélés deux par deux. 

 

Tableau 34 : Multiplicité et constante de couplage des signaux RMN 1H du triéthylaluminium 

Numéro du 

signal 
1 2 3 4 5 6 7 

Déplacement 

chimique 

(ppm) 

0,09 0,28 0,82 0,95 0,99 1,09 1,22 3,45 

Multiplicité 

du signal 
Quadruplet Quadruplet Singulet Triplet Triplet Triplet Triplet Quadruplet 

Constante 

de couplage 

J (Hz) 

8,18 7,94 - 7,07 8,0 8,18 7,07 

 

Afin d’étudier la dégradation du composé, il a été décidé de réaliser une seconde analyse 

de RMN après une nuit pour déterminer les signaux dus à cette altération. Le spectre RMN 

après une nuit, montré en Figure 93, permet de voir la disparition des signaux 2 et 5 et 

l’accentuation de l’intensité des signaux 1, 3, 4 et 7. Deux autres signaux, le 4’ et 7’, 

apparaissent sur le spectre. 

Berlykh et al. [244] ont observé deux signaux, à  1,22 ppm (triplet, 3H) et  0,45 ppm 

(quadruplet, 2H), attribués respectivement à CH3 et CH2. Cette observation est cohérente avec 

les signaux 5 et 2, décroissant en intensité avec le temps, qui correspondent vraisemblablement 

au TEA. 
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Figure 93 : Spectre RMN 1H du triéthylaluminium après une nuit 

 

Les autres signaux proviennent probablement de l’incorporation dans le composé 

d’atomes d’oxygène. Le triéthylaluminium, en présence d’oxygène, peut former de l’éthanol 

CH3-CH2-OH. Fulmer et al. ont montré que, dans le toluène, la présence d’éthanol donne des 

signaux à  3,36 ppm (quadruplet),  0,97 ppm (triplet) et à  0,83 ppm (singulet) [245]. Les 

signaux 7, 4 et 3 sont cohérents avec la présence d’éthanol, venant de l’oxydation du TEA, dans 

le produit. Le couple 4’ et 7’ correspond probablement à un environnement très proche de 

celui-ci mais menant à des protons plus déblindés. Ces signaux apparaissant après un temps 

plus long, un atome d’oxygène supplémentaire pourrait s’être inséré dans la structure, par 

exemple. Les autres signaux du spectre sont plus difficiles à expliquer, du fait des nombreuses 

modifications possibles du composé de départ. 

La signature en RMN du TEA ainsi que celle de deux autres composés dus sa 

dégradation rapide en présence d’oxygène a été mise en évidence par l’analyse RMN (Figure 

94). 
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Figure 94 : Structures des produits identifiés lors de l’analyse du précurseur TEA en RMN 1H et 13C 

 

Un autre précurseur d’aluminium, le triméthylaluminium (TMA) a aussi été utilisé dans 

ces travaux. Sa plus petite chaine carbonée le rend plus réactif que le TEA. Son oxydation 

risquant d’être encore plus marquée, il n’a donc pas été caractérisé. Son spectre RMN a pu être 

trouvé dans la bibliographie. Tritto et al. [246] ont procédé à la préparation de l’échantillon en 

boite à gants et analysé le composé à -78 °C, permettant de ralentir ainsi sa dégradation. Ils 

montré que les protons présentaient un déplacement chimique de  -0,54 ppm dans ce composé. 

Ces deux composés, très sensibles à leur atmosphère, devront donc, dans tous ces 

travaux, être manipulés sous atmosphère inerte, pour éviter l’incorporation d’oxygène dans le 

système. 

IV.1.3. Synthèse dans le système Zr-Al-C 

Le protocole de synthèse sélectionné dans cette thèse est basé sur les travaux présentés 

par Parfenova et al. dans leur article « Stereocontrolled monoalkylation of mixed-ring complex 

CpCp′ZrCl2 by lithium, magnesium and aluminum alkyls » et mentionné en IV.1.1 [200]. Les 

auteurs y rapportent la synthèse de deux composés énantiomères cycliques de composition 

CpCp’Zr(µ-H)CH2CH2Al(CH2-CH3)2, contenant le zirconium et l’aluminium et des 

groupes -(CH2-CH2) et -H pontants. Ces composés ont été obtenus à partir de dichlorure de 

zirconocène avec un cyclopentane modifié et de triéthylaluminium. Dans nos travaux, le 

précurseur de zirconium utilisé est du dichlorure de zirconocène non-modifié et un seul produit 

est attendu (Figure 95). 
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Figure 95 : Réaction de la synthèse présentée par Parfenova et al. [200] et celle réalisée dans ce travail 

 

Dans ces travaux, aucun composé polymérique n’a donc été synthétisé. L’approche est 

plutôt de déterminer s’il est possible d’obtenir la céramique visée à partir de molécules de faible 

taille, avant une éventuelle transposition vers des macromolécules. 

IV.1.3.1. Optimisation du protocole de synthèse 

Le dichlorure de zirconocène est apporté à hauteur de 0,025 mmol et dissous dans 

0,4 mL de toluène. Un volume de 0,04 mL de triéthylaluminium est ajouté à la solution refroidie 

préalablement à -78 °C. La solution est ensuite réchauffée jusqu’à température ambiante et les 

auteurs observent les complexes dès 20 min de réaction. Celle-ci est réalisée dans un tube RMN 

pour une analyse instantanée du système. Les quantités ont été multipliées par 10 dans ces 

travaux afin d’obtenir une masse suffisante pour permettre la caractérisation du produit final. 

De plus, le bain réfrigérant à -78 °C indique l’utilisation de glace carbonique. Or celle-

ci est difficile à se procurer et à stocker. L’intérêt du bain réfrigérant dans la synthèse étant de 

limiter l’exothermicité de la réaction et/ou de stabiliser les produits, il ne nous a pas semblé 

indispensable de refroidir aussi bas en température. Il a donc été décidé d’utiliser un mélange 

de glace et de sel pour refroidir les ballons de réaction. Différents mélanges de ce type existent, 

permettant de refroidir à des températures plus ou moins basses. Par exemple l’ajout de NaCl à 

23 wt.% dans de la glace permet d’atteindre une température de -21 °C. Le chlorure de calcium 

hexahydrate (CaCl2, 6 H2O) permet d’atteindre les températures les plus basses avec ce type de 

bain, soit théoriquement -55 °C pour une mélange 100 g de sel pour 70 g de glace [247]. Ce 

mélange réfrigérant a été sélectionné pour ces synthèses. La température mesurée 

expérimentalement n’a pas été aussi basse, du fait probablement de l’inhomogénéité du 
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mélange par la présence de glaçons, mais la température mesurée d’environ -40 °C a été 

considérée comme suffisante. 

Du fait de la grande réactivité à l’oxygène des réactifs utilisés, notamment ceux 

contenant de l’aluminium, il est nécessaire de réaliser la réaction sous atmosphère inerte. Les 

premières expérimentations ont été réalisées sous cloche d’argon (Figure 96). Du gaz est 

apporté au-dessus du ballon de réaction et l’argon étant plus lourd que l’air, il chasse ce dernier. 

Cette technique est simple à mettre en œuvre en laboratoire et a donc été choisie pour 

commencer. 

 

Figure 96 : Schéma du montage utilisé pour la synthèse sous cloche d'argon 

 

Le protocole de la synthèse consiste donc à dissoudre le précurseur métallique 

(dichlorure de zirconocène ou de titanocène) dans du toluène à température ambiante. Le ballon 

de réaction est alors refroidi au moyen du mélange réfrigérant. Le précurseur d’aluminium 

(triméthyl- ou triéthylaluminium) est ensuite ajouté au goutte-à-goutte. La solution est ramenée 

à température ambiante et laissée à réagir pendant plusieurs heures. Enfin, le solvant est extrait 

pour ne récupérer que le produit final. Il a été décidé de réaliser cette étape avec un évaporateur 

rotatif, sous vide, dans un premier temps. 

Les paramètres de la synthèse, réalisée pour un temps de réaction de 2 h, à partir de 

dichlorure de zirconocène et de triméthylaluminium, sont présentés dans le Tableau 35. Le 

triméthylaluminium est ajouté en excès dans le mélange de réactifs avec un ratio 1:11,4, 
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identique à celui utilisé par Parfenova et al. [200]. Le produit a été obtenu sous la forme d’une 

poudre de couleur jaune clair. 

 

Tableau 35 : Paramètres de la synthèse à partir de ZrCp2Cl2 et TMA, sous cloche d’argon 

 S1 

Dichlorure de 

zirconocène (mg) 

Quantité de matière (mol) 0,25.10-3 

Masse (mg) 75 

Triméthylaluminium 

(mL) 

Quantité de matière (mol) 2,85.10-3 

Volume (mL) 1,4 

Toluène (mL) 4 mL 

Temps de réaction 2 h 

Masse de produit final 0,308 g 

 

Le produit obtenu a été analysé par ATG, pour étudier sa stabilité thermique, jusqu’à 

une température de 1300 °C, sous argon. La Figure 97 montre que les pertes de masse 

successives se déroulent à environ 140, 200 et 360 °C puis, à plus haute température, vers 

920 °C. Le rendement céramique de la synthèse S1 est de 52 wt.%. 

 

Figure 97 : Courbe ATG présentant la perte de masse du produit S1, préparé sous cloche d’argon 

 

Les résidus après un traitement à 1300 °C, réalisé sous flux d’argon, ont ensuite été 

analysés par DRX pour connaitre les phases présentes (Figure 98). Seules des phases oxydes, 
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la zircone et l’alumine, ont été détectées dans l’échantillon. Du carbone libre est aussi observé 

en quantité notable et produit le pic très large observé à 2 15-25°. Aucune phase carbure ou 

aluminure n’est identifiée dans l’échantillon. 

 

Figure 98 : Diffractogramme des résidus de S1 après un traitement à 1300 °C sous argon 

 

L’oxygène a donc été détecté en grande quantité dans l’échantillon final. Celui-ci 

provient certainement de l’atmosphère extérieure, malgré l’utilisation d’une cloche d’argon. 

Pour limiter sa présence, il a été décidé de procéder à des manipulations sous rampe vide-argon 

pour toutes les synthèses réalisées dans la suite de ces travaux. Avec cette technique, le ballon 

de synthèse reste toujours sous atmosphère inerte, ou sous vide. L’évaporation du solvant après 

synthèse est réalisée sur cette même rampe avec un piège à l’azote liquide. Le diffractogramme 

du produit obtenu lors de la synthèse S2 après traitement thermique à 1300 °C est présenté en 

Figure 99. L’échantillon contient de nouveau deux phases oxydes de zircone (ZrO2 

monoclinique et tétragonal) mais seule la phase Al2O3 de structure rhomboédrique est présente. 

Par ailleurs, la phase carbure ZrC a été détectée dans le produit. 

Ce protocole a donc été sélectionné car il permet de limiter l’apport d’oxygène dans le 

système et de mener à des phases non-oxydes, malgré la présence d’autres phases oxydes 

difficiles à supprimer. Pour la suite des travaux, les synthèses ont donc été réalisées avec la 

rampe vide-argon et le solvant a été extrait par évaporation par le biais de cette même rampe. 
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Figure 99 : Diffractogramme des résidus de S2, synthèse sous rampe vide-argon, après un traitement à 

1300 °C sous argon 

 

De nombreux paramètres peuvent ensuite être ajustés afin de moduler la composition 

ou le rendement céramique de cette synthèse, comme notamment le temps et la température de 

réaction. De plus, la constitution du mélange initial, i.e. la nature et la proportion des réactifs, 

influe également sur la proportion des éléments et la réactivité du système. 

IV.1.3.2. Influence de la nature du précurseur en aluminium 

L’influence sur la composition finale, de l’utilisation en tant que précurseur 

d’aluminium du triméthylaluminium ou du triéthylaluminium, a été étudiée. Les résultats des 

synthèses S2 et S3, sous rampe vide-argon, réalisées en faisant réagir le précurseur de zirconium 

avec du TMA (S2) et du TEA (S3) pendant respectivement 2 heures et 4 heures ont été 

considérés. Les temps ont été estimés suffisamment proches pour ne pas impacter 

significativement les tendances observées. 

La synthèse S3 a donc été réalisée avec du TEA. Ce dernier étant conditionné à 25 wt.% 

dans du toluène, le volume à ajouter a été ajusté pour garder sa proportion identique dans le 

mélange. De plus, pour cette même synthèse, les quantités de matière ont été quintuplées par 

rapport aux essais précédents. En effet, la masse de produit obtenue après les synthèses S1 et 

S2 était faible (< 500 mg) et ne permettait pas de réaliser des caractérisations précises. En 

augmentant la quantité de réactif, plus d’un gramme de produit a pu être récupéré lors de S3. 

Les paramètres de synthèse sont présentés dans le Tableau 36. 
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Tableau 36 : Paramètres des synthèses S2 et S3 à partir de ZrCp2Cl2 et des deux précurseurs 

d’aluminium 

 S2 S3 

Dichlorure de zirconocène (mg) 75 mg 373 mg 

Précurseur 

d’aluminium 

Triméthylaluminium 

(mL) 
1,4 mL - 

Triéthylaluminium 

(mL) 
- 7,7 mL 

Toluène (mL) 4 mL 20 mL 

Temps de réaction 2 h 4 h 

 

Les phases détectées par DRX après traitement thermique sont présentées en Figure 100 

et sont identiques dans les deux cas. 

 

Figure 100 : Diffractogrammes des produits A. S2 et B. S3 après traitement thermique sous argon à 

respectivement 1300 °C et 1550 °C pendant 2 heures 

 

Il faut noter que les produits n’ont pas subi le même traitement thermique : celui-ci a été 

modifié afin de vérifier la formation d’une phase carbure avec les deux précurseurs. En effet, 

le TMA possède une plus petite chaine carbonée, et donc moins de carbone, que le TEA. Le 

produit de S2 a été pyrolysé jusqu’à 1300 °C et celui de S3 jusqu’à une température plus haute 

de 1550 °C. Cette différence explique que le pic large observé pour S2 à environ 18° et qui 

correspond à du carbone libre n’apparait pas pour le deuxième échantillon. En effet, une plus 

grande température a permis au carbone libre de réagir, et de réduire une partie des oxydes 

présents. La réaction de réduction de la zircone par le carbone libre (Équation IV-2) forme un 
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oxycarbure de formule ZrC1-xOx [248]. Il est probable que le carbure ZrC détecté ici ne soit pas 

stœchiométrique mais soit partiellement substitué en oxygène, au regard de son environnement. 

 ZrO2 (s) + 2,78 C (s) ⇄ ZrC0,84O0,06 (s) + 1,94 CO (g) Équation IV-2 

Aucune différence dans la nature des phases présentes dans les échantillons ne peut être 

retirée de ces résultats. Il semblerait donc que la nature du précurseur d’aluminium n’a que peu 

d’influence sur la composition finale du produit dans le système avec le zirconium. 

IV.1.3.3. Influence du temps de réaction 

Le temps de réaction a été augmenté, afin de s’assurer d’un avancement plus important. 

Deux synthèses ont été réalisées pour des temps de réaction de 4 heures (S3) et de 24 heures 

(S4), à partir de dichlorure de zirconium et de triéthylaluminium. Les paramètres de synthèse 

sont présentés dans le Tableau 37. 

 

Tableau 37 : Paramètres des synthèses à partir de ZrCp2Cl2 et TEA, pour différents temps de réaction 

 S3 S4 

Dichlorure de zirconocène (mg) 373 mg 

Triéthylaluminium (mL) 7,7 mL 

Toluène (mL) 20 mL 

Temps de réaction 4 h 24 h 

 

Le produit récupéré, de couleur jaune, était un liquide même après extraction du solvant, 

contrairement aux synthèses réalisées précédemment menant à une poudre (Figure 101). 

 

Figure 101 : Aspect du produit obtenu après retrait du solvant par réaction du dichlorure de 

zirconocène et de TEA, ici sous rampe vide-argon 
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Chaque produit obtenu a été étudié par analyse thermogravimétrique pour connaitre son 

rendement céramique (Figure 102). Pour 4 heures de réaction, 32 wt.% de résidus ont été 

obtenus contre 24 wt.% pour 24 heures de réaction. Sachant que le dichlorure de zirconocène 

seul mène à un rendement céramique de 2 wt.%, des composés possédant une meilleure stabilité 

en température sont vraisemblablement présents. 

 

Figure 102 : Analyse ATG du produit de la synthèse A. S3 et B. S4 

 

L’analyse en spectroscopie de masse a montré que la décomposition des produits a 

formé de très nombreux fragments (Figure 103 et Figure 104). 

 



Chapitre IV : Synthèse par la voie des précurseurs précéramiques et ablation chimique des 

phases MAX 

Elise Hugon | Thèse de doctorat | Université de Limoges | 2022 204 

 

 

Figure 103 : Fragments détectés lors de la décomposition en température des deux produits S3 et S4 

 

 

Figure 104 : Fragments de masse supérieure à m/z = 60 détectés A. dans le produit S3 et B. dans le 

produit S4 

 

Dans les deux produits obtenus, des fragments de masse m/z = 1, 2 (perte de H et H2), 

m/z = 12,13,14, 15 et 16 (groupes méthyles -CHx), m/z = 17, 18 (signe de la présence 

d’oxygène dans l’échantillon et de groupes -OH et H2O), m/z = 24 à 30 (perte de groupes 
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éthyles C2Hx) ont été détectés. Le signal de masse 30, ainsi que celui à m/z = 31 peuvent 

correspondre à la perte de fragments contenant de l’oxygène comme -CH2O (masse de 30 

u.m.a.) et -OCH3 ou CH2OH (masse de 31 u.m.a.). Les signaux de m/z = 36 à 44 proviennent 

de la détection de fragments de type propyles -C3Hx. Les masses m/z de 45 et 46 peuvent être 

liées respectivement à des fragments de type CHO2 ou CH2O2 et C2H5O ou C2H5OH. Les 

masses m/z = 50 à 58 sont cohérentes avec des fragments C4Hx. 

Dans S3, le fragment de masse la plus élevée, détecté à m/z = 69, pourrait concorder 

avec un alcane C5H9 ou un fragment oxydé C4H5O. Pour le produit S4, obtenu après 24 heures 

de réaction, des fragments sont détectés avec des masses de m/z = 66, 67, 68, 69 et 70, pouvant 

correspondre à des groupes alcanes (C5H6 à C5H10) ou à des fragments contenant de l’oxygène 

(C4H2O à C4H6O). 

De nombreux composés ont été détectés par spectroscopie de masse, avec des masses 

variées sur la plage 1-70, dans les produits S3 et S4. Une grande proportion des fragments sont 

des groupes alkyles, venant vraisemblablement de la décomposition des groupes 

cyclopentadiényles, présents dans les réactifs mais aussi probablement dans les composés 

synthétisés. Cette analyse gravimétrique a mis en évidence la présence d’oxygène par la 

détection de fragments oxydés. Cette contamination semblerait expliquer les rendements 

céramiques précédents. La synthèse S3, réalisée avec un temps de réaction plus court, présente 

un rendement céramique un peu plus important que la synthèse S4. Une théorie peut être 

avancée pour expliquer cette observation. Les composés synthétisés avec un temps plus court 

(S3) pourraient présenter une moins grande stabilité et donc être plus sensibles à la présence 

d’oxygène. Ils auraient alors subi une oxydation plus marquée, menant à un rendement 

céramique plus important. Une meilleure stabilité des composés obtenus après un temps plus 

long lors de la synthèse S4 serait dans ce cas bénéfique. 

Les produits obtenus, après une étape de pyrolyse à 1550 °C pendant 2 heures sous 

argon, ont été analysés par DRX pour connaitre la nature des phases présentes (Figure 105). 
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Figure 105 : Diffractogramme de A. S3 et B. S4, après un traitement thermique à 1550 °C 

 

Dans les deux produits, les phases oxydes ZrO2 et Al2O3 sont détectées. La phase 

carbure ZrC est aussi présente. Dans le produit S3, ZrO2 est présent dans deux formes 

allotropiques, en structure quadratique et monoclinique en faible quantité. La zircone 

monoclinique n’est pas détectée dans le produit S4. La présence de cette phase pourrait être le 

signe de la faible taille des cristallites dans le produit S3, certaines structures cristallographiques 

pouvant être stabilisées pour de toutes petites tailles de grains, du fait de la plus petite énergie 

de surface libre de la forme quadratique par rapport à la forme monoclinique [249]. 

Par traitement Rietveld des diffractogrammes obtenus, il a été possible de déduire les 

proportions des phases principales détectées dans ces échantillons (Tableau 38). 

 

Tableau 38 : Composition, en wt.% des phases présentes, des produits S3 et S4 après traitement 

thermique 

 ZrC Al2O3 ZrO2 (tétragonal) ZrO2 (monoclinique) 

S3 12,8 84,2 0,2 2,8 

S4 16,0 83,8 0,2 - 

 

La phase Al2O3 est détectée majoritairement, à hauteur de plus de 80 wt.%. La phase 

carbure représente 12,8 wt.% pour S3 et 16 wt.% pour S4. Un plus long temps de synthèse 

pourrait donc avoir permis de favoriser la présence de la phase carbure. Bien que cette synthèse 

ne présente pas le meilleur rendement céramique, il semble préférable, pour favoriser la 

composition de l’échantillon final, de réaliser des synthèses sur de plus longues durées. 
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En utilisant le protocole de synthèse établi précédemment, la réaction de dichlorure de 

zirconocène et de triéthylaluminium a permis d’obtenir un produit, après traitement thermique, 

contenant la phase non-oxyde ZrC. L’aluminium n’a été trouvé dans le produit que sous la 

forme d’un oxyde, du fait de la très forte réactivité de son précurseur avec l’oxygène. Le 

protocole de synthèse cherche à limiter au maximum sa présence en se plaçant sous vide ou 

atmosphère inerte pour les manipulations, mais sa présence est difficile à éliminer 

complètement. Il semblerait aussi qu’un plus long temps de synthèse permette d’améliorer la 

proportion finale en phase carbure. Celle-ci est nécessaire à la formation de phases MAX, par 

réaction avec une phase contenant de l’aluminium. 

L’analyse des produits obtenus montre qu’il a été assez difficile de limiter la présence 

d’oxygène dans l’échantillon final, malgré l’optimisation du protocole de synthèse (Figure 

106). 

 

Figure 106 : Récapitulatif de l’optimisation du protocole réalisée dans le système Zr-Al-C 
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Les précurseurs utilisés y étant très sensibles, des précautions supplémentaires seraient 

nécessaires pour limiter cette présence. L’oxygène peut par exemple venir directement du 

dichlorure de zirconocène, celui-ci étant hygroscopique. Une autre étape critique est notamment 

celle de la mise en place dans les fours pour la pyrolyse, malgré le transport de l’échantillon 

sous atmosphère d’argon et l’ouverture sous flux d’argon du four. Ces difficultés ont ici 

empêché la formation en quantité suffisante d’une phase aluminure et donc a fortiori la 

formation d’une phase MAX. 

Les phases MAX du système Zr-Al-C étant, même par des méthodes de synthèse plus 

conventionnelles, difficiles à obtenir, il a été décidé d’étudier ensuite le système Ti-Al-C. Le 

protocole de synthèse, défini et optimisé précédemment, a été utilisé. 

IV.1.4. Synthèse dans le système Ti-Al-C 

Des synthèses ont été réalisées en partant d’un précurseur métallique de titane et en le 

faisant réagir avec du TMA et du TEA, pour des durées de réaction de 60 heures. La durée de 

réaction a été augmentée pour prendre en compte la conclusion de la partie IV.1.3.3, soit qu’un 

temps de synthèse plus important permettait d’augmenter la proportion de phase carbure 

synthétisée. Les quantités de matière utilisées et les paramètres de synthèse sont rappelés dans 

le Tableau 39. Après extraction du solvant, le produit obtenu par l’utilisation de TEA est un 

solide alors que le celui obtenu avec le TMA a une consistance pâteuse. Les deux produits 

obtenus sont de couleur rouge. 

 

Tableau 39 : Paramètres des synthèses S5 et S6 à partir de TiCp2Cl2, et de TMA ou TEA 

 S5 S6 

Dichlorure de titanocène (mg) 320 mg 

Précurseur d’aluminium TEA 

1,5 mL 

TMA 

1,3 mL 

Toluène (mL) 20 mL 

Temps de réaction 60 h 

 

Les produits synthétisés ont été analysés par spectroscopie de RMN du proton et du 

carbone afin d’étudier leur structure. Les spectres présentés ci-après ne présentent que les 
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signaux associés aux produits, les signaux dus au solvant deutéré utilisé (toluène-d8) ont été 

masqués. 

Le spectre RMN du produit S5 (Figure 107) montre un pic singulet très intense à 

0,82 ppm. L’analyse de la littérature disponible sur ce système nous a permis de connaitre les 

composés secondaires susceptibles de se former lors de la réaction entre le dichlorure de 

titanocène et un trialkylaluminium. Tritto et al. [250] ont identifié deux signaux provenant du 

composé Cp2TiCH3Cl à δ = 5,66 ppm (10H, Cp) et à δ = 0,80 ppm (3H, CH3), ce qui confirme 

la présence de ce composé dans le produit S5. D’autres signaux sous forme de singulets étant 

visibles dans la région 5 – 6 ppm, il est probable que d’autres composés possédant des Cp, mais 

avec des environnements différents de celui indiqué précédemment, soient présents [250]. 

 

Figure 107 : Spectre de RMN 1H du produit de la synthèse S5 

 

Le reste du spectre présente des signaux relativement larges, dus à des variations dans 

l’environnement des protons. Ce phénomène peut apparaitre lors de l’intégration dans la 

structure d’atomes d’oxygène et l’apparition de groupements oxygénés. Les réactifs utilisés 

étant très sensibles à sa présence, il est possible que cet élément ait été intégré à la structure des 

composés. Dans le spectre de S5, un signal est détecté à un déplacement chimique de -0,9 ppm 

qui peut correspondre au groupement -O-Al-CH3, apparaissant lors de l’oxydation du 

triméthylaluminium en méthylaluminoxane (MAO) (Équation IV-3) [246,251]. Deux autres 
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signaux larges entre 1 et 1,5 ppm et autour de 2,8 ppm apparaissent aussi sur le spectre, qui 

correspondent à des protons plus déblindés, par exemple par la présence d’un oxygène 

supplémentaire dans la structure. 

n H2O + (n+1) Al(CH3)3 → (H3C)2Al-[O-AlCH3]n-CH3 + 2n CH4 Équation IV-3 

Il semble donc que le produit S5 soit un mélange de différents composés, dont la plupart 

n’ont pas pu être identifiés. La présence du produit Cp2TiCH3Cl a néanmoins été confirmée. 

Malgré les difficultés rencontrées pour indexer tous les signaux, la principale information tirée 

de la caractérisation RMN du produit S5est la présence d’oxygène. 

 

Le produit de S6 a été obtenu par la réaction du précurseur en titane avec du 

triméthylaluminium. Les spectres 1H et 13C de ce produit sont présentés en Figure 108. En plus 

de ceux-ci, une carte HSQC a été réalisée sur cet échantillon afin d’étudier plus précisément les 

corrélations entre les protons et les carbones de la structure (Figure 109). 

 

Figure 108 : Spectre de RMN 1H du produit S6 
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Figure 109 : Spectre RMN couplé 1H et 13C (carte HSQC) avec la présence A. des groupements Cp, B. 

des -CH2 pontants, C. et D. des groupes -AlCH3 ainsi que des signaux de plus faible intensité 

 

Le composé visé ici, de formule Cp2Ti(µ-Cl)CH2Al(CH3)2, portant Ti et Al sur son 

cycle à 4 atomes, a été caractérisé dans la littérature par spectroscopie RMN 1H et 13C 

[199,250,252]. Le groupement Cp donne un signal 1H à  5,67 ppm, et à  = 114 ppm en 13C 

selon Ott et al. Le méthylène -CH2 pontant correspond à un déplacement chimique très élevé 

(1H  = 8,28 ppm et 13C  = 188 ppm), du fait de sa proximité avec des groupes déblindants tels 

que Cp2Ti- et -Cl. Au contraire, les groupes -CH3 liés à l’aluminium sont blindés avec un 

déplacement chimique à  -0,28 ppm en 1H, et  -6,8 ppm en carbone selon Ott et al. Grâce à 

ces données de la littérature, la présence de ce composé dans le produit S6 a pu être confirmée. 

Le composé Cp2TiClCH3, qui se forme par substitution d’un chlore par un groupe 

méthyle dans le réactif Cp2TiCl2, présente des signaux 1H à  5,81 ppm (Cp, 13C δ 115,5 ppm) 

et à  0,82 ppm (CH3, 
13C  49,3 ppm) [250,252]. Sa présence a donc été montrée dans les 

produits S5 et S6. 

Un troisième composé a pu être identifié dans le produit, bien que présent en très faible 

quantité. Les pics associés sont de faibles intensité et visibles seulement sur des 

agrandissements de la carte HSQC (Figure 109). Il s’agit du diméthyltitanocène, appelé aussi 
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réactif de Pétasis, de formule Cp2Ti(CH3)2. Dans la littérature, deux signaux lui sont attribués 

à  5,67 ppm en 1H (Cp, 13C à  113,2 ppm) et à  0,06 ppm (CH3, 
13C à  46,3 ppm). 

D’autres pics, appartenant à des composés minoritaires, sont présents sur le spectre mais 

n’ont pas pu être attribués à une structure. Ainsi, le produit de S6 est un mélange de différents 

composés (Figure 110). 

 

Figure 110 : Composés présents par la synthèse S6 à partir de dichlorure de titanocène et de TMA 

pour 60 heures de réaction 

 

Deux produits majoritaires ont été détectés après la synthèse S6, après réaction entre le 

dichlorure de titanocène et le triméthylaluminium : les composés Cp2TiClCH3 et 

Cp2Ti(µ-Cl)CH2Al(CH3)2. Grâce à l’intégration de ces signaux, il a été possible de déterminer 

les proportions de ces deux composés dans le produit (Tableau 40). Le composé visé, 

Cp2Ti(µ-Cl)CH2Al(CH3)2, est donc présent en deux fois moins grande quantité que le composé 

Cp2TiClCH3. 

 

Tableau 40 : Déplacements chimiques observés et proportions des deux composés identifiés dans le 

produit S6 

 Cp2TiClCH3 (◼) Cp2Ti(µ-Cl)CH2Al(CH3)2 (◼) 

Déplacements 

chimiques δ 

observés 

Groupe 1H 13C Groupe 1H 13C 

Cp 

CH3 

5,73 ppm 

0,77 ppm 

115,6 ppm 

49,0 ppm 

Cp 

µ-CH2 

CH3 

5,63 ppm 

8,27 ppm 

-0,35 ppm 

112,2 ppm 

188,3 ppm 

-7,3 à -6,8 ppm 

Proportions 

relatives 
62 % 38 % 
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Le produit de S6 est composé de relativement peu de molécules majoritaires différentes, 

notamment comparé au produit S5. Il semble aussi que la présence d’oxygène soit moins 

importante dans ce cas, ce qui pourrait être confirmé par analyse élémentaire de l’oxygène. La 

meilleure réactivité du TMA, comparé au TEA, peut avoir permis d’obtenir un meilleur 

avancement et donc un produit final plus proche de ce que nous recherchions, avec notamment 

la présence du composé mixte cyclique Cp2Ti(µ-Cl)CH2Al(CH3)2. 

 

Les produits de S5 et S6 obtenus ont été caractérisés par ATG couplée à de la 

spectroscopie de masse pour connaitre leur stabilité thermique et la nature des fragments 

dégagés lors de leur dégradation (Figure 111). 

 

Figure 111 : Courbes ATG des produits A. S5 et B. S6 pour un traitement thermique sous argon à 

1300 °C 

 

Le produit de S5, après un traitement de 1300 °C, présente un rendement céramique 

d’environ 55 wt.% avec deux pertes de masse distinctes à 200 et 680 °C. Cette tendance est 

différente de ce qui a été observé précédemment, où les produits de synthèse se décomposaient 

à des températures inférieures à 300 °C, puis avaient une masse relativement stable. La 

spectroscopie de masse a permis de déterminer les types de groupements qui se volatilisent à 

ces températures. Les dégagements gazeux observés aux alentours de 200 °C sont 

principalement constitués d’hydrogène H et H2 (m/z = 1 et 2), de fragments de groupes méthyle 

-C, -CH, CH2 et –CH3 (m/z = 12, 13, 14 et 15), de fragments éthyle –CHx-CHx (m/z = 24, 25, 

26, 27, 28, 29 et 30), de groupes propyle –CHx-CHx-CHx (m/z de 40 pour C3H4 à 44 pour C3H8) 

et de fragments possédant une fonction cétone ou alcool comme CH2OH ou CH3O pour 
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m/z = 31 et CHO2 ou C2H5O pour m/z = 45. Les dégagements détectés à une température plus 

importante d’environ 680 °C correspondent à la perte de dihydrogène H2. 

Le produit de la synthèse S6 présente un rendement céramique légèrement plus 

important de 63 wt.% et quatre pertes de masse distinctes à 140, 200, 315 et 700 °C. Les pertes 

à plus basse température (< 150 °C) correspondent à la perte de groupes méthyle –CHx (-C à –

CH4, m/z = 12 à 16), éthyle -C2Hx (-CH-CH, -CH-CH2 et -CH2-CH3 pour m/z = 26, 27 et 29) 

et propyle –C3Hx (C3H5 à C3H8 pour m/z = 41 à 44). La perte de ces fragments commence donc 

à plus basse température que dans le cas de la synthèse S5 à partir de triéthylaluminium. À 

200 °C, la perte d’hydrogène H2 (m/z = 2), de fragments méthyle (m/z = 12 à 16) et éthyle 

(m/z = 29 seulement, -CH2-CH3) est détectée. La perte de -CH2-CH2-CH2 (m/z = 42) est 

associée à la perte de masse à 315 °C. La diminution de masse à 700 °C correspond à la perte 

de H2 ainsi que de groupements CH-CH2. La constitution des produits obtenus par la synthèse 

S6 semble donc avoir limité la production de fragments volatils en température. 

Les produits ont été pyrolysés sous argon pour retirer la partie volatile. Différentes 

températures de pyrolyse ont été testées pour connaitre l’évolution de la composition du produit 

de la synthèse S6 (Figure 112). La phase Ti2AlC ayant été synthétisée par frittage naturel autour 

de 1400 °C, le traitement thermique a été réalisé à des températures comprises entre 700 et 

1400 °C. 

Après un traitement thermique à 700 °C, les phases oxydes Al2O3 (δ-Al2O3 - système 

quadratique), TiO2 et Ti3O5 sont détectées ainsi que la phase aluminure TiAl2. Du carbone libre 

est aussi présent en grande quantité dans l’échantillon. À 1000 °C, l’alumine se transforme en 

corindon, qui cristallise dans le système rhomboédrique. Deux phases oxydes de titane ont 

également été synthétisées : Ti3O5 et Ti4O7. Pour un traitement à 1200 °C, les phases oxydes 

Al2O3 (corindon) et Ti2O3 sont observées. La phase oxycarbure de composition TiC0,4O0,6 peut 

venir de la réduction progressive de TiO2 en présence de carbone libre. Pour une température 

supérieure de 1400 °C, la phase corindon est accompagnée d’une phase oxycarbure 

d’aluminium AlC0,5O0,5. La phase carbure TiC et la phase aluminure TiAl3 sont détectées à cette 

température. La présence simultanée d’une phase carbure et d’une phase aluminure binaire, est 

une bonne nouvelle. Dans les bonnes conditions de traitement thermique, celles-ci pourraient 

mener à la formation de phases MAX. La quantité de phases oxydes ainsi que la relative faible 

proportion de phase aluminure explique néanmoins l’absence de phases MAX dans cet 

échantillon. 
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Figure 112 : Composition du produit S6 après un traitement thermique à différentes températures A. 

700 °C, B. 1000 °C, C. 1200 °C et D. 1400 °C 

 

Le traitement thermique du produit S5, à 1400 °C, dont le diffractogramme n’est pas 

présenté ici, a conduit à un échantillon comprenant la phase carbure TiC et la phase corindon 

seulement. Cet échantillon, en accord avec les observations faites grâce à l’ATG et la RMN a 

donc certainement été plus oxydé que le produit S6, empêchant la formation d’une phase 

aluminure. 

IV.1.5. Conclusion 

Les synthèses dans les systèmes Zr-Al-C et Ti-Al-C ont donc été étudiées dans ces 

travaux, par réaction entre un dichlorure de métallocène et un précurseur d’aluminium. Deux 

précurseurs ont été sélectionnés : le triméthylaluminium et le triéthylaluminium, afin d’adapter 

la quantité de carbone apportée au système. Le protocole de synthèse a été ajusté pour limiter 

la présence de l’oxygène et favoriser la présence des phases carbures et aluminures dans 

l’échantillon après traitement thermique et le départ des fragments volatiles. 
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La synthèse à partir de dichlorure de zirconocène n’a pas mené à une phase aluminure 

ZrxAly en quantité notable, bien que la phase ZrC ait été présente. En utilisant du dichlorure de 

titanocène, avec du triméthylaluminium, le gain d’activité sur le précurseur d’aluminium a 

permis d’obtenir le complexe mixte visé (Cp2Ti(µ-Cl)CH2Al(CH3)2), à hauteur de 38%. De 

plus, après traitement thermique à 1400 °C pendant 3 heures, l’échantillon contient la phase 

carbure TiC et la phase aluminure TiAl3 (Figure 113). Deux phases oxydes, de composition 

Al2O3 et AlC0,5O0,5, sont également présentes. L’échantillon parait néanmoins avoir subi une 

oxydation moins marquée, avec la détection de moins de fragments oxydés par ATG et RMN. 

Ceci pourrait être confirmé par une analyse élémentaire de l’oxygène contenu dans 

l’échantillon. 

 

Figure 113 : Résumé des synthèses réalisées dans ces travaux par voie PDC dans les systèmes Zr-Al-C 

et Ti-Al-C 

 

Ces phases, si présentes dans les bonnes proportions, peuvent réagir pour former une 

phase MAX. La présence d’oxygène dans le système reste néanmoins un frein à la composition 

finale des échantillons. Ces points constituent donc une perspective de l’exploration de ces 
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systèmes réalisée dans ces travaux. Plusieurs pistes sont envisagées pour limiter l’intégration 

de l’oxygène dans le système. 

Comme vu dans ces travaux, le temps de réaction influe sur la composition finale de 

l’échantillon, et notamment sur la proportion de phase carbure synthétisée. L’impact de la 

température de réaction pourrait également être étudié. De plus, la nature et la stœchiométrie 

des réactifs dans le mélange initial permettrait de faire varier la proportion de chaque élément 

et donc la réactivité du système. Du carbone supplémentaire pourrait, par exemple, être amené 

par un autre précurseur. Ce dernier engendrerait un environnement plus réducteur et, 

vraisemblablement, la diminution de la proportion de phases oxydes après traitement 

thermique. Il est également possible d’envisager des traitements thermiques sous atmosphère 

réductrice dont les paramètres tels que le temps ou la température mèneraient à la 

consommation d’une partie des phases oxydes présentes. 

De nouveau réactifs tels que ZrCl4 et TiCl4 pourraient également remplacer les 

précurseurs de type métallocène utilisés dans ces travaux. Ceux-ci pourraient engendrer une 

structure polymérique, lors d’une phase de réticulation, de stabilité thermique différente de 

celles présentées par les composés de faible taille synthétisés ici. Il serait aussi possible 

d’ajouter, dans le mélange de départ un composé organomagnésien, avec une affinité avec 

l’oxygène encore plus importante que celle présentée par les réactifs. L’oxydation serait donc 

préférentiellement réalisée sur ces composés, qui devraient par la suite être extraits du produit 

de synthèse. 

Bien qu’aucune phase MAX n’ait été obtenue ici, la synthèse par cette voie, en utilisant 

des précurseurs céramiques liquides, reste originale et prometteuse, aucun article n’étant été 

publié à notre connaissance sur l’exploration de ces systèmes. 
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IV.2. Ablation chimique de Ti2AlC et caractérisations de la phase MXène Ti2C 

obtenue 

Dans le Chapitre III, la synthèse de la phase MAX Ti2AlC par les techniques de frittage 

naturel, fusion à l’arc et SPS a été étudiée. Comme présenté dans le Chapitre I, les phases 

MAX peuvent être traitées chimiquement avec une solution fluorée pour retirer l’élément A de 

la structure et former un composé bi-dimensionnel (MXène). Les poudres de Ti2AlC de départ, 

obtenues par synthèse par frittage naturel ou SPS, ont été sélectionnées pour contenir plus de 

90 wt.% de Ti2AlC, et broyées pour atteindre une taille de grains d’environ d50 = 5 µm. 

L’utilisation d’acide fluorhydrique pour réaliser cette étape est la plus décrite dans la littérature 

et a constitué la première partie de nos expérimentations. Une deuxième technique, utilisant un 

sel fluoré et un acide, est aussi décrite dans la littérature. Cette technique forme HF in situ et 

présente l’avantage de permettre une attaque moins prononcée avec des concentrations locales 

plus faibles et donc de moins dégrader le matériau. 

Après attaque, les poudres sont rincées par ajout d’eau distillée et centrifugation selon 

le protocole explicité par Alhabeb et al. [253]. Lors de cette étape, les feuillets de MXènes sont 

séparés du surnageant acide qui est ensuite retiré. Les MXènes absorbant les rayonnements avec 

des longueurs d’onde dans le visible, la couleur de ce surnageant donne une indication sur la 

présence de phases MXène. En effet, une solution colloïdale de Ti2CTx donne une couleur 

violette à la solution (absorption dans le vert, autour de 500 nm) et la présence de Ti3C2Tx se 

traduit par une couleur verte (absorption dans le violet, vers 750 nm) [254]. Cette opération de 

rinçage est répétée jusqu’à l’obtention d’un pH neutre. La solution est ensuite filtrée sur 

Büchner avec un filtre PVDF de diamètre de pore 0,22 µm et séchée en étuve pour une nuit. 

Pour déterminer la présence de la phase MXène Ti2C recherchée, le produit obtenu est 

analysé par DRX. Cette phase possède une signature caractéristique : seuls les pics (00l) de la 

structure de Ti2AlC apparaissent, plus larges et à des angles de diffraction plus faibles. En effet, 

la symétrie de la structure n’est conservée que selon l’axe c et, dans la phase MXène, la distance 

interréticulaire d(00l) est agrandie, du fait de l’intercalation d’ions entre les feuillets lors de 

l’attaque chimique. Les pics caractéristiques de Ti2CTx sont donc observés à environ 2 7°, 33° 

et 60°. 

La microstructure du produit est observée par MEB, car l’attaque chimique modifie 

l’aspect des grains. Une structure de type « accordéon » peut être observée, notamment quand 

l’attaque est réalisée avec un acide concentré. En effet, le dégagement de H2 gazeux, produit de 

la réaction entre l’acide et la phase MAX, sépare les feuillets et celui-ci est d’autant plus brutal 
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que l’acide est concentré. Cette observation est couplée à l’utilisation de l’EDS afin de vérifier 

la composition des grains observés. Dans la littérature, un ratio Ti:C:O:F de 40:20:20:20 est 

observé pour Ti2C, prenant ainsi en compte la substitution de Al par des groupements terminaux 

de type –OH, –O et –F [255,256]. 

IV.2.1. Utilisation d’acide fluorhydrique 

Dans la littérature, l’attaque chimique de Ti2AlC a été réalisée par Naguib et al. à 

température ambiante, avec une solution de HF à 10% pendant 10 heures [255]. Le rendement 

de l’attaque est de 60 wt.%. Le paramètre de maille c du matériau augmente, passant d’une 

distance interréticulaire d002 de 13,6 Å à 15,04 Å après ablation. 

La concentration de la solution acide et le temps d’attaque influence le taux 

d’avancement de l’ablation et donc la qualité du produit obtenu. Des conditions d’ablation trop 

modérées ne permettent pas d’extraire la totalité de l’aluminium de la structure et des conditions 

trop sévères mènent au retrait combiné de l’aluminium et du titane, voire à la décomposition 

des feuillets de MXènes dans la solution acide [255,257]. Naguib et al. ont ainsi dissous 

complètement Ti2AlC avec l’utilisation d’une solution de HF à 50% pendant 2 heures. Ils ont 

aussi montré que des conditions d’ablations trop sévères menaient à la formation de composés 

fluorures ternaires tels que Ti2AlF9 [258]. 

IV.2.1.1. Influence de la concentration d’acide 

Pour commencer, les conditions d’ablation présentées dans la littérature ont été 

reproduites et la concentration en acide fluorhydrique a été fixée à 10%. Le choix du temps de 

traitement a ici été conditionné par les horaires d’ouverture du laboratoire. En effet, après 

l’attaque chimique, la poudre récupérée doit être rincée, filtrée et mise à l’étuve. La durée de 

traitement a donc été réduite à 7 heures afin de pouvoir réaliser toutes ces étapes sans 

précipitation. 

Le rendement massique de l’étape d’ablation peut être calculé comme la masse de 

produit obtenue sur la masse de poudre initiale traitée. En théorie, le rendement maximal est 

proche de 1. En effet, lors de l’ablation, l’aluminium est retiré de la structure mais des groupes 

terminaux (T = O, OH, Cl, F) s’adsorbent sur la surface du feuillet Ti2CTx. Dans la 

bibliographie, des rendements d’environ 60 wt.% ont été observés pour l’ablation de Ti2AlC, à 

cause de pertes lors de la centrifugation et de la filtration [255]. Ici, 1 gramme de poudre a été 

traité et 100 mg de produits ont été obtenus, ce qui correspond à un rendement de 10 wt.%. Bien 

que de la poudre puisse être perdue lors de certaines étapes du protocole, cette valeur reste assez 
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faible. Aucun pic assimilable à la présence de Ti2C n’est visible sur ce diffractogramme. Le 

produit obtenu contient la phase initiale Ti2AlC en grande quantité, comme vu en Figure 114. 

Lors des étapes de lavage et de centrifugation, après l’attaque chimique, il a été rapporté que 

les phases initiales n’ayant pas été ablatées peuvent être retirées [259]. Dans ce cas, la phase 

initiale Ti2AlC n’a été, au mieux, que partiellement lavée. 

 

Figure 114 : Diffractogramme du produit obtenu après attaque d'une poudre de Ti2AlC pendant 7 

heures avec une solution HF à 10% 

 

La micrographie de la poudre récupérée, présentée en Figure 115, montre un écartement 

des feuillets sur certains grains. Cette observation indiquerait qu’une réaction a eu lieu entre la 

poudre de Ti2AlC et la solution de HF, avec la formation de H2 gazeux (Équation IV-4). 

 𝑀𝑛+1𝐴𝑙𝑋𝑛  +  3𝐻𝐹 ⇆  𝑀𝑛+1𝑋𝑛  +  
3

2
 𝐻2  +  𝐴𝑙𝐹3 Équation IV-4 
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Figure 115 : A. Micrographie de la poudre obtenue et positions des pointés EDS, B. et C. grains 

présentant des feuillets délaminés après une attaque avec HF 10% pendant 7 heures 

 

Afin de confirmer l’extraction de l’aluminium hors de la structure lors de l’étape 

d’ablation, des pointés EDS ont été réalisés sur quelques grains, repérés sur la micrographie par 

des points colorés (Tableau 41). 

 

Tableau 41 : Composition des pointés EDS de la poudre attaquée avec HF 10% pendant 7 heures 

(grains visibles en Figure 115 A) 

Élément ◼ (%atomique) ◼ (%atomique) 

Ti 55,9 6,5 

C 16,2 77,5 

O 7,0 11,2 

F 1,9 4,1 

Al 18,7 0,5 

W 0,3 0,2 

Composition du grain Ti2AlC Riche en carbone 
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Le pointé rouge montre la présence d’aluminium résiduel et le grain possède une 

composition proche d’un grain de Ti2AlC. Le pointé bleu contient une grande proportion de 

carbone. Celui-ci peut venir de la dégradation de Ti2AlC par l’action de HF. Heidarpour et al. 

ont obtenu du graphène (MLG : multi-layered graphene) par attaque de Ti2AlC par une solution 

concentrée à 10% et 40% de HF pendant quelques heures, extrayant donc le titane et 

l’aluminium de la structure. Les auteurs ont attribué cette observation à la morphologie des 

poudres traitées et à la réaction incomplète des poudres de départ dans la formation de la phase 

MAX [257]. La détection d’un grain possédant une grande proportion de carbone pourrait donc 

être expliquée par ce phénomène. De plus, le faible rendement observé dans ce cas peut être le 

signe d’une dégradation de la poudre par l’attaque acide et par la dissolution d’une partie de la 

phase Ti2AlC et de la phase Ti2C éventuellement formée lors du traitement. Du tungstène a 

aussi été détecté dans la poudre. Il constitue une impureté due au broyage préalable, nécessaire 

pour avoir une taille de grain suffisamment faible et uniforme pour réaliser une attaque 

homogène de la poudre. 

L’influence de la concentration de HF a ensuite été étudiée. Une solution diluée à 5% et 

une solution de concentration 20% ont été utilisées afin d’étudier l’impact de ce paramètre. Par 

extrapolation des données présentes dans la littérature, les temps d’ablation ont été définis afin 

d’observer l’ablation de la phase initiale tout en évitant la détérioration des produits formés 

[260,261]. Ainsi pour la solution à 5%, le temps de réaction a été augmenté à 16 heures et réduit 

à 4 heures pour la solution à 20% (Tableau 42). 

 

Tableau 42 : Paramètres d’ablation chimique utilisés pour traiter une poudre de Ti2AlC avec une 

solution de HF à différentes concentrations 

 1 2 3 

Concentration (wt.%) 10 5 20 

Temps d’attaque (h) 7  16  4  

Température Ambiante 

Rendement de l’attaque 

(%) 
10 16 2 

 

Pour une concentration plus faible de la solution acide, le rendement augmente jusqu’à 

16% mais il diminue à 2% pour l’utilisation d’une solution concentrée à 20%, malgré le temps 
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de traitement plus court. Cette observation est cohérente avec la théorie précédemment 

explicitée que la phase MAX est partiellement dissoute dans la solution de HF, entrainant donc 

des rendements bas. 

Les diffractogrammes obtenus sur les produits récupérés après attaque chimique avec 

une solution de HF à 5% pendant 16 heures et à 20% pendant 4 heures sont visibles en Figure 

116. 

 

Figure 116 : Diffractogrammes des produits obtenus après attaque avec une solution HF A. à 5% 

pendant 16 heures et B. à 20% pendant 4 heures 

 

Pour un traitement avec une solution peu concentrée, les phases présentes sont 

résiduelles de la poudre de départ : Ti2AlC et Ti3AlC2 qui n’ont donc pas été ablatées. La phase 

Ti2C n’est pas détectée par DRX. Après un traitement avec une solution concentrée à 20% 
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pendant 4 heures, bien que les phases Ti2AlC, Ti3AlC2 et TiC soient toujours détectées, un pic 

est visible aux bas angles qui pourrait correspondre à la présence de phases MXènes. Le pic se 

situe à 2 = 7,7° ce qui correspond à une distance interréticulaire d002 = 11,5 Å et à un paramètre 

de maille c = 23 Å. Naguib et al. ont détecté le pic (002) de Ti2C à 11,7° lors d’une attaque avec 

HF 10% pendant 10 heures, ce qui correspond à un élargissement de la structure plus faible que 

ce qui a été observé dans notre cas [255]. La phase Ti2C synthétisée avec une solution de HF à 

40% par Li et al. a produit un pic à plus bas angle vers 7,5°, signe de la présence de molécules 

intercalées entre les feuillets [256]. L’équipe de Liu et al. ont aussi observé un élargissement 

du paramètre c plus important, avec un pic 2 aux alentours de 7°, mais en traitant la poudre de 

Ti2AlC avec différents mélanges de sels fluorés menant à l’intercalation entre les feuillets 

d’ions Li+, Na+, K+, ou NH4
+ de grande taille [262,263]. Un écartement des feuillets aussi 

prononcé n’est donc observé qu’avec l’insertion de molécules entre les feuillets. 

Seredych et al. ont étudié la nature et la stabilité thermique des groupes de surface après 

l’ablation de Ti3AlC2 par une solution de HF à plusieurs concentrations [264]. Ils montrent que 

l’utilisation d’une solution de HF concentrée augmente la proportion de molécules d’eau 

intercalées entre les couches. Ce phénomène s’explique par l’obtention d’une structure plus 

ouverte lors d’une ablation excessive, créant plus de sites macroscopiques permettant 

l’adsorption des molécules d’eau. Celles-ci peuvent donc s’insérer dans la structure sous la 

forme de couches multiples. Cette hypothèse est confirmée par l’observation de températures 

plus basses de désorption, entre 100 et 200 °C pour une solution HF 30 % contre une perte à 

320 °C pour une solution de HF moins concentrée. Les molécules sont donc moins liées à la 

structure, ce qui est cohérent avec les interactions eau-eau qui sont moins fortes que les 

interactions surface du feuillet-eau. Dans le cas d’une solution moins concentrée, bien que 

celle-ci contienne plus d’eau, son utilisation est synonyme d’une structure moins ouverte et, 

généralement, de l’adsorption d’une monocouche d’eau. Ce phénomène explique les 

paramètres de maille c plus importants observés dans nos travaux et ceux de Li et al. lors de 

l’utilisation d’une solution en HF concentrée à respectivement 20% et 40% [256]. 

Il est donc probable que l’intercalation de molécules d’eau entre les feuillets pendant 

l’attaque ait entrainé l’élargissement de la structure. Celles-ci ont ensuite été évaporées lors du 

séchage à 80 °C réalisé mais la structure est restée déformée. Shekhirev et al. écrivent qu’il est 

possible d’estimer le nombre de couches d’eau (ou d’une autre molécule intercalée) en 

connaissant le paramètre de maille c de la poudre sèche et de la poudre intercalée (Figure 117) 

[259]. 
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Figure 117 : Schéma de la structure de M3X2Tx lors de l’intercalation de molécules d’eau 

(approximées par des sphères bleues) entre les feuillets, adapté de [259] 

 

Du fait des fortes interactions entre les feuillets MXènes et ces molécules intercalées, 

un traitement à haute température est nécessaire pour obtenir la poudre sèche. Son paramètre 

de maille c peut aussi être approximé par le paramètre de maille de la poudre MAX initiale. 

Pour Ti2AlC, celui-ci vaut 13,6 Å, soit un d002 de 6,5 Å. La détection du pic (002) de Ti2C à 

7,7° donne un d002 de 11,5 Å, ce qui correspond à un espace entre les feuillets de 5 Å. La taille 

d’une molécule d’eau peut-être estimée à 2,75 Å, à partir de l’extrapolation des rayons de Van 

der Waals des atomes [265]. En se basant sur ces hypothèses, il a été possible de déduire qu’en 

moyenne 1,8 couche de molécule d’eau était présente entre les feuillets, soit environ 1 couche 

de H2O adsorbée aux -OH présents sur chaque surface des feuillets. Cette valeur est cohérente 

avec celle présentée par Shekhirev et al., calculée sur une poudre de Ti3C2Tx ablatée [259]. 

Les microstructures des poudres obtenues après traitement avec la solution de HF sont 

présentées en Figure 118. 
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Figure 118 : Micrographies de la poudre obtenue après une attaque A., B. avec HF 5 % pendant 16 

heures et C., D. avec HF 20 % pendant 4 heures 

 

Pour un traitement avec une solution concentrée à 5 %, les feuillets paraissent peu 

séparés les uns des autres. Les pointés EDS réalisés montrent que plusieurs grains contiennent 

encore de l’aluminium, signe que l’ablation n’a pas atteint un taux d’avancement suffisant 

(Tableau 43). 

 

Tableau 43 : Composition des pointés EDS de poudre attaquée avec HF 5 % pendant 16 heures (grains 

visibles en Figure 118 A) et avec HF 20 % pendant 4 heures (grains visibles en Figure 118 C) 

 HF 5 % pendant 16 heures HF 20 % pendant 4 heures 

Élément 

(% atomique) 
◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ 

Ti 49,6 81,1 26,8 54,3 16,6 30,5 4,5 19,2 

C 22,1 9,4 29,8 32,3 17,6 22,6 40,4 25,7 

O 7,9 4,5 23,5 6,5 42,5 21,9 4,7 12,6 

F 1,9 1,5 10,9 1,7 18,4 24,5 50,2 42,1 

Al 18,4 3,4 8,7 5,0 4,9 0,5 0,2 0,4 

W 0,1 0,1 0,3 0,2     

Composition 

du grain 
Ti2AlC Titane 

Ti2AlC/ 

Ti2C 
Ti2C ? 

Riche en 

oxygène 
Ti2C 

Fluor/ 

carbone 

Riche en 

fluor 
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Le grain correspondant au pointé vert, et visible en Figure 118 B, semble correspondre 

à un grain de Ti2AlC ablaté partiellement, avec la présence simultanée d’aluminium, de fluor 

et d’oxygène, qui correspondent à la présence de terminaisons de surface –F et –OH.  

L’observation du produit obtenu après un traitement avec une solution concentrée à 

20 % montre que l’ablation a été plus avancée dans ce cas avec la présence en plus grand 

nombre de grains dont les feuillets sont séparés (Figure 118 D). De plus, l’aluminium n’a pas 

été détecté dans la majorité des grains. Une phase secondaire, présentant des grains plus petits, 

semble coexister avec les grains principaux. Le pointé rouge montre que ces grains contiennent 

beaucoup d’oxygène, ce qui pourrait correspondre à l’oxydation des grains de phase MXène en 

TiO2. Les pointés vert et cyan montrent la présence de carbone et de fluor en grande quantité à 

cet endroit. Ces deux composés peuvent venir respectivement de la décomposition de la phase 

MXène et de la dissociation de HF dans le milieu. La concentration de la solution de HF est 

donc vraisemblablement trop élevée. Le pointé bleu pourrait correspondre à la composition 

d’un grain de Ti2C, bien que le ratio Ti:C ne soit pas 2:1 comme attendu, mais plus riche en 

carbone. Cette observation peut être reliée à une ablation excessive. 

Les ablations présentées dans cette partie ont toutes présenté un rendement faible 

(inférieur à 20 %), rendant difficile la caractérisation des produits obtenus, notamment en DRX 

où une quantité minimale est nécessaire. Il est probable qu’une grande partie de la phase MAX 

de départ se soit dissoute dans la solution acide, peu de pertes ayant été observées dans le reste 

du protocole. Ce phénomène a été rapporté dans la littérature, notamment par Naguib et al. qui, 

lors de leurs premiers essais d’ablation de Ti2AlC , avaient observé sa dissolution complète lors 

d’un traitement dans HF à 50% pendant 2 heures [255]. 

La variation de la concentration de la solution de HF à 5, 10 et 20 % a montré que 

l’utilisation d’une solution concentrée à 20 % a favorisé la décomposition de la phase MXène 

et la présence de pointés riches en carbone dans l’échantillon. Pour une solution concentrée à 

5 %, l’ablation n’a pas été complète mais des temps plus importants permettraient de 

l’améliorer. Il a été décidé d’utiliser une solution de HF concentrée à 10 %. Pour 7 heures de 

réaction, la phase Ti2AlC a été détectée en grande quantité après attaque. Des ablations ont donc 

été réalisées avec des temps plus importants. 
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IV.2.1.2. Influence du temps de traitement pour une concentration 

de 10% 

Pour une solution concentrée à 10 %, des temps de traitement de 16 heures et 24 heures 

ont été testés. Les paramètres utilisés sont rappelés dans le Tableau 44. Pour des durées plus 

importantes, le rendement d’ablation diminue et est inférieur à 5 wt.%, avec moins de 40 mg 

de poudre récupérés après l’attaque. 

 

Tableau 44 : Paramètres d’ablation chimique utilisés pour traiter une poudre de Ti2AlC avec une 

solution de HF à 10 % et différents temps d’ablation 

 1 4 5 

Concentration (wt.%) 10% 

Temps d’attaque 7 heures 16 heures 24 heures 

Température Ambiante 

Rendement de l’attaque 10 % 3 % 4 % 

 

Les diffractogrammes des poudres obtenues après ablation sont présentés en Figure 119. 

 

Figure 119 : Diffractogrammes des produits obtenus après attaque avec une solution HF à 10 % 

pendant 7 heures, 10 heures et 16 heures 
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Comme écrit précédemment, pour 7 heures d’attaque chimique, la phase Ti2AlC est 

présente en grande quantité et aucun pic assimilable à la phase Ti2C n’est visible. Pour 16 heures 

de traitement, les pics dus à la phase MAX diminuent en intensité et un pic double apparait à 

2 7,3° et 8,3°. Ces angles de diffraction correspondent respectivement à une distance 

interréticulaire de 12,1 Å et 10,6 Å. Pour d002 de Ti2AlC valant 6,5 Å, il est possible d’estimer 

que deux structures sont présentes incluant respectivement 2 couches et 1,5 couches d’eau 

séparant les feuillets. 

Bien que cette phase ne soit pas majoritaire dans la poudre utilisée, Ti3AlC2 est présent 

à hauteur d’environ 4 wt.% dans l’échantillon et n’est plus détectée dans l’échantillon après 

ablation. Il est possible que la phase ait donc aussi été traitée pour former la phase Ti3C2, et 

participe en partie à l’intensité de ces pics de diffractions. Avec d002 de Ti3AlC2 valant 9,3 Å, 

et, pour rappel, les distances interréticulaires observées après ablation de 12,1 Å et 10,6 Å, 0,5 

ou 1 couche d’eau serait présente entre les feuillets pour produire les signaux observés. La phase 

WC est également détectée dans cet échantillon. Sa présence est le signe de la contamination 

de la poudre lors de son broyage, effectué avec une jarre et des billes en carbure de tungstène. 

Cette phase n’est pas attaquée par l’acide fluorhydrique et reste donc en quantité égale avant et 

après traitement. 

Pour un traitement de 24 heures, la phase Ti2AlC est détectée en faible quantité. Mais 

seulement, 36 mg de produit ont été obtenus. Une grande proportion de cette phase a donc été 

dissoute lors de l’attaque et n’a pas pu être récupérée. La phase TiC est aussi détectée, car 

présente à hauteur de 2,2 wt.% dans la poudre de départ. Le pic correspondant à une phase 

MXène est observé à 2 7,1°. Il est possible de distinguer aussi un décrochement à 2 8,2°. Par 

les mêmes calculs que présentés précédemment, le pic visible à 2 7,1° correspond à 

l’intercalation entre les feuillets de Ti2C de 2,2 couches d’eau et celui à 8,2° correspond à la 

présence de 1,6 couches. Ces signaux apparaissent pour un angle de diffraction plus faible que 

précédemment. Une durée d’attaque plus importante a donc causé l’insertion de plus de 

molécules d’eau entre les feuillets, par une ablation plus marquée, et donc l’élargissement de la 

structure. Deuxièmement, l’intensité du pic à bas angle (7,1°) a augmenté au détriment du 

deuxième pic, confirmant la tendance de l’élargissement de la structure lors d’un temps 

d’ablation plus long. 

La microstructure des poudres traitées avec HF à 10 % pendant 16 heures et 24 heures 

est présentée en Figure 120. Dans les encarts E et F, correspondant à la poudre traitée pendant 
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24 heures, la structure ouverte et les feuillets caractéristiques d’une phase MXène sont 

particulièrement visibles. 

 

Figure 120 : Micrographies de la poudre obtenue après une attaque A., B. avec HF 10 % pendant 

16 heures et C., D., E., F. avec HF 10 % pendant 24 heures 

 

Pour rappel, l’échantillon traité avec HF 10 % pendant 7 heures présentait des grains 

non traités, contenant donc la phase MAX Ti2AlC, ainsi que des grains dégradés avec une 

grande quantité de carbone détectée. Les pointés EDS réalisés sur les poudres traitées sur de 

plus grandes durées sont présentés dans le Tableau 45. 
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Tableau 45 : Composition des pointés EDS de la poudre traitée avec HF 10 % pendant 16 heures 

(grains visibles en Figure 120 A) et pendant 24 heures (grains visibles en Figure 120 C) 

 HF 10 % pendant 16 heures HF 10 % pendant 24 heures 

Élément 

(%atomique) 
◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ 

Ti 43,2 33,6 21,5 9,8 46,4 26,1 15,4 45,4 

C 20,8 22,2 52,6 48,6 47,0 33,1 64,9 19,8 

O 19,2 17,4  21,3 2,8 21,9 15,1 16,8 

F 16,6 26,6 13,9 18,5 3,3 18,3 4,1 17,9 

Al   11,8  0,5 0,6 0,5 0,1 

W 0,2 0,2 0,2 1,8     

Composition 

du grain 
Ti2C Ti2C Ti2AlxC  

Riche en 

carbone 
TiC Ti2C 

Riche en 

carbone 
Ti2C 

 

Le grain visible en Figure 120 A, et traité pendant 16 heures avec une solution HF 10 %, 

a vraisemblablement été ablaté. L’aluminium n’est plus détecté et les éléments Ti:C:O:F sont 

présents dans un ratio 40:20:20:20, cohérent avec la composition de Ti2CTx. Néanmoins, en 

utilisant seulement cette technique de caractérisation, il n’est pas possible de savoir si le grain 

a subi une ablation dans tout son volume. Le pointé vert semble correspondre à un grain 

partiellement ablaté avec de l’aluminium détecté en moins grande quantité. Le pointé cyan 

présente une quantité de carbone très importante, mais le fluor et l’oxygène sont aussi détectés. 

Il est possible que ce grain, plus petit, ait été ablaté puis ait commencé à se dégrader. 

L’inhomogénéité du traitement est donc particulièrement visible sur ce produit. Celle-ci est due 

à la présence de différentes tailles de grains dans la poudre de départ. En effet, celle-ci a été 

broyée pour atteindre un d50 de 5 µm mais elle n’a pas été tamisée pour assurer son uniformité. 

Ce phénomène est aussi exacerbé dans le cas d’un traitement avec des solutions concentrées. 

L’impureté en tungstène détectée en DRX est visible de nouveau ici. 

Pour un traitement de 24 heures, un grain de TiC, contenu dans la poudre initiale comme 

phase secondaire, est visible sur le pointé rouge. Les pointés bleu et cyan correspondent à des 

grains de Ti2C. Le pointé vert correspond à une zone particulièrement riche en carbone, due 

vraisemblablement à la décomposition des composés lors de l’attaque. 
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L’attaque avec une solution de HF a donc été réalisée avec plusieurs concentrations et 

une concentration modérée de 10 % a été sélectionnée, permettant de ne pas dissoudre ou 

dégrader les phases. Pour cette concentration, différents temps ont été testés. Un traitement de 

7 heures n’a pas été suffisant pour procéder à l’ablation de la poudre, l’aluminium ayant été 

détecté par EDS après traitement. Pour des temps de traitement plus longs, le taux d’avancement 

observé a été plus important. Un pic DRX à bas angle, entre 2 7° et 8°, et des grains ayant la 

composition de grains MXènes ont été identifiés par EDS, signe que la phase Ti2C a 

vraisemblablement été synthétisée. Il a été possible de calculer qu’en moyenne 1 à 2 couches 

d’eau étaient présentes entre les feuillets. 

Le principal frein observé lors de l’utilisation d’une solution d’acide fluorhydrique a été 

la faible quantité de poudre récupérée après attaque. Comme présenté dans le Chapitre I, une 

méthode utilisant une solution obtenue par dissolution de sels fluorés dans un acide a été 

mentionnée dans la littérature. Par cette technique, HF est synthétisé in-situ à de plus faibles 

concentrations locales qu’avec l’utilisation de HF, permettant une ablation plus modérée et la 

diminution de la dégradation des composés. Nous avons donc choisi d’essayer cette technique 

afin d’améliorer nos rendements d’ablation. 

IV.2.2. Utilisation de sels fluorés 

La littérature présente différents mélanges possibles de sels fluorés et de solutions acides 

afin de procéder à l’extraction de l’aluminium de la structure des phases MAX. Ce mélange 

ayant été particulièrement étudié dans la littérature, le sel LiF et l’acide HCl ont été sélectionnés 

ici. L’équipe de Liu et al. ont dissout 2 g de LiF dans 40 mL de solution HCl (6 M) et y ont 

traité 2 g de Ti2AlC, sous agitation magnétique, à 40 °C pendant 48 heures [263]. Ils ont obtenu 

une poudre monophasée de Ti2C. Le reste du protocole est semblable à celui utilisé dans le cas 

d’une solution de HF. La poudre est centrifugée pour retirer le surnageant acide et obtenir une 

solution de pH neutre. Le produit est ensuite filtré et séché à l’étuve pour la nuit, avant 

caractérisation. Les paragraphes suivants présentent l’influence de la quantité d’acide ainsi que 

l’impact du temps de traitement sur l’avancement total. 

IV.2.2.1. Influence de la quantité de solution acide 

Les paramètres d’ablation déterminés par Liu et al. ont donc été reproduits dans un 

premier temps. Un volume de 40 mL de solution acide a été utilisé mais, après traitement à 

40 °C pendant 48 heures, une grande partie de la solution acide s’est évaporée. Le produit 

obtenu est de consistance pâteuse. Il n’a donc pas été possible de réaliser l’étape de 



Chapitre IV : Synthèse par la voie des précurseurs précéramiques et ablation chimique des 

phases MAX 

Elise Hugon | Thèse de doctorat | Université de Limoges | 2022 233 

 

centrifugation. Le produit a seulement été rincé lors de la filtration et de gros amas de poudre 

ont été récupérés. Comme vu sur le diffractogramme de la poudre obtenue, en Figure 121 A, de 

nombreuses phases secondaires contenant du lithium sont détectées, qui n’ont donc pas été 

retirées lors du lavage. Pour tenter de résoudre ce problème, le volume de solution acide ajouté 

a été augmenté à 100 mL afin d’obtenir un produit de consistance liquide, qui pourra être 

centrifugé. Dans le but de garder la même concentration de la solution acide, 5 g de sel LiF ont 

été dissous dans ce cas. Les paramètres de ces deux ablations sont récapitulés dans le Tableau 

46. 

 

Tableau 46 : Paramètres d’ablation chimique utilisés pour traiter une poudre de Ti2AlC avec une 

solution de HCl/LiF pour former HF in-situ 

 6 7 

Masse de sel LiF 2 g 5 g 

Volume de solution acide 40 mL 100 mL 

Temps d’attaque 48 heures 

Température 40 °C 

 

Avec l’utilisation d’un sel fluoré, entre 1 et 1,2 g de produit ont été récupérés après 

ablation, ce qui a rendu les caractérisations plus aisées. Les diffractogrammes des produits, 

visibles en Figure 121 montrent néanmoins que de nombreuses phases secondaires sont 

présentes indiquant que le rendement de l’attaque est largement surestimé. 
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Figure 121 : Diffractogrammes des produits obtenus après attaque avec une solution HCl/LiF pour 

A. 40 mL de solution et B. 100 mL de solution 

 

Dans le cas d’un volume de 40 mL, la phase Ti2AlC est détectée après ablation, qui n’a 

donc pas été complète. Pour une solution de 100 mL, la phase MAX n’est plus détectée dans le 

produit final. TiAl et TiC sont des phases secondaires de la poudre de départ, présentes à hauteur 

de respectivement 2,0 wt.% et 2,2 wt.%. Trois composés contenant du lithium sont observés : 

Li2Al, Li3AlF6 et Li2TiF6. Les deux composés ternaires fluorés sont le signe de conditions 

d’ablation trop sévères, seul l’aluminium devant être extrait de la structure pour former AlF3 
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[258]. La présence de Li2TiF6 montre donc la dégradation des composés avec l’extraction du 

titane hors de la structure. 

Pour une ablation avec 40 mL de solution, un pic de faible intensité est visible à 2 5,9°, 

caractéristique d’une phase MXène. Cet angle de diffraction est plus faible que celui observé 

avec l’utilisation d’une solution de HF. Il correspond à une distance interréticulaire d002 de 

15,0 Å et à un paramètre de maille c égal à 30,0 Å. En considérant que seules des molécules 

d’eau sont intercalées entre les feuillets, cette distance interréticulaire correspond à la présence 

de 3,1 couches de molécules d’eau entre les feuillets. Pour l’ablation réalisée avec un volume 

de 100 mL, le pic attribuable aux MXènes est de plus grande intensité ce qui montre un taux 

d’avancement plus élevé dans ce cas. Il se situe à un angle de diffraction 2 de 6,5°, soit 

d002 = 13,6 Å, soit en moyenne 2,6 couches d’eau présentes entre les feuillets. Moins d’eau est 

dans ce cas présente entre les feuillets. Lorsqu’un sel fluoré est utilisé, ici LiF, il est possible 

que l’ion Li+ soit incorporé lui aussi entre les feuillets, réduisant le nombre de couches d’eau 

effectivement présentes. 

Les produits obtenus ont été observés par MEB afin de connaitre leur microstructure 

(Figure 122). 

 

Figure 122 : Micrographie des produits obtenus après attaque avec A., B. 40 mL et C., D. 100 mL de 

solution HCl/LiF 
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De gros amas sont visibles, comme sur l’encart A, de taille d’environ 150 µm. En 

regardant de plus près la structure de ces amas, il est possible de voir qu’ils sont composés de 

grains nanométriques (encart B). La majorité des pointés réalisés correspondent à des composés 

riches en fluor (Tableau 47). 

 

Tableau 47 : Composition des pointés EDS de poudre attaquée avec HCl/LiF pendant 48 heures 

(grains visibles en Figure 122 A et B) et pendant 24 heures (grains visibles en Figure 122 C et D) 

 40 mL de HCl/LiF pendant 48 heures 100 mL de HCl/LiF pendant 48 heures 

Élément 

(%atomique) 
◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ ◼ 

Ti 10,9 25,7 12,3 6,6 3,3 13,3 32,5 13,8 

C 1,8 4,6 4,9 5,1 5,6 6,5 27,5 19,1 

O 19,2 11,7 27,4 12,6 6,7 9,0 14,0 12,1 

F 60,0 48,3 50,1 69,4 70,7 63,9 22,2 47,8 

Al 7,1 4,8 2,8 5,1 13,3 6,4 0,9 6,0 

Cl 3,0 4,9 2,5 1,2 0,4 0,9 2,9 1,2 

Composition 

du grain 
Li2TiF6 

Riche en 

fluor 

TiO2 + 

fluor 

TiO2 + 

fluor 
Li3AlF6 Li2TiF6 Ti2C 

Riche en 

fluor 

 

Bien que le lithium ne puisse être détecté par EDS du fait de sa faible masse, le pointé 

rouge de l’échantillon traité avec 40 mL de solution correspond vraisemblablement à la phase 

Li2TiF6. Les pointés verts et cyan présentent une part d’oxygène plus importante, ce qui peut 

indiquer la présence à cet endroit de grains de TiO2, détectés par DRX. Les pointés rouge et 

bleu de l’échantillon traité avec 100 mL contiennent beaucoup de fluor et pourraient 

correspondre respectivement à des grains de Li3AlF6 et Li2TiF6. Le pointé vert présente la 

composition d’un grain de MXène selon les proportions détectées de ses éléments. 

La poudre Ti2AlC a donc ici été traitée avec un mélange LiF/HCl formant HF in-situ 

pour éviter la dissolution de la phase MAX dans la solution. La quantité de poudre récupérée 

après traitement est effectivement bien plus importante que par l’utilisation d’une solution de 

HF mais des phases secondaires présentes en grande quantité faussent le rendement. 

Pour éviter la formation d’une solution pâteuse après 48 heures de traitement, 100 mL 

de solution ont été utilisés pour traiter 2 g de poudre initiale, au lieu des 40 mL utilisés dans la 
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littérature. Elles ont permis d’augmenter le taux d’avancement de l’ablation, aucun pic 

attribuable à la phase MAX Ti2AlC n’ayant été détecté après attaque. Des phases fluorées 

ternaires étaient cependant présentes, ce qui est généralement le signe de conditions d’attaque 

trop sévères. Les échantillons ayant été obtenus avec un traitement à 40 °C pendant 48 heures, 

un temps de traitement plus court a ensuite été envisagé. 

Le principal problème de ces échantillons est la quantité de phases secondaire présentes 

et n’ayant pas été éliminées après attaque. Bien que visible par DRX, il a été difficile d’observer 

la phase MXène formée lors de l’ablation par microscopie. Une étape de traitement ultrasonique 

a donc été ajouté dans le protocole entre chaque cycle de centrifugation afin de s’assurer que 

les composés fluorés soient décollés de la surface des MXènes et mis en suspension dans la 

solution. Cela pourrait leur permettre ensuite d’être mieux éliminés avec le surnageant acide 

lors de l’étape de lavage. 

IV.2.2.2. Influence du temps de traitement 

L’influence du temps d’ablation chimique a donc été étudiée. Un essai a été réalisé avec 

un temps de maintien dans l’acide plus faible, de 24 heures, les autres paramètres ont été gardés 

équivalents à ceux utilisés lors des essais présentés précédemment (Tableau 48). 

L’échantillon 7 obtenu après 48 heures de traitement est indiqué de nouveau comme référence. 

 

Tableau 48 : Paramètres d’ablation chimique utilisés pour différents temps d’ablation avec une 

solution de HCl/LiF 

 7 8 

Masse de sel LiF 5 g 

Volume de solution acide 100 mL 

Temps d’attaque 48 heures 24 heures 

Température 40 °C 

 

La Figure 123 B présente le diffractogramme de l’échantillon obtenu après 24 heures de 

traitement. Les mêmes phases secondaires de la poudre de départ (TiAl et TiC) sont détectées 

par rapport à l’échantillon obtenu après 48 heures d’ablation (encart A). 
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Figure 123 : Diffractogrammes des produits obtenus après attaque avec une solution HCl/LiF de 

100 mL pendant A. 48 heures et B. 24 heures 

 

Le composé Li2Al ainsi que les deux composés ternaires fluorés Li2TiF6 et Li3AlF6 sont 

aussi présents dans l’échantillon. Le sel LiF a été détecté en grande quantité alors qu’il n’était 

pas présent pour 48 heures d’ablation. Il est donc probable qu’en 24 heures de traitement, tout 

le sel LiF n’ait pas été consommé. 

La phase Ti2AlC n’est pas détectée dans l’échantillon, et un pic est présent à bas angle 

correspondant à la phase Ti2C (2 7,8°). Cet angle de diffraction correspond à une distance 

interréticulaire de 11,3 Å et à un paramètre de maille c de 22,6 Å, soit à l’intercalation de 
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1,8 couches d’eau dans la structure. Pour un temps de traitement plus court, moins d’eau a donc 

pénétré entre les couches, probablement dû à une moins grande ouverture des feuillets. TiO2 est 

aussi présent dans l’échantillon, signe de l’oxydation des phases. 

Le produit obtenu a été observé par MEB et des grains délaminés sont visibles (Figure 

124 A et C). 

 

Figure 124 : Micrographies du produit obtenu après attaque avec une solution HCl/LiF de 100 mL 

pendant 24 heures 

 

Certains, tels que celui visible sur l’encart D, ne présentent pas une structure ouverte 

comme observée usuellement sur les produits obtenus avec une attaque par HF ou avec des 

solutions concentrées. En effet, l’ouverture peut être en partie due à l’intercalation d’ions dans 

la structure mais est exacerbée par l’utilisation d’une solution acide concentrée [259]. 

Le pointé rouge, correspondant à un grain délaminé, a la composition chimique d’un 

grain de Ti2C (Tableau 49). 
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Tableau 49 : Composition des grains pointés par EDS après attaque avec une solution HCl/LiF de 

100 mL pendant 24 heures 

 100 mL de HCl/LiF pendant 24 heures 

Elément 

(% atomique) 
◼ ◼ ◼ ◼ 

Ti 29,1 22,1 28,2 11,9 

C 20,5 3,6 8,1 6,5 

O 21,8 5,6 7,1 15,2 

F 21,7 62,6 48,3 63,5 

Al 0,8 2,8 4,0 1,0 

Cl 6,1 3,3 4,3 1,9 

Composition du grain Ti2C Riche en fluor 
Riche en Titane 

et Fluor 
Riche en fluor 

 

Les autres pointés réalisés ont des compositions proches et montrent la présence de fluor 

en grande quantité. Comme vu en DRX, trois composés sont susceptibles d’être présents à ces 

endroits : LiF, Li2TiF6 et Li3AlF6. Ces composés formant des petits grains recouvrant une 

grande partie de la surface des grains sous-jacents, ils sont toujours détectés et rendent difficile 

l’identification des phases présentes. 

Le traitement d’une poudre de Ti2AlC par un mélange HCl/LiF pendant 24 heures a 

néanmoins permis d’obtenir la phase Ti2C en quantité notable. Le paramètre de maille de 

celle-ci a pu être défini et il a été possible d’estimer qu’environ 1,8 couches d’eau ont été 

intercalées entre les feuillets. Des grains faiblement délaminés ont pu être observés au MEB et 

leur composition confirmée par EDS là où aucune phase secondaire fluorée ne recouvrait la 

surface des grains. 

Ce mélange d’acide chlorhydrique et de sel fluoré a prouvé son efficacité face à 

l’utilisation d’une solution de HF. En effet, en formant HF in-situ, la concentration locale est 

plus modérée. Par cette méthode, la phase Ti2C a pu être obtenue, en ablatant entièrement 

Ti2AlC, sans dissoudre ces deux composés. De plus, plus d’un gramme de poudre finale a été 

récupéré, ce qui est suffisant pour réaliser les caractérisations. 
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IV.2.3. Conclusion 

Ce chapitre a donc présenté les efforts réalisés dans ces travaux pour synthétiser les 

phases MAX des systèmes Zr-Al-C et Ti-Al-C par une voie non-traditionnelle, la voie PDC, en 

partant de précurseurs organométalliques en phase liquide. Les composés présents après 

synthèse ont été caractérisés par spectroscopie de RMN et leur stabilité thermique a été discutée 

par des analyses gravimétriques couplées à de la spectrométrie de masse. Bien que les phases 

MAX n’aient pas été observées, les phases carbures et aluminures binaires ont été obtenues, qui 

pourraient réagir, si présentes dans les bonnes proportions, lors du traitement thermique pour 

former les phases MAX. 

Dans une deuxième partie, l’ablation d’une poudre de Ti2AlC par une solution fluorée 

a été réalisée. Il a été observé que l’utilisation d’une solution de HF menait à la dissolution 

d’une grande partie de la phase MAX. La phase Ti2C a été obtenue avec une solution à 20 % 

pendant 4 heures ou avec une solution moins concentrée, à 10 %, mais pour des temps de 

traitement plus longs. L’emploi d’une solution acide chlorhydrique HCl dans laquelle du sel 

LiF a été dissous permet d’obtenir une ablation plus modérée par une concentration locale plus 

faible en HF. Dans ce cas, la phase Ti2C a été observée pour des temps de traitement de 

24 heures et 48 heures. Il semblerait néanmoins qu’un traitement de 24 heures seulement soit 

bénéfique pour limiter la détérioration de la phase. Le lavage des produits obtenus reste 

toutefois à améliorer afin de retirer les phases secondaires, venant de la poudre initiale ou des 

composés formés lors de la réaction de la phase MAX avec l’acide. Un échantillon ne contenant 

que la phase Ti2C permettrait ainsi une caractérisation plus avancée. 

Comme présenté dans le Chapitre I, les phases MAX sont particulièrement 

intéressantes pour leurs propriétés mécaniques. En effet, leurs propriétés particulières les 

différencient de la majorité des matériaux céramiques classiques. Elles sont capables, sous 

contrainte, de dissiper de l’énergie, par création de surfaces lors des mouvements de leurs 

feuillets et elles présentent donc un caractère non-linéaire. Leur caractérisation mécanique a 

donc été effectuée dans ces travaux et elle est présentée dans le Chapitre V. 
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Chapitre V : Frittage et caractérisation du comportement mécanique 

endommageable des phases MAX 
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Chapitre V. Frittage et caractérisation du comportement mécanique 

endommageable des phases MAX 

Dans les chapitres précédents, la synthèse des phases MAX a été présentée, avec 

l’utilisation de deux voies de synthèse, l’une utilisant des précurseurs pulvérulents et l’autre des 

composés à l’état liquide. Les techniques de la fusion à l’arc, du frittage naturel et du SPS ont 

mené, à partir d’un mélange de poudres, aux phases MAX Ti2AlC, Zr2AlC et Hf2AlC en 

quantité suffisante pour permettre leur caractérisation cristallographique. Par la voie PDC, les 

systèmes Ti-Al-C et Zr-Al-C ont été étudiés mais les phases MAX n’ont pas été obtenues, 

malgré la présence simultanée des phases TiC et TiAl3. 

Comme montré dans le Chapitre I, les phases MAX présentent des propriétés 

mécaniques intéressantes, avec un comportement mécanique différent de celui rencontré 

usuellement dans les matériaux céramiques. Elles possèdent une grande rigidité spécifique, due 

à un module d’Young élevé (200 à 350 GPa) associé à une masse volumique modérée (4 à 

8 g.cm-3), mais également une faculté à être usinées facilement. Il est aussi mentionné que ces 

phases bénéficient d’une capacité à se déformer pour dissiper de l’énergie lors d’une 

sollicitation mécanique. Ce phénomène sera expliqué plus en détail au cours de ce chapitre, à 

l’aide de l’étude de la bibliographie disponible sur le sujet. 

Les propriétés mécaniques des phases MAX Ti2AlC et Ti3AlC2 ont été étudiées afin 

d’observer leur comportement. Pour ce faire, des échantillons denses ont été synthétisés par 

frittage SPS. Ces échantillons, riches en phase MAX, ont été caractérisés mécaniquement par 

échographie ultrasonore au contact et flexion 4 points. Les principes de fonctionnement de ces 

méthodes ainsi que les résultats obtenus seront présentés dans ce chapitre. 

V.1. Étude bibliographique du comportement sous contrainte mécanique des 

phases MAX 

Les phases MAX présentent un comportement mécanique original. Ce dernier est non-

linéaire et se singularise par rapport à celui d’autres matériaux céramiques (linéaire jusqu’à 

rupture), par une capacité à dissiper l’énergie mécanique introduite lors d’un chargement par 

endommagement interne. Ce phénomène est d’autant plus marqué quand les matériaux 

subissent un chargement cyclique. Une évolution hystérétique de leur comportement, différent 

lors de la charge et de la décharge, est alors observée, conduisant avec une évolution notable de 

la courbe contrainte-déformation comme nous le verrons ci-après. 
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V.1.1. Mécanismes de dissipation d’énergie 

Plusieurs mécanismes peuvent être à l’origine de ce phénomène, notamment la 

formation et le déplacement de dislocations ou de Kink Bands (bandes de glissements qui 

forment un pli lors de la compression du matériau). Ces théories seront détaillées dans les 

paragraphes suivants. 

V.1.1.1. Mouvements de dislocation 

Comme vu au paragraphe I.2.2, les phases MAX cristallisent dans des mailles 

hexagonales. Dans cette structure, les plans de base (0001) et les directions < 112̅0 > sont les 

plus denses du réseau. De plus, les vecteurs les plus courts correspondent également à cette 

direction, parallèles aux vecteurs a⃗  formant la maille (a = 1/3 < 112̅0 >), contenus dans le plan 

basal. Les dislocations auront donc le plus de facilité à glisser dans ce plan et présenteront un 

vecteur de Burgers, dits de type a, avec b⃗ =
1

3
< 112̅0 >. Trois autres systèmes de glissement 

(prismatique, pyramidal du 1er ordre et du 2nd ordre) peuvent être rencontrés dans le système 

hexagonal mais ils ne sont énergétiquement favorables qu’à plus haute température ou pour des 

matériaux avec des rapports c/a plus faibles (Figure 125). 

 

Figure 125 : Différents systèmes de glissement possibles dans les mailles hexagonales [266] 

 

En 1996, Morgiel, Lis et Pampuch ont publié un article sur la nature des dislocations 

visibles dans une phase de Ti3SiC2 : les dislocations sont placées sur le plan de base [267]. Ce 

résultat est confirmé deux ans plus tard par Farber et al. [268] par des images TEM haute 
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résolution des défauts d’empilement dans la phase Ti3SiC2. Le vecteur de Burgers de ces 

dislocations (qui représente l'amplitude de la déformation transportée par la dislocation) est de 

type 1 3⁄ <12̅10>. Des études ultérieures ont montré que les dislocations étaient seulement 

présentes dans les plans de base avec des vecteurs de Burgers de type a [6,269]. Des dislocations 

dans des plans non-basaux auraient d’ailleurs des vecteurs de Burgers supérieurs à la longueur 

du paramètre de maille c (~11 – 23 Å), ce qui rend leur présence peu probable. 

Les dislocations se répartissent dans le matériau en murs de dislocations ou en 

empilements sur le même plan basal (Figure 126). 

 

Figure 126 : Schéma de principe des murs et des empilements de dislocation par rapport aux plans de 

base [270] 

 

Sauf sous des conditions extrêmes, comme observées proches de marques d’indentation 

par Tromas et al. [271], il n’a pas été rapporté d’interactions entre les dislocations dans les 

phases MAX pouvant avoir un effet consolidant sous contrainte. 

V.1.1.2. Théorie des Kink-Bands 

Après compression d’un matériau de Ti3SiC2 à température ambiante, des kink-bands 

(plis de structure) ont été observés [272] (Figure 127). 

  

Figure 127 : Micrographies MEB de kink-bands dans Ti3SiC2 observées par A. Sun et al. [273] et B. 

Barsoum et al. [274] 

A B 
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Ce mode de dislocation est rencontré pour des matériaux à structure hexagonale ayant 

un rapport c/a supérieur à 1,731. Ce rapport est généralement supérieur à 3 dans les phases 

MAX, d’où leur fréquence d’observation. El-Raghy et al. [272] ont montré que pour un axe de 

compression parallèle aux plans de base, la déformation par glissement de dislocations est 

difficile et que la déformation du matériau serait principalement issue de la formation de kink-

bands, de bandes de cisaillement ou de délaminations dans les grains. 

La théorie des kink-bands (KB) a été introduite en 1942 par Orowan [275]. Sous 

compression parallèle aux plans de base, des lamelles d’épaisseur uniforme se plient 

brusquement dans une position inclinée par rapport à la direction de glissement initiale, formant 

un gauchissement, là où la concentration de dislocations est maximale, les joints de kink. Il a 

montré que ce phénomène nécessite, pour avoir lieu, une succession de dislocations 

régulièrement espacées le long de plans de glissement parallèles. 

En 1949, Hess et Barrett proposent un modèle qualitatif pour expliquer la formation de 

ces KB par glissement de dislocations (Figure 128) [276]. 

 

Figure 128 : Modèle de Hess et Barrett concernant le formation des kink-bands [276] 
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Lorsqu’une colonne de plans de longueur L est soumise à une charge (de direction 

parallèle aux plans de base, Figure 128 A), la réponse élastique engendre une contrainte de 

cisaillement maximale en 
L

4
 et 

3L

4
 (Figure 128 B). Quand la contrainte de cisaillement atteint une 

valeur critique, des paires de dislocations coins ayant des vecteurs de Burgers opposés 

apparaissent et glissent en sens contraire dans la région centrale, formant un KB (Figure 128 C). 

Cette région centrale a une orientation cristallographique différente et elle est délimitée par des 

murs de dislocations coins appelés « joints de flexion » ou « plans de kink » (BC et DE, Figure 

128 D), où l’on observe une déformation importante (pli) du cristal. 

Frank et Stroh [277] ont proposé un modèle plus quantitatif qui permet de définir la 

contrainte critique pour la croissance d’un KB. Dans ce modèle, un mécanisme de nucléation-

croissance des paires de dislocations est considéré pour une contrainte supérieure à la contrainte 

critique. La valeur minimale de rotation des plans de la structure qui permet la croissance du 

mur de dislocation a été estimée à 3°. 

En 2003, Barsoum et al. [278] introduisent l’hypothèse de la création d’Incipient Kink 

Bands (IKB, Figure 129), soit des petits KB apparaissant dans le matériau transitoirement sans 

pouvoir être observés post-mortem. 

 

Figure 129 : A. Schéma d’un KB instable (pour une contrainte inférieure à la contrainte critique), 

B. formation d’un IKB, C. courbe hystérétique de contrainte déformation [279] 

 

Dans ce modèle, les murs de dislocations de sens opposés qui apparaissent restent 

solidaires, et donc ne se déplacent pas pour contribuer à créer des joints de flexion. Ces IKB 

seraient formés sous l’application d’une contrainte (chargement) et disparaitraient lors du 

déchargement, expliquant ainsi qu’il n’y ait pour l’instant aucune preuve de leur existence. Les 

IKB peuvent ensuite devenir des KB si les murs de dislocations peuvent se détacher et glisser, 

A B C 
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soit généralement pour des contraintes ou températures élevées, ou si le mur rencontre une 

surface libre ou un joint de grain. 

Ces IKB permettent d’expliquer le comportement hystérétique observé sur les courbes 

de contrainte-déformation lors d’essais en cyclage (Figure 129 C). Les IKB restent ouverts lors 

de l’application d’une charge et se referment, jusqu’à disparaitre spontanément quand la 

contrainte est supprimée. Une dissipation en énergie accompagne la formation et la disparition 

des IKB, due aux va-et-vient des dislocations [280]. La valeur de cette énergie dissipée (wd) 

correspond à l’aire sous la courbe (donc dans la boucle d’hystérésis) pour chaque cycle par 

unité de volume de matériau (
MJ

m3). Pour un cycle de charge-décharge allant jusqu’à 1 GPa sur 

un matériau de Ti3SiC2, une courbe hystérétique complètement réversible est obtenue et 

l’énergie dissipée wd atteint environ 25 % de l’énergie mécanique totale (0,7 MJ.m-3) [278]. 

Cette quantité d’énergie dissipée dépend fortement de la contrainte maximale du cycle 

σmax. Pour les matériaux se déformant par KB, la pente de la courbe wd en fonction de σmax en 

mode log-log est de 2 selon Frank et al. [277]. 

Par l’observation d’échantillons de Ti3SiC2, de graphite ou de micas après des cycles de 

contraintes, Barsoum et al. [280] ont déduit que les solides anisotropes ayant un rapport c/a 

élevé se déforment toujours par le biais de KB. Ce groupe de matériaux, avec leur mode 

d’endommagement et la forme hystérétique de leur courbe mécanique, forme la famille des 

« Kinking Non-linear Elastic solids » (solides KNE). Un rapport c/a > 1,4 dans une structure 

hexagonale est une condition suffisante pour qu’un matériau puisse faire partie de la famille 

des solides KNE. 

Des différences ont néanmoins été remarquées dans le comportement de certains solides 

KNE et les cycles d’hystérésis ont pu être classés en deux types (Figure 130). 
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Figure 130 : Courbes de contrainte-déformation pour les solides KNE A. de type I (Ti3SiC2) et B. de 

type II (graphite) [281] 

 

Pour le type I, la réponse mécanique est complètement réversible sans déformation 

permanente après la décharge alors que, comme c’est le cas du graphite ou du bore hexagonal, 

une déformation résiduelle est visible pour les KNE du type II. Cette déformation résiduelle 

apparait dès le premier cycle et reste stable jusqu’à la fin de l’essai [281]. 

V.1.1.3. Modèle de Poon : influence des microfissures 

D’autres hypothèses ont été présentées dans la littérature pour expliquer ce 

comportement hystérétique réversible. En 2011, Poon et al. [282] ont présenté une théorie dont 

les résultats se basent sur les travaux de Kachanov [283,284], Lawn et Mashal [285]. Ils 

s’appuient sur l’observation des trois types d’endommagement après des tests de compression 

d’un échantillon de Ti2AlC : des KB, des délaminations entre les feuillets et des fissures 

intergranulaires. 

Les auteurs ont constaté que l’endommagement du matériau ne commence que quand 

la contrainte dépasse une limite d’élasticité (Figure 131). 

A B 
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Figure 131 : Différents régimes de la réponse mécanique de Ti2AlC en charge-décharge [282] 

 

Avant cette limite, le module effectif Eeff est égal au module initial E0 du matériau et 

aucune hystérésis n’est observée : le matériau a un comportement élastique. Leur modèle s’est 

ensuite basé sur l’hypothèse que la baisse de module d’Young de E0 à Eeff est due à la formation 

de KB et que le caractère hystérétique de la réponse est dû à la dissipation d’énergie par 

frottement de deux faces opposées de fissures fermées. 

V.1.1.4. Modèle de Jones : influence de l’orientation des grains 

En 2014, Jones et al. [286] ont étudié la réponse d’un échantillon de Ti3SiC2 

polycristallin par compression cyclée 5 fois jusqu’à 400 MPa. Contrairement aux résultats 

présentés par Barsoum [278,280,281], une contrainte résiduelle a été observée par déformation 

plastique lors du premier cycle (Figure 132 A). 

  

Figure 132 : A. Courbe contrainte-déformation obtenue lors du cyclage jusqu’à 400 MPa de Ti3SiC2 

par [286] et B. contraintes résiduelles par analyses DRX pour des grains mous de type (00x) et des 

grains durs (10y) 

 

A B 
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Les tests de compression ont été couplés avec des analyses DRX par synchrotron pour 

déterminer les valeurs de contraintes résiduelles (Figure 132 B). Ces mesures ont confirmé que 

les contraintes résiduelles apparaissaient pendant le premier cycle de charge-décharge et 

variaient en signe et en amplitude selon la nature du grain (grains « mous » et grain « durs »). 

Cette allure de courbe serait donc due à un transfert de charge entre grains lors de cyclage en 

contrainte. Les grains orientés avec des faibles ou forts angles par rapport à l’axe de 

compression, soit parallèles ou perpendiculaires, ont des systèmes de glissement basaux plus 

faciles à activer et sont assimilables à des grains « mous ». Les grains avec un angle 

intermédiaire par rapport à l’axe de compression présentent peu de systèmes de glissement 

disponibles et ils sont assimilables à des grains durs. Pendant la charge, les contraintes sont 

accommodées en grande partie par les grains mous et s’accumulent dans les grains durs. 

Différents états de contrainte-déformation sont donc présents dans les grains, menant à une 

déformation permanente lors du premier cycle. Lors des cycles suivants, l’état de contrainte 

interne est déjà atteint, et l’hystérèse est observée par transfert de charge entre les grains. 

Une autre approche a été développée par Guitton et al. [287]. Dans leurs travaux, Ti2AlN 

a subi des cycles de compression, et des mesures de diffraction des neutrons in situ ont été 

réalisées pour pouvoir différencier les grains selon leur axe de compression. Ces résultats ont 

montré que, pendant la charge, certains grains sont dans leur régime élastique alors que d’autres 

commencent déjà à se déformer plastiquement. Sur la base des précédentes explications, il 

pourrait être attendu que les grains se déformant soient ceux orientés à 45° par rapport à l’axe 

de compression, où les contraintes sont maximales. La diffraction des neutrons a permis de 

montrer que les grains possédant leurs plans de base perpendiculaires à la compression se 

déformaient en premier, ce qui sous-entendrait que le champ de contraintes internes n’est pas 

homogène mais est suffisamment élevé dans certaines zones pour déformer les grains durs. Les 

grains parallèles à l’axe de compression se déformeraient plastiquement par nucléation de 

dislocations en faible densité. Celles-ci sont soit stockées aux joints de grains, ou parcourent le 

grain en sens opposé pour revenir à leur source lors du déchargement. 

Cette théorie sur l’influence de l’orientation des grains par rapport à leur capacité à 

dissiper de l’énergie est en fait similaire à un effet bien connu dans la littérature : l’effet 

Bauschinger, publié dès 1881 (Figure 133) [288]. 
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Figure 133 : Illustration de l’effet Bauschinger : la déformation produite par le grain longitudinal sur le 

grain transversal est symbolisée par la flèche rouge, les autres grains transversaux produisent 

également une déformation hétérogène au niveau des flèches noires 

 

Ces auteurs ont donc montré l’influence d’une microstructure complexe sur la réponse 

mécanique d’un matériau soumis à une contrainte cyclique. Plusieurs mécanismes sont 

vraisemblablement mis en jeu, pouvant expliquer ce phénomène d’hystérèse. Les phases MAX 

sont donc des matériaux capables de dissiper de l’énergie, par des phénomènes de dislocations 

et de mouvements de plans dans la structure. Ces propriétés leur confèrent un caractère 

plastique et par extension une plus grande résistance à la contrainte. Ces propriétés mécaniques 

dépendent néanmoins de la température. 

V.1.2. Influence de la température 

Une chute des propriétés mécaniques des phases MAX a été observée quand les essais 

sont réalisés à une température supérieure à la température de transition fragile-ductile (BPTT : 

Brittle-to-Plastic Transition Temperature). Pour la plupart des phases MAX, cette température 

de transition se situe entre 800 et 1100 °C [9,279]. La BPTT de Ti2AlC se situe vers 1050 °C 

[289] et celle de Ti3AlC2 aux alentours de 1000 °C [290]. 

Zhang et al. [291] ont procédé à la mise en compression d’un échantillon de Ti3SiC2 

polycristallin à différentes températures. La courbe de contrainte-déformation (Figure 134 A) 

montre bien l’augmentation de la plasticité avec l’augmentation de la température. La BPTT de 

cet échantillon est aux alentours de 850 °C. Il a été observé par Radovic et al. [292] que le 

module d’Young baissait considérablement avec la température de test pour des essais en 

tension sur du Ti3SiC2 (Figure 134 B). 
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Figure 134 : A. Courbes de contrainte-déformation en-dessous de 1000 °C [291] et B. Évolution des 

modules d’Young avec la température [292] 

 

Barsoum et al. [279] ont déduit de cette observation qu’aucun système additionnel de 

glissement (ou de dislocation) hors plan basal n’était activé mais que la transition était liée à 

des phénomènes de décohésion et de délamination des grains. 

Guitton et al. [293] ont observé par TEM la déformation de Ti2AlN à 900 °C sous 

pression. À température ambiante, seules des dislocations basales sont présentes mais à plus 

haute température, contrairement à la théorie soutenue par Barsoum et al., des dislocations hors 

plan de base sont visibles (Figure 135). 

 

Figure 135 : A. Dislocations à température ambiante et B. dislocations dans l’échantillon déformé à 

900 °C. Les dislocations hors plans basaux sont montrés par les flèches rouges [293] 

 

Leur étude a prouvé que ces dernières expliquent la ductilité du matériau à haute 

température. Ces changements structuraux majeurs sont donc responsables de l’apparition 

d’une BPTT et de la chute de la limite de comportement élastique avec l’augmentation de la 

température. 

A. B. 
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Les propriétés mécaniques de ces phases diminuent donc avec la température par des 

phénomènes de glissement de dislocations dans le plan basal, de décohésion et de délamination 

des grains. De plus, au-dessus d’une température de transition fragile-ductile, le mouvement 

des dislocations peut être activé dans et hors du plan de base, accélérant la déformation du 

matériau. La température est donc un paramètre influant grandement les propriétés mécaniques 

mesurées. D’autres caractéristiques propres à l’échantillon, telles que sa composition ou sa 

microstructure, impactent également ses propriétés. 

V.1.3. Influence de la composition et de la microstructure 

Les études présentées ici décrivent des propriétés mesurées expérimentalement sur des 

échantillons monophasés. Néanmoins, comme expliqué dans les Chapitre I et III, il peut être 

difficile d’éliminer les phases secondaires dans les échantillons, du fait de réactions 

compétitives et de la stabilité relative des phases MAX. Il a aussi été montré que la 

microstructure du matériau testé, par des paramètres tels que la taille des grains et la présence 

de porosité, influe notablement sur les hystérèses observées et le comportement mécanique des 

matériaux. 

V.1.3.1. Influence de la présence de phases secondaires 

L’influence de la présence de phases secondaires sur les propriétés mécaniques des 

phases MAX a été rapportée par Wan et al. [294]. Cette équipe a synthétisé des composites 

Ti3Si(Al)C2/SiC par un traitement HP à 1560 °C pendant 60 min, puis 1400 °C pendant 30 min. 

Ils ont montré que la présence de 30 %vol. de SiC dans l’échantillon permettait d’augmenter le 

module d’Young de 312 à 363 GPa et de multiplier par 3 la dureté Vickers, passant de 4,02 à 

12,70 GPa. De plus, ces propriétés évoluent linéairement avec la quantité de SiC ajouté en 

suivant une loi des mélanges. Le plus grand module d’Young de SiC (~ 440 GPa) et sa plus 

grande dureté (~ 25,5 GPa) sont donc responsables des meilleures propriétés mécaniques 

présentées par le composite. La dureté du matériau étant plus importante, la résistance aux 

frottements a également été améliorée par la présence de la phase SiC. Par ailleurs, une 

meilleure résistance à l’oxydation a été observée dans les conditions de pression et de 

températures étudiées (jusqu’à 1100 °C sous Patm), avec une oxydation en régime passif de SiC 

et la formation d’une couche adhérente et dense de SiO2. Le matériau possède néanmoins une 

plus faible résistance à la flexion, de l’ordre de 355 MPa pour 30 %vol. en SiC contre 475 MPa 

sans SiC. Les auteurs ont expliqué cette tendance par la présence de contraintes résiduelles 
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après traitement thermique, dues aux différences entre les coefficients d’expansion thermique 

de ces phases (4,3.10-6 K-1 pour SiC et 9,1.10-6 K-1 pour Ti3Si(Al)C2). 

Récemment, Kozak et al. ont comparé la réponse mécanique en cyclage de deux 

échantillons denses présentant une taille de grain comparable (~ 10 µm) mais avec une 

proportion de phase Ti3SiC2 différente [295]. L’échantillon 1, préparé par frittage SPS d’une 

poudre commerciale, contient 72 wt.% de Ti3SiC2, 20 wt.% de TiC et 8 wt.% de TiSi2. 

L’échantillon 2, fritté par HP à partir d’une poudre obtenue par SHS, contient moins de phase 

MAX (52 wt.% de Ti3SiC2) et 48 wt.% de TiC. Une plus grande rigidité est observée pour 

l’échantillon contenant le plus de TiC, du fait de son plus grand module d’Young (~ 400 GPa 

contre 330 GPa pour Ti3SiC2). Les auteurs ont montré qu’une plus faible proportion de phases 

secondaires a permis d’observer une meilleure résistance à la flexion (810 MPa pour 72 wt.% 

contre 658 MPa pour 52 wt.% de phase MAX). De plus, cet échantillon a présenté un 

comportement non-linéaire plus marqué avec une chute des modules apparents plus importante 

au fur et à mesure des cycles de contraintes appliqués. Une plus grande proportion de phase 

MAX Ti3SiC2 a donc mené à une plus grande contrainte à la rupture et une plus grande 

déformation subie par l’échantillon, soit à une meilleure capacité à dissiper de l’énergie par 

l’endommagement du matériau. L’observation au MEB du matériau après les tests mécaniques 

a indiqué des délaminations des feuillets dans les grains de phase MAX et de microfissures 

entre ou dans les phases secondaires, qui peuvent venir de la différence de rigidité entre les 

phases [201]. 

La présence d’une phase secondaire impacte donc les propriétés mécaniques du 

matériau final : une phase secondaire avec un module d’Young important pourra ainsi améliorer 

la rigidité de l’échantillon, et inversement. Ces phases secondaires influent également sur les 

mécanismes de dissipation d’énergie, en augmentant la création de microfissures entre les 

grains par la présence de contraintes résiduelles. Il est par ailleurs admis que les propriétés d’un 

matériau sont fortement dépendantes de la taille des grains le constituant. 

V.1.3.2. Influence de la taille des grains 

Barsoum et al. ont montré, par des cyclages en compression, que la réponse hystérétique 

de la phase Ti3SiC2 était dépendante de la taille des grains (Figure 136) [279]. 
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Figure 136 : Réponse hystérétique de la phase Ti3SiC2 pour différentes tailles de grains, en rouge et 

noir pour des grains de petite taille et en bleu pour des grains plus gros [279] 

 

Une plus grande rigidité est observée dans le cas de petits grains, ainsi qu’un caractère 

plastique moins important avec une aire sous la courbe moindre. Les auteurs ont aussi étudié 

l’influence de la vitesse d’application de la contrainte mais les hystérèses observées sont 

identiques en forme et en aire, ce qui indique que celle-ci a peu d’impact. Ils ont également 

montré dans un autre travail que la contrainte à rupture en compression était supérieure pour 

des échantillons possédant des petits grains. Pour des grains de 20-25 µm, l’échantillon présente 

une contrainte à rupture de 540 MPa contre 393 MPa pour des grains de 100 à 200 µm [16]. 

Kozak et al. ont également étudié, par des cyclages en flexion, les résistances de deux 

échantillons contenant une proportion équivalente de Ti3SiC2 [295]. Des grains plus petits, 

d’environ 8 µm, ont présenté une contrainte à la rupture de 658 MPa, contre 407 MPa pour des 

tailles de grains d’environ 20 µm. Ils expliquent que les grains les plus gros dissipent plus 

d’énergie pour une même contrainte appliquée, à cause d’une déformation plus facile dans les 

plus gros grains [201]. 

Dans l’ensemble, les échantillons avec des petits grains présentent de meilleures 

propriétés mécaniques, avec des contraintes à la rupture plus élevées. Cependant, ils ont moins 

la possibilité de se déformer afin de dissiper de l’énergie [279]. Dans le cas de grains plus 

grands, la ténacité du matériau est améliorée, compte tenu de leur meilleure capacité à se 

déformer et à se délaminer [22]. 
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La densité relative du matériau, et donc sa porosité, exercent également une influence 

sur les propriétés mécaniques du matériau testé. 

V.1.3.3. Influence de la porosité 

Zhou et al. ont étudié la réponse d’échantillons denses à 90 et 100 % de Ti2AlC lors 

d’essais cycliques en compression (Figure 137). 

 

Figure 137 : Réponse hystérétique de la phase Ti2AlC d’un échantillon complètement dense et à 90 % 

de densité relative. La courbe de ce dernier a été décalée sur la droite pour plus de clarté [279,296] 

 

L’échantillon dense à 90 % présente des cycles hystérétiques plus ouverts que 

l’échantillon dense et dissipe donc plus d’énergie par unité de volume [296]. Barsoum et al. 

expliquent que la déformation des grains, par créations de KB notamment, est une forme 

d’instabilité plastique et que des matériaux moins rigides, ou poreux, sont plus enclins à les 

développer que des matériaux denses [279]. Ces observations ont été confirmées par des 

expérimentations similaires de Poon et al. [282]. Lors de cyclages en compression, l’échantillon 

le moins dense a commencé à se déformer pour une contrainte seuil assez faible de 130 MPa, 

contre 540 MPa pour l’échantillon dense. De façon cohérente, l’échantillon moins dense a 

présenté une contrainte à rupture plus faible, de 440 MPa contre 890 MPa pour Ti2AlC dense. 

Afin de caractériser les propriétés mécaniques des phases MAX, il est ainsi intéressant 

voire nécessaire de connaitre le taux de densification, la taille des grains et la composition du 

matériau investigué. Pour pouvoir comparer les résultats, ces caractéristiques devront être 

sensiblement équivalentes pour s’assurer qu’elles n’influent pas sur les résultats obtenus. 
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Différentes techniques, rapportées dans la littérature ont été mises en œuvre afin de 

caractériser mécaniquement les phases MAX. Le choix des techniques sélectionnées dans ces 

travaux, ainsi que leur principe, seront précisés dans les paragraphes suivants. 

V.2. Méthodes de caractérisation mécanique 

Dans ces travaux, les méthodes de caractérisation ont été sélectionnées afin de 

déterminer le comportement mécanique de ces phases et de mettre en évidence les mécanismes 

de dissipation d’énergie rencontrés dans les phases MAX. 

Les phases MAX sont des matériaux présentant un caractère rigide (module d’Young 

élevé), mais possédant également des niveaux de déformations à rupture bien au-dessus de la 

moyenne des autres matériaux céramiques classiques. La technique d’échographie ultrasonore 

au contact (en réflexion ou en transmission) est une méthode non-destructive active permettant 

d’obtenir des informations sur les propriétés d’élasticité d’un matériau. Elle permet de 

déterminer son module d’Young (E), son module de cisaillement (G) et par méthode indirecte 

le coefficient de poisson (ν). En connaissant la masse volumique et l’épaisseur de l’échantillon 

considéré, les propriétés précédemment citées sont calculées à partir des vitesses des ondes, 

longitudinales et transversales, se propageant dans le matériau. 

Comme présenté précédemment, les matériaux de l’étude possèdent également un 

caractère non-linéaire, avec une déformation notable lors du chargement mécanique. Afin 

d’étudier les évolutions microstructurales et les phénomènes de déformations mis en jeu, les 

échantillons ont été soumis à une sollicitation de flexion. Ce type de chargement est 

particulièrement adapté pour l’analyse de matériaux fragiles, tels que les céramiques. En effet, 

la présence conjuguée de deux sollicitations (traction et compression) lors d’un essai permet de 

mieux rendre compte du comportement réel du matériau. En fait, dans un essai de flexion, un 

essai de traction et un essai de compression sont réalisés simultanément. Les essais de flexion 

peuvent être réalisés avec un montage 3 ou 4 points. L’utilisation d’un montage de flexion 4 

points permet d’obtenir dans la partie centrale de l’échantillon un moment fléchissant Mf pur 

(champs de contrainte de traction et de compression pur) et de s’affranchir de l’effort tranchant 

T apparaissant dans les parties extrêmes (Figure 138). 
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Figure 138 : Répartition de l’effort tranchant T et du moment fléchissant Mf lors d’un essai de flexion 

4 points 

 

Il est ainsi possible de déterminer le module d’Young (dans le domaine élastique du 

matériau) pour peu que la déformation sur les faces en tension et compression soit mesurée. De 

plus, la littérature a montré que ce type de contraintes permet d’observer la formation de 

délaminations et microfissures dans les phases MAX [295,297]. 

Les essais de flexion offrent incontestablement des informations macroscopiques 

pertinentes sur la résistance intrinsèque du matériau. Ceci n’est cependant pas suffisant pour 

caractériser de manière approfondie les phénomènes impliqués. Afin d’obtenir des informations 

(qualitatives et quantitatives) supplémentaires à plus faible échelle sur la nature, mais aussi sur 

la chronologie d’occurrence des mécanismes mis en jeu, les essais de flexion ont été couplés 

avec la technique d’émission acoustique (EA) pendant l’essai, suivis d’une analyse 

microstructurale post-mortem par microscopie à balayage (MEB). En effet, les mécanismes de 

de déformation et de fissuration sont, par définition, dissipateurs d’énergie, énergie qui se 

retrouve sous la forme d’ondes ultrasonores se propageant dans le matériau. Le couplage de ces 

techniques permet de corréler et de recouper les hypothèses faites au préalable sur les 

phénomènes mis en jeu au niveau granulaire. Détaillons maintenant les différentes méthodes 

précitées. 
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V.2.1. Caractérisation des propriétés d’élasticité par échographie 

ultrasonore au contact 

Cette technique se base sur la mesure de la vitesse de propagation des ondes ultrasonores 

se propageant à l’intérieur du matériau. Celles-ci sont produites par un générateur d’onde 

ultrasonore (Panametrics NDT, model 5072 PR, Sofranel). La mesure peut être mise en œuvre 

selon deux modes : en transmission ou en réflexion. Cette méthode est qualifiée « d’active » 

(excitation par une onde incidente et analyse de l’onde transmise ou réfléchie). Dans le premier 

cas, deux transducteurs sont utilisés : l’émetteur qui envoie l’onde et le récepteur qui la reçoit. 

Dans le deuxième cas, un seul transducteur est utilisé : l’onde émise à l’interface air/matériau 

traverse le matériau et est réfléchie à l’interface matériau/air avant d’être détectée de nouveau 

par le capteur (écho de fond) (Figure 139). 

 

Figure 139 : Schéma de la mise en œuvre de l’échographie ultrasonore au contact 

 

On peut ainsi, grâce à un oscilloscope (Waverunner, LT322, LeCroy) permettant de 

connaitre la durée entre chaque écho de l’onde et à la mesure de l’épaisseur de l’échantillon, 

déterminer la vitesse de propagation des ondes dans le matériau. La vitesse de l’onde est 

calculée suivant l’Équation V-1 pour une mesure en mode réflexion. 

 
VL ou T =

2e

τL ou T
 Équation V-1 

Avec V la vitesse de l’onde (en m.s-1), e l’épaisseur de l’échantillon (en m) et τ le temps 

mesuré entre deux signaux (en s). L et T correspondent respectivement une onde longitudinale 

et à une onde transversale. 
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Les valeurs du module d’Young (E en GPa), du module de cisaillement (G en GPa) et 

du coefficient de Poisson (ν) peuvent être déduites de la vitesse de propagation de l’onde dans 

le matériau et de sa masse volumique ρ (en g.m-3) (Équation V-2 à Équation V-4) [298]. 

 
E =  ρ ×

3VL
2 − 4VT

2

(
VL

VT
)2 − 1

 Équation V-2 

 G =  ρ × VT
2
 Équation V-3 

 
ν =  

E

2G
− 1 =

VL
2 − 2VT

2

2(VL
2 − VT

2)
  Équation V-4 

Dans ces travaux, les mesures ultrasonores sont réalisées en réflexion dans la direction 

parallèle à l’application de la pression lors du frittage. En effet, les échantillons étudiés 

présentent une microstructure lamellaire, dont nous cherchons à étudier les propriétés 

mécaniques, s’orientant préférentiellement perpendiculairement à l’application de la pression. 

Les transducteurs utilisés sont de fréquence 10 MHz (WC37-10 et SW37-10, Ultran Group). 

Un milieu de couplage est placé entre le transducteur et la surface des matériaux pour 

optimiser la transmission de l’onde à cette interface et obtenir le signal de plus grande amplitude 

possible. Dans le cas d’ondes longitudinales, l’eau est utilisée. Pour les ondes transversales, 

nécessitant une certaine rigidité de cisaillement pour se propager, les mesures sont réalisées 

avec une graisse de contact acoustique. Un minimum de trois mesures est effectué permettant 

une analyse statistique satisfaisante. Les valeurs sont présentées avec une incertitude de 5 %. 

V.2.2. Essais de flexion 4 points et couplage avec l’émission acoustique 

Afin de caractériser la résistance mécanique des phases MAX, des essais de flexion 4 

points ont été réalisés. Deux types d’essais ont été conduits : dans un premier temps, la 

contrainte a été augmentée linéairement jusqu’à la rupture du matériau afin de connaitre sa 

contrainte maximale à la rupture (essai « one shot »). Des essais en cyclage, avec une contrainte 

maximale incrémentée à chaque cycle, ont ensuite été réalisés, afin d’augmenter 

l’endommagement du matériau et d’obtenir plus d’informations sur les mécanismes de 

déformation. La contrainte appliquée sur l’échantillon est calculée par la relation suivante 

(Équation V-5). 
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σ =

3 × Lo × F

4 × b × h2
 Équation V-5 

Avec σ la contrainte (en MPa), Lo la distance entre les supports inférieurs (en mm, 

Figure 140), F la force (en N), b la largeur et h la hauteur (en mm) de l’échantillon. 

Les essais ont été réalisés sur la machine Instron 5969 avec des échantillons de 

dimensions 45 x 3,5 x 3,5 mm3 environ. Ces barrettes sont découpées dans un échantillon fritté 

massif à la micro-tronçonneuse et les faces sont rectifiées deux à deux pour être parallèles. Elles 

sont ensuite polies avec des disques abrasifs et des suspensions diamantées jusqu’à une taille 

de particules de 3 µm afin de minimiser les amorces de rupture. Pour connaitre la déformation 

de la barrette lors de l’application de la contrainte, des jauges de déformation (LY41 6/350, 

HBM et KFRB Series, Kyowa) sont collées sur les faces en tension et compression. Les valeurs 

de contraintes et de déformations à rupture sont présentées avec une incertitude de 5 %. 

La vitesse de déplacement de la traverse (ṙ) est fixée à 0,2 mm.min-1, ce qui correspond 

à une vitesse de déformation (ε̇) de 4,4.10-5 s-1 (Équation V-6, [299]). 

 
ε̇ =

6 × e × ṙ

(Lo − Li)(Lo + 2Li)
 Équation V-6 

Avec Lo la longueur entre les supports inférieurs (ou externes) du montage et Li la 

longueur entre les supports supérieurs (ou internes) du montage de flexion 4 points. Pour celui 

utilisé, Lo = 40 mm et Li = 20 mm (Figure 140). 

 

Figure 140 : Schéma du montage de flexion 4 points 

 

Afin d’étudier le caractère non-linéaire du comportement des phases MAX, il est 

nécessaire de définir un paramètre qui offre des informations sur ce phénomène. Poon et al. ont 
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utilisé la forme de l’hystérèse obtenue lors d’essai mécanique cycliques [282]. Quatre 

paramètres sont définis afin de quantifier l’ouverture du cycle et donc le caractère non-linéaire 

(Figure 141). Ce sont les modules apparents en début et fin de la charge (ESL et EEL, avec S : 

start, E : end et L : loading) et de début et de fin de décharge (ESU et EEU, avec U : unloading). 

 

Figure 141 : Définition des modules d’élasticité apparents de début et fin de charge et de décharge 

d’une hystérèse [201] 

 

L’émission acoustique (EA) de l’échantillon a été enregistrée lors des essais de flexion 

4 points. Cette méthode non-destructive passive, permet d’obtenir des informations sur les 

changements structuraux ou microstructuraux des matériaux, tels que les transformations de 

phase, les mouvements de dislocations, les fissures intergranulaires, la fracture de grains ou 

encore la délamination de matériaux en couches [300]. En effet, ces évènements sont 

intimement liés à la dissipation d’énergie sous forme d’ondes acoustiques, de fréquence 

généralement comprise entre 20 kHz et 10 MHz [301]. Ces ondes possèdent des caractéristiques 

principalement en amplitude, fréquence et énergie qui sont corrélées à la nature des phénomènes 

les créant, et qui permettent de les comparer afin de les trier en différentes populations pour in 

fine les identifier (Figure 142, Tableau 50). 
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Figure 142 : Description et paramètres caractérisant une salve d’EA 

 

Tableau 50 : Caractéristiques typiques (paramètres de forme) des salves d’émission acoustique  

Caractéristique Description 

Seuil (dB) Afin d’éliminer les bruits de l’environnement pouvant 

générer des signaux sonores, une valeur seuil est 

définie. Seuls les signaux dont l’amplitude dépasse la 

valeur seuil sont considérés. 

Amplitude (V) L’amplitude est la valeur maximale de la tension du 

signal. Cette valeur est directement corrélée à 

l’énergie. L’amplitude peut aussi être exprimée en dB, 

avec une référence à 1 µV. 

Temps de montée ou risetime (µs) Le temps de montée correspond à la durée nécessaire 

pour que le signal atteigne sa valeur maximale 

d’amplitude après avoir dépassé la valeur de seuil. 

Durée (µs) La durée correspond au temps s’écoulant entre la 

première et la dernière fois que le signal dépasse la 

valeur de seuil. 

Énergie (attoJ ou 10-18J) L’énergie du signal communique des informations sur 

la nature de la source et l’intensité de 

l’endommagement. L’énergie peut être calculée 

comme étant l’aire sous la courbe de l’amplitude du 

signal. 

Nombre de coups C’est le nombre de fois que le signal franchit le seuil 

pendant sa durée. 

Centroïde en fréquence (Hz) Ce paramètre décrit la fréquence moyenne du signal 

détecté. Il ne doit pas être confondu avec la fréquence 

de pic qui correspond à la fréquence générant la plus 

grande intensité sonore. 
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L’acquisition des données a été effectuée par le système Express-8 de Mistras Group 

Inc., France. Pour s’assurer de l’acquisition correcte des signaux, c’est-à-dire pour permettre la 

détection de chaque évènement comme un signal unique, différents paramètres temporels 

doivent être définis. Ceux-ci dépendent du matériau étudié et permettent de définir la fenêtre 

de temps d’acquisition du signal (Figure 143, Tableau 51). 

 

Figure 143 : Définition des fenêtres temporelles pour la séparation des signaux 

 

Tableau 51 : Paramètres définissant la fenêtre de temps d’acquisition des signaux sonores 

Paramètre Description 

Peak Definition Time (PDT) Ce paramètre correspond au temps nécessaire au 

signal pour atteindre son amplitude maximale. Il est 

défini quand le signal dépasse la valeur de seuil puis 

est actualisé à chaque amplitude supérieure détectée. 

Cette valeur correspond au temps de montée, et 

l’amplitude correspondante est aussi enregistrée. 

Hit Definition Time (HDT) Cette valeur correspond à la durée du signal. La fenêtre 

de temps commence quand le signal dépasse la valeur 

seuil pour la première fois et est actualisé à chaque fois 

qu’il la franchit de nouveau. 

Hit Lockout Time (HLT) Cette durée définit le temps de la fenêtre 

d’acquisition : ce temps doit s’être écoulé avant de 

pouvoir détecter un autre signal. Ce paramètre 

engendre donc une période où aucun signal n’est 

détecté ce qui permet de s’affranchir des signaux 

secondaires provenant de la réflexion du signal 

acoustique initial. 
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Ces paramètres peuvent être définis en réalisant au préalable la méthode de la source 

Hsu-Nielsen (norme NF EN 1330-9, [302]), qui consiste à simuler un évènement acoustique au 

moyen d’un cassé de mine de critérium (Pencil-Lead Breakage, PLD) sur le matériau. La mine 

doit avoir une dureté 2H, un diamètre de 0,5 mm, et une longueur de 3 mm. L’amplitude du 

signal détecté doit être supérieure à 80 dBEA. (Figure 144). 

 

Figure 144 : Schéma de principe du test de Hsu-Nielsen 

 

L’onde se propageant dans le matériau est détectée grâce à un transducteur placé sur 

l’échantillon (PAC Pico S/N 2346, Mistras Group), et maintenu par de la colle cyanoacrylate 

(Loctite®). Ce test possède une bonne répétabilité et permet de vérifier la bonne adhésion du 

transducteur sur l’échantillon. Un seul signal doit être détecté. Ce test a permis de définir pour 

nos matériaux un PDT de 300 µs, HDT de1000 µs et HLT de1000 µs. 

Un deuxième transducteur (PAC Micro80, Mistras Group) est placé sur le montage de 

flexion et permet de recueillir les signaux sonores provenant de l’environnement immédiat de 

l’échantillon (frottements du montage, bruits parasites impulsionnels, etc.). Ces signaux sont 

ensuite soustraits à ceux enregistrés par le transducteur placé sur l’échantillon. Les deux 

transducteurs utilisés ont une large bande de détection, de 200 à 1000 kHz. Ils sont liés à un 

pré-amplificateur externe de 40 dB (2/4/6 AST, Mistras Group). Le seuil de détection a été 

défini à 40 dB car cette valeur permet de s’affranchir des signaux acoustiques provenant de 

l’environnement. La figure suivante illustre le dispositif expérimental (Figure 145). 
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Figure 145 : Dispositif de flexion 4 points utilisé, et placement des transducteurs pour détecter 

l’émission acoustique 

 

Tous ces paramètres ont donc permis de récolter des informations sur l’endommagement 

des phases MAX en flexion et les mécanismes de déformation mis en jeu pour dissiper de 

l’énergie. Afin de réaliser des essais mécaniques sur le matériau, des échantillons denses 

doivent être obtenus. En effet, comme montré au paragraphe V.1.3.3, la présence de porosité 

diminue la résistance mécanique de l’échantillon. 

V.3. Frittage des phases MAX 

Des massifs denses ont été synthétisés par frittage SPS. Compte tenu des dimensions 

des barrettes nécessaires pour mener les essais de flexion (45 x 3,5 x 3,5 mm), des disques de 

diamètres 50 mm et d’épaisseur 5 mm ont été frittés. Pour obtenir des échantillons de ces 

dimensions, en admettant qu’ils contiennent 100 wt.% de la phase MAX d’intérêt, les quantités 

de poudres initiales à fritter sont importantes, de l’ordre de 50 g pour Ti2AlC et Zr2AlC et de 

100 g pour Hf2AlC (Tableau 52). 
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Tableau 52 : Masses volumiques des phases Ti2AlC, Zr2AlC et Hf2AlC et masses de poudre 

nécessaires pour obtenir des disques frittés de 50 mm de diamètre et 5 mm d’épaisseur 

 Masse volumique (g.cm-3) Masse de poudre (g) 

Ti2AlC 4,11 40,350 

Zr2AlC 5,28 51,836 

Hf2AlC 9,85 96,702 

 

De plus, comme présenté dans le Chapitre III, les phases Zr2AlC et Hf2AlC ont été 

obtenues avec une grande proportion de phases secondaires, ce qui rend difficile la 

caractérisation mécanique de ces phases. Elles n’ont donc, malheureusement, pas pu être 

caractérisées mécaniquement dans ces travaux. 

Des paramètres menant à la synthèse de Ti2AlC par frittage naturel et SPS avec moins 

de 5 wt.% de phases secondaires ont été déterminés. Les échantillons obtenus par ces méthodes 

sont de diamètre 10 mm et d’épaisseur 3 mm, ce qui correspond à environ 1 g de Ti2AlC par 

essai. Afin de pouvoir traiter de plus grandes quantités de poudres, il a donc été convenu de 

travailler avec une poudre commerciale pour les essais mécaniques. 

Peu de poudres de phases MAX, et notamment de Ti2AlC, sont disponibles 

commercialement. Ceci est dû aux difficultés rencontrées, à l’échelle des laboratoires mais 

d’autant plus industriellement, lors de la synthèse de ces phases avec peu de phases secondaires. 

La poudre Maxthal 221 vendue par l’entreprise Kanthal Compagny a été utilisée dans ces 

travaux. Elle contient majoritairement Ti2AlC (60,9 wt.%) avec la présence de Ti3AlC2 

(35,7 wt.%) et TiC (3,4 wt.%). Ses grains présentent une taille médiane de 6,5 µm. Sa 

caractérisation est présentée en II.4.1. 

La poudre commerciale a été frittée par SPS selon les paramètres déterminés dans les 

travaux de Kozak et al. [201]. Un palier de 5 min a été réalisé à 1150 °C, avec des rampes de 

température de 100 °C/min. Ces paramètres ont été gardés équivalents pour tous les essais 

réalisés (Tableau 53). 
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Tableau 53 : Paramètres de frittage de la poudre commerciale par SPS 

 Température de 

consigne (°C) 

Temps de palier 

(min) 
Pression (MPa) Présence du feutre 

SPS_Co_1 

1150 5 

75 
Non 

SPS_Co_2 Oui 

SPS_Co_3 
15 Oui 

SPS_Co_4 

 

Deux pressions différentes ont été appliquées pendant le cycle thermique : deux 

échantillons ont été obtenus avec 75 MPa (SPS_Co_1 et SPS_Co_2) et deux avec une pression 

plus faible de 15 MPa (SPS_Co_3 et SPS_Co_4). Lors du cycle thermique, pour réduire les 

pertes énergétiques de la matrice par radiation, il est possible de l’envelopper d’un feutre de 

graphite. Celui-ci réduit les gradients thermiques à l’intérieur de l’échantillon. L’échantillon 

SPS_Co_2 a été obtenu avec un feutre graphite autour de la matrice. 

Afin de connaitre l’influence des paramètres expérimentaux sur la composition des 

échantillons frittés obtenus, leur composition a été déterminée par traitement (affinement) 

Rietveld des diffractogrammes X (Tableau 54). 

 

Tableau 54 : Composition (en wt.%) de la poudre commerciale et des échantillons frittés par SPS 

 Ti2AlC Ti3AlC2 TiC Ti5Al11 

Maxthal 211 60,9 35,7 3,4 - 

SPS_Co_1 17,2 67,7 - 15,1 

SPS_Co_2 44,7 43,0 - 12,3 

SPS_Co_3 37,4 53,4 2,8 6,4 

SPS_Co_4 37,1 52,4 2,9 7,6 

 

La poudre commerciale utilisée contient 60,9 wt.% de Ti2AlC. Pour tous les échantillons 

frittés, la proportion de cette phase diminue au profit de la phase MAX Ti3AlC2. Pour les 

échantillons frittés sous 75 MPa (SPS_Co_1 et SPS_Co_2), la phase TiC, présente à hauteur 

de 3,4 % avant frittage disparait et 12 à 15 % de Ti5Al11 se forment. Il est probable que TiC ait 

réagi avec Ti2AlC dans le mélange pour former la phase Ti3AlC2. De plus, la décomposition en 
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température de cette phase MAX mène à la formation de phases intermétalliques TixAly, dont 

Ti5Al11. Dans l’échantillon SPS_Co_2, obtenu avec un feutre autour de la matrice, une plus 

grande proportion de la stœchiométrie 211 est détectée. Le feutre permettant de plus faibles 

gradients thermiques, la température subie en centre de l’échantillon est plus proche de la 

température de consigne et est donc plus basse que celle vue en centre de l’échantillon 

SPS_Co_1. Ceci explique la dégradation de la phase Ti2AlC moins importante dans le cas de 

l’utilisation d’un feutre. 

Les deux échantillons obtenus sous une pression de 15 MPa (SPS_Co_3 et SPS_Co_4), 

présentent une composition très proche. La phase TiC est toujours présente après frittage et sa 

proportion a faiblement varié. La phase Ti5Al11 est présente à hauteur de 6-7 %, soit deux fois 

moins que les échantillons synthétisés sous 75 MPa. 

La masse volumique apparente, le taux de porosité ouverte ainsi que le taux de 

densification des massifs obtenus ont été déterminés par poussée d’Archimède (Tableau 55). 

La masse volumique théorique est calculée par une loi des mélanges à partir des masses 

volumiques des phases présentes dans l’échantillon. Le taux de densification est le ratio entre 

la masse volumique apparente et la masse volumique théorique. 

Afin de vérifier l’homogénéité du frittage, une barrette de chaque disque a été 

tronçonnée en 5 portions (de 10 mm environ) et la masse volumique de chaque morceau a été 

mesurée. Ainsi, il a été possible de connaitre la variation de la masse volumique entre le centre 

et la partie externe du disque, dus aux gradients de température et de pression lors du frittage. 

Un écart type a été calculé à partir de ces 5 valeurs, permettant de comparer entre eux les 

échantillons. 

 

Tableau 55 : Masse volumique apparente, taux de porosité ouverte et taux de densification des 

échantillons frittés par SPS 

 Masse 

volumique 

théorique 

(g.cm-3) 

Masse 

volumique 

apparente 

(g.cm-3) 

Porosité 

ouverte (%) 

Taux de 

densification 

moyen (%) 

Écart type (%) 

SPS_Co_1 4,185 4,054 0,0 96,9 0,90 

SPS_Co_2 4,076 3,952 0,1 97,0 0,67 

SPS_Co_3 4,151 3,923 0,4 94,5 5,63 

SPS_Co_4 4,141 3,661 6,6 88,4 1,05 
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SPS_Co_1 et SPS_Co_2, obtenus sous une pression de 75 MPa, présentent un taux de 

densification d’environ 97 % et sont donc denses. L’écart type entre les valeurs de taux de 

densification mesurées reste faible et les échantillons sont considérés homogènes. Les 

échantillons obtenus sous une pression plus faible, de 15 MPa, ne présentent pas le même taux 

de densification. SPS_Co_3 possède un taux, à presque 95 %, proche des échantillons obtenus 

sous 75 MPa. Néanmoins, le taux de densification de la portion externe est inférieur à environ 

90%, expliquant l’écart type plus important dans ce cas. Cet échantillon n’est pas homogène 

sur tout le disque. SPS_Co_4 a présenté un taux de densification plus faible, à environ 88 %, 

mais avec une meilleure homogénéité sur le volume du disque. Les deux échantillons ont été 

obtenus avec les mêmes paramètres de frittage mais bien que présentant une composition 

proche, n’ont pas densifié de la même façon. Ce résultat pourrait venir d’un défaut de 

précompaction de l’échantillon SPS_Co_3, expliquant sa moins bonne homogénéité et sa 

meilleure masse volumique globale, car il aurait ainsi subi de plus hautes températures. Il n’est 

néanmoins pas possible de prouver cette théorie. 

Comme vu lors de l’étude bibliographie, la taille des trains peut influer directement sur 

les propriétés mécaniques mesurées. La taille des grains a été mesurée à partir des clichés MEB, 

sur une trentaine de grains par échantillon. La valeur moyenne de la taille des grains ainsi que 

l’écart type de cette moyenne sont donnés en Tableau 56. 

 

Tableau 56 : Moyenne des tailles des grains des échantillons frittés par SPS 

 Taille moyenne des grains (µm) Écart type (µm) 

SPS_Co_1 7,4 1,15 

SPS_Co_2 7,7 0,55 

SPS_Co_3 7,0 1,20 

SPS_Co_4 5,7 0,95 

 

Les échantillons obtenus avec une pression de 75 MPa ont une taille de grain 

comparable, d’environ 7 µm, et un écart type relativement faible. Leur microstructure est 

considérée comme homogène. L’échantillon SPS_Co_3, présentant une inhomogénéité en taux 

de densification, présente une taille de grain équivalente, avec un écart type faible. SPS_Co_4, 

qui est moins dense présente des grains légèrement plus petits mais cette différence n’est pas 

jugée significative. 
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La caractérisation de ces échantillons frittés a permis de définir deux études distinctes. 

Les échantillons SPS_Co_1 et SPS_Co_2 présentent un taux de densification et une taille de 

grains comparables. Leur différence réside dans leur composition : SPS_Co_1 présente moins 

de Ti2AlC (17,2 wt.%) et plus de Ti3AlC2 (67,7 wt.%) par rapport à SPS_Co_2 (respectivement 

44,7 % et 43,0 %) et ils possèdent une quantité comparable de phase intermétallique en tant que 

phase secondaire. Ces deux échantillons permettent donc d’étudier l’influence de la proportion 

des phases Ti2AlC et Ti3AlC2 sur les propriétés mécaniques. 

Les échantillons SPS_Co_3 et SPS_Co_4 présentent une composition et une taille de 

grains proches. Leur différence réside dans la densité relative des massifs. L’impact de la 

porosité sur les caractéristiques mécaniques sera donc analysé. 

V.4. Influence de la composition et de la microstructure sur le comportement 

mécanique endommageable des phases MAX 

V.4.1. Influence de la proportion des phases MAX 

Afin de caractériser l’influence de la proportion des phases Ti2AlC et Ti3AlC2 sur le 

comportement mécanique dissipatif du matériau, les essais de flexion 4 points instrumentés EA 

ont été conduits sur les échantillons SPS_Co_1 et SPS_Co_2. Dans SPS_Co_1, Ti3AlC2 est 

présent majoritairement dans l’échantillon (67,7 wt.%), en proportion bien plus importe que 

Ti2AlC (17,2 wt.%). Dans SPS_Co_2, les proportions des deux phases MAX sont équivalentes 

à environ 45 wt.%. La même phase secondaire, Ti5Al11, est présente à hauteur de 15 wt.%. Ces 

échantillons présentent une microstructure, i.e. une masse volumique et une taille de grains, 

comparable (Tableau 57). 

 

Tableau 57 : Caractéristiques en composition et en microstructure des échantillons SPS_Co_1 et 

SPS_Co_2 

Échantillon 
Conditions de 

frittage 
Composition 

Taux de 

densification (%) 

Taille des 

grains (µm) 

SPS_Co_1 

1150 °C – 5 min 

75 MPa 

Pas de feutre 

extérieur 

17,2 % de Ti2AlC 

67,7 % de Ti3AlC2 

15,1 % de Ti5Al11 

96,9 7,4 

SPS_Co_2 

1150 °C – 5 min 

75 MPa 

Avec feutre 

extérieur 

44,7 % de Ti2AlC 

43,0 % de Ti3AlC2 

12,3 % de Ti5Al11 

97,0 7,7 
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Ces échantillons ont préalablement été caractérisés par échographie ultrasonore afin de 

déterminer leurs propriétés élastiques (Tableau 58). 

 

Tableau 58 : Propriétés élastiques de SPS_Co_1 et SPS_Co_2 obtenues par mesures ultrasonores 

 E (GPa) G (GPa) ν 

SPS_Co_1 279 ± 14 119 ± 6 0,17 

SPS_Co_2 270 ± 14 114 ± 6 0,18 

 

Les modules d’Young des deux échantillons se situent à environ 280 GPa. Cette valeur 

est cohérente avec les résultats présentés dans la bibliographie [201,303]. De plus, avec l’aide 

d’une simple loi des mélanges et des modules d’Young des phases en présence, présentés dans 

le Tableau 59, il est possible d’évaluer le module d’Young théorique de ces phases (Équation 

V-7). Le module d’Young de la phase Ti5Al11, métastable thermodynamiquement, n’est pas 

disponible dans la littérature, mais il a été approximé à 200 GPa à partir des modules des phases 

TiAl2 et TiAl3, proches en composition (respectivement 195 GPa et 205 GPa) [304]. 

 Ethéorique = T × ∑ Ei × wt%ii  Équation V-7 

Avec T le taux de densification, Ei le module d’Young de la phase i (en GPa) et wt.%i 

sa fraction massique. 

 

Tableau 59 : Modules d'Young des phases présentes après frittage de la poudre commerciale [304–

308] 

 Ti2AlC (GPa) Ti3AlC2 (GPa) Ti5Al11 (GPa) 

Modules d’Young 277 297 200 

 

Par ces calculs, le module d’Young de SPS_Co_1 est de 270 GPa et celui de SPS_Co_2 

vaut 268 GPa. Ce dernier est sensiblement plus faible, car l’échantillon contient en plus grande 

quantité la phase Ti2AlC qui présente un module d’Young inférieur à celui de la phase Ti3AlC2. 

Les échantillons ont été testés en flexion 4 points par des essais continus jusqu’à rupture 

(ou appelés essais « one-shot »). Dans ces essais, la contrainte et la déformation subies par le 

matériau ainsi que la réponse en EA sont enregistrées. La réponse mécanique de SPS_Co_1 
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présente globalement un comportement élastique linéaire avec l’apparition d’une non-linéarité 

au cours de l’essai. La contrainte maximale atteinte est de 530 MPa avec une déformation 

maximale de 0,20 % (Figure 146). 

 

Figure 146 : Évolution de la courbe contrainte-déformation en F4P avec EA pour l’échantillon 

SPS_Co_1 (essai « one shot ») 

 

Ces valeurs sont sensiblement inférieures à celles obtenues par Kozak et al. [201] qui 

ont observé une résistance en flexion de 650 MPa et une déformation maximale de 0,27 %. 

L’échantillon caractérisé présentait une taille de grains de l’ordre de 10 µm, ce qui est 

comparable avec notre étude. Cependant il est important de noter que leur échantillon contenait 

environ 42 % de Ti2AlC et 58 % de Ti3AlC2, sans phases secondaires. Les propriétés 

supérieures en contrainte et en déformation pourraient s’expliquer par l’absence de phases 

secondaires. En effet, la présence de phases MAX en plus grande quantité (sans phase 

secondaire rigide) permet au matériau de développer un caractère plastique plus significatif, 

expliquant ainsi la déformation maximale de l’échantillon plus marquée. 

De plus, selon les informations données dans leurs travaux, il a été possible de calculer 

un taux de densification de 99,2 %, contre 96,9 % dans notre cas. Comme montré dans la 

littérature par Poon et al. [282], une densité du matériau plus faible, par la présence de porosité, 

a engendré une chute de la contrainte à rupture à 440 MPa, contre 890 MPa pour un échantillon 

de Ti2AlC dense. Le plus faible taux de densification de notre échantillon peut donc également 

expliquer sa résistance plus faible. 
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Comme énoncé précédemment, une non-linéarité, ou plus exactement, une perte de 

rigidité par rapport à la rigidité initiale, est observée. La courbe de contrainte-déformation 

montre que la pente diminue au cours de l’essai. La courbe a ainsi été séparée en trois zones, et 

le module apparent du matériau a été calculé sur chaque portion. Le module initial est de 

280 GPa, ce qui est cohérent avec la valeur obtenue par mesure ultrasonore. Il diminue ensuite 

à 266 GPa, avec une chute de 5 %, puis à 244 GPa, ce qui correspond à une seconde chute 

d’environ 10 %. La rigidité du matériau a ainsi diminué de 13 % au cours de l’essai. Celle-ci 

est très probablement liée à un endommagement interne du matériau qu’il faut maintenant 

caractériser et identifier. 

Le suivi de l’EA de notre échantillon au cours de l’essai nous renseigne sur la 

chronologie de l’occurrence de cet endommagement. Le premier signal est détecté autour de 

0,09 % de déformation, puis un deuxième signal, de plus grande amplitude, est détecté au-

dessus de 0,12 %. Celui-ci est simultané avec la première chute de rigidité du matériau. La 

répétition des signaux s’accélère ensuite, révélant un endommagement se développant de plus 

en plus rapidement dans le matériau jusqu’à sa rupture. L’observation de la chronologie des 

salves enregistrées pour l’échantillon SPS_Co_1 illustre justement ce phénomène avec les deux 

tiers des signaux qui sont détectés en fin d’essai, pour une valeur de contrainte supérieure à 

500 MPa. 

L’échantillon SPS_Co_2 présente quant à lui une résistance à la flexion de 452 MPa 

avec une déformation maximale de 0,17 % (Figure 147). 

La courbe de contrainte-déformation montre, ici aussi, une perte de rigidité au cours de 

l’essai. Le module apparent initial est de 280 GPa, ce qui est de nouveau cohérent avec la valeur 

obtenue par mesure ultrasonore (270 GPa). Il diminue à 249 GPa (chute de 11 %) vers 0,09 % 

de déformation puis à 237 Pa (chute de 5 %) pour une déformation supérieure à 0,14 %. Le 

matériau présente donc une chute totale de sa rigidité de 15 %. Cet échantillon possède un 

caractère non-linéaire plus marqué, lié probablement à un endommagent plus important du 

matériau. L’étude de l’EA montre que cet échantillon commence à s’endommager très tôt, avec 

les premières salves détectées dès 0,02 % de déformation. L’activité acoustique est dans ce cas 

répartie plus uniformément au cours de l’essai, mais la première chute de module semble 

simultanée avec un grand nombre de salves pour une déformation proche de 0,10 %. 
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Figure 147 : Évolution de la courbe contrainte-déformation en F4P avec EA pour l’échantillon 

SPS_Co_2 (essai one shot) 

 

Les caractéristiques principales tirées de ces courbes de contrainte-déformation et de 

l’EA ont été comparées afin d’étudier l’influence de la proportion des deux phases MAX sur 

les propriétés mécaniques (Tableau 60). 

 

Tableau 60 : Comparaison du comportement mécanique de SPS_Co_1 et de SPS_Co_2 

 

Résistance 

à rupture 

(MPa) 

Déformation 

maximale 

(%) 

Chute de 

module 

globale 

(%) 

Module 

d’Young (GPa) 

et chute de 

module associée 

Nombre 

de salves 

Niveau de 

contrainte associé 

à la 1ère salve 

(MPa) 

SPS_Co_1 530 ± 27 0,20 ± 0,01 13 

280 

266 (-5 %) 

244 (-10 %) 

2 

6 

12 

240 

 

 

SPS_Co_2 452 ± 23 0,17 ± 0,01 15 

280 

249 (-11 %) 

237 (-5 %) 

57 

37 

10 

60 

 

 

 

Comme exprimé précédemment, les modules d’Young initiaux sont très proches. En 

effet, la distinction de composition, sur la proportion de Ti2AlC et Ti3AlC2, n’entraine pas une 
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variation importante sur celui-ci, car ces phases possèdent des modules élastiques proches. 

L’échantillon SPS_Co_1 a montré une résistance à la flexion et une déformation maximale 

supérieure à celles présentées par SPS_Co_2. Cependant ce dernier présente une chute de 

module plus importante lors de l’essai, démontrant ainsi une tendance plus marquée à 

développer un endommagement plus significatif (1ère chute de module de 11 %) et de manière 

plus précoce. En effet, environ 57 salves ont été détectées dans la première zone contre 2 pour 

l’échantillon SPS_Co_1. Il semblerait donc que l’échantillon SPS_Co_2 (moins riche en phase 

MAX la plus rigide (Ti3AlC2), Tableau 59) bénéficie d’une meilleure capacité d’adaptation à 

la sollicitation appliquée par dissipation d’énergie sous forme d’endommagement (fissuration). 

Une tentative d’explication peut être amenée à ce point. Dans l’échantillon SPS_Co_2, la phase 

MAX la plus rigide Ti3AlC2 est en proportion comparable avec celle ayant une rigidité plus 

faible Ti2AlC. Les désaccords de rigidité engendrés entrainent très probablement un état de 

contraintes internes relativement élevé dans la quasi-totalité de l’échantillon et favorise 

l’occurrence prématurée de l’endommagement pour des niveaux assez faibles de sollicitation. 

Cependant, lorsque la proportion relative de phase MAX la plus rigide est beaucoup plus 

importante (+55% de Ti3AlC2 dans SPS_Co_1 par rapport à SPS_Co_2), le matériau, 

globalement plus rigide, a la capacité de stocker l’énergie sous forme élastique et ne la restitue 

que tardivement par la ruine complète de l’échantillon en fin d’essai. 

Afin de mieux corréler les pertes de rigidité mises en évidence lors des essais avec la 

chronologie de l’initiation et la propagation de l’endommagement, les échantillons ont été 

observés par microscopie électronique après rupture (Figure 148). 

Peu d’endommagement est distingué sur l’échantillon SPS_Co_1. Cependant, la 

présence de nombreuses fissures est observée sur l’échantillon SPS_Co_2. Une fissure typique 

visible sur la micrographie de ce dernier (Figure 148 B) révèle une propagation majoritairement 

entre les grains de phase intermétallique Ti5Al11, phase la moins rigide (Tableau 59), et les 

grains de phases MAX. Ceci semble confirmer nos hypothèses précédentes où le 

positionnement de Ti5Al11 à l’interface des grains de phase MAX facilite très probablement la 

propagation de la fissuration qui tracera son chemin dans les zones de plus faible résistance du 

matériau. 



Chapitre V : Frittage et caractérisation du comportement mécanique endommageable des 

phases MAX 

Elise Hugon | Thèse de doctorat | Université de Limoges | 2022 280 

 

 

Figure 148 : Micrographie des échantillons A. SPS_Co_1 et B. SPS_Co_2 post-mortem 

 

Les deux échantillons testés dans cette partie sont donc différents par leur proportion en 

phase Ti2AlC et Ti3AlC2. L’échantillon SPS_Co_2 présente un rapport plus équilibré en Ti2AlC 

et Ti3AlC2 (environ 45 wt.% de chaque phase), avec donc plus d’interfaces entre les phases. 

Celles-ci facilitent l’apparition et la propagation de fissures, induisant de fait, une plus grande 

émissivité (cumul de salves EA plus grand) pour cet échantillon. 

L’échantillon SPS_Co_1 a également été testé sous configuration cyclique. 

L’application de cycles charge-décharge successifs incrémentés (tous les 80 MPa jusqu’à 

rupture) sur l’échantillon permet d’étudier plus en détail la chronologie de l’endommagement 

du matériau (Figure 149 A). L’activité acoustique enregistrée dans cet essai de cyclage confirme 

le comportement singulier de cet échantillon, qui est celui possédant une plus grande proportion 

de phase plus rigide. En effet, peu de signaux sont détectés lors des premiers cycles alors que 

le plus grand nombre de salves (75%) survient lors du cycle ultime avant rupture (Figure 149 B). 
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Figure 149 : A. Contrainte appliquée et B. émission acoustique lors d’un essai en cyclage de 

SPS_Co_1 

 

Les signaux intervenant dans les premiers cycles de charge-décharge sont 

caractéristiques d’un phénomène d’initiation de la fissuration, avec une amplitude et une durée 

limitées (Figure 150 A). Ceci fait, le matériau emmagasine l’énergie mécanique sous forme 

quasi élastique pendant les cycles suivants puis la dissipe de manière soudaine à la fin du dernier 

cycle avec une augmentation conjuguée du taux de comptage (nombre de salves par seconde) 

et de l’amplitude des signaux (Figure 150 B). Ce type d’évolution caractérise de manière assez 

claire la création et la propagation tardive de défauts critiques dans l’échantillon menant 

consécutivement à sa ruine. 

 

Figure 150 : Signaux enregistrés au cours de l’essai F4P : A. détectés en début de cycle, court de faible 

amplitude et B. détectés en fin de cycle, de plus grandes amplitude et durée 
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Une remarque supplémentaire permet de consolider notre interprétation concernant le 

comportement de notre matériau. En effet, il faut noter que les salves ont été détectées en très 

grande majorité lors de la charge. De plus, beaucoup de signaux apparaissent au voisinage des 

maxima locaux de contrainte. Autrement dit, l’activité acoustique n’est présente que quand la 

contrainte devient supérieure à la contrainte précédemment appliquée sur l’échantillon. Cet 

effet, bien connu notamment en métallurgie sous le nom d’effet Kaiser, met en évidence la 

« mémoire » du matériau concernant une valeur limite de contrainte au-delà de laquelle ce 

phénomène de création de défauts ou de propagation des défauts préexistants, intervient [309]. 

La courbe de contrainte-déformation montre une contrainte à la flexion d’environ 

600 MPa et une déformation maximale de 0,22 % (Figure 151). 

 

Figure 151 : Évolution de la courbe contrainte-déformation en F4P avec EA pour l’échantillon 

SPS_Co_1 (essai cyclique) 

 

Ces valeurs sont comparables à celles observées pour les essais non-cycliques (« one 

shot »). L’hystérèse caractéristique des phases MAX [279,281] est ici observée. Après le 1er 

cycle, une déformation résiduelle est observée, de l’ordre de 0,002 %. Cette déformation 

permanente augmente progressivement pour atteindre 0,008 % au début du dernier cycle. 
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Afin de mieux corréler l’évolution de la rigidité du matériau au cours des différents 

cycles de chargement, les modules apparents définis précédemment (Figure 141) ont été 

calculés et présentés en fonction de la déformation maximale pour chaque cycle (Figure 152). 

 

Figure 152 : Évolution des modules apparents lors du cyclage de l’échantillon SPS_Co_1 

 

Les modules de début de charge et de décharge décrivent la contribution linéaire de la 

déformation et les modules de fin de charge et de décharge correspondent à la contribution 

non-linéaire. Le premier module de début de charge correspond au module d’Young de 

l’échantillon testé, soit autour de 290 GPa, ce qui est cohérent avec la mesure des propriétés 

élastiques par échographie ultrasonore. L’évolution de ces modules apparents en fonction de la 

déformation maximale est intéressante à plusieurs titres. 

Tout d’abord, ces modules, quasi similaires à l’issue du premier cycle, ont globalement 

tendance à diminuer. Cet effet est plus marqué pour les modules associés au caractère non-

linéaire du comportement mécanique (EEL et EEU) alors que les modules traduisant le 

comportement linéaire (ESL et ESU) restent pratiquement constants jusqu’au quatrième cycle 

avant de chuter significativement lors des trois derniers cycles. Ceci semble être corrélé avec 

nos interprétations précédentes qui montrent en effet, d’une part la quasi-absence d’activité 

acoustique lors de ces premiers cycles, et d’autre part, la multiplication des signaux lors des 

trois derniers cycles. Cette interprétation est consolidée par l’augmentation systématique de 

l’écart entre ces deux familles de modules apparents au cours des cycles mettant en évidence la 
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capacité de ce matériau s’adapter à la sollicitation (flexibilité par augmentation de la 

déformation résiduelle) lors des premiers cycles en limitant son endommagement et à dissiper 

tardivement (lors des derniers cycles) l’énergie en s’endommageant massivement. 

Pour conclure, l’influence de la proportion de phase MAX sur le comportement 

mécanique des échantillons SPS_Co_1 et SPS_Co_2 a été étudiée et mise en évidence par des 

essais destructifs instrumentés (EA). Ces échantillons contiennent les deux phases MAX 

Ti2AlC et Ti3AlC2, ainsi qu’une phase secondaire intermétallique Ti5Al11. SPS_Co_1 contient 

majoritairement la phase Ti3AlC2 alors que SPS_Co_2 contient les deux phases MAX dans des 

proportions comparables. La microstructure et le taux de densification de ces échantillons sont 

équivalents. 

SPS_Co_1 a présenté une résistance à la flexion de 530 MPa et une déformation 

maximale de 0,20 %. Ces valeurs sont plus importantes que celles observées pour SPS_Co_2 

(respectivement 450 MPa et 0,17 %). L’endommagement du matériau a pu être mis en évidence 

par la chute du module apparent au cours de l’essai ainsi que par la détection de signaux 

acoustiques, liés à la présence de défauts dans l’échantillon. L’activité acoustique de SPS_Co_2 

est significativement plus importante que celle de SPS_Co_1 et il a été observé par MEB que 

l’endommagement (fissuration), se trouvait localisé dans la phase intermétallique Ti5Al11 à 

l’interface entre les grains de phase MAX. Cet échantillon possédant plus d’interfaces du fait 

de sa composition, cela a entrainé une émission acoustique plus importante. 

L’échantillon SPS_Co_1 a été également analysé par essais cycliques (alternance de 

charges/décharges) avec une contrainte maximale de plus en plus importante. Ces essais ont 

permis de mettre en évidence la réponse hystérétique caractéristique des phases MAX sur la 

courbe de contrainte-déformation. Une déformation permanente a été observée dès le premier 

cycle. L’activité acoustique a été majoritairement détectée lors de la charge et pour une 

contrainte supérieure à la contrainte maximale appliquée dans le cycle précédent (effet Kaiser). 

De plus, les salves sont de plus en plus nombreuses, montrant l’accélération de 

l’endommagement au cours de l’essai. Les modules apparents du matériau chutent à chaque 

cycle, mettant en évidence la contribution non-linéaire du comportement mécanique des phases 

MAX et leur capacité à dissiper de l’énergie. 

Il est donc clairement établi que la composition en phase MAX joue un rôle important 

sur le comportement endommageable de ces matériaux complexes. Un deuxième paramètre à 

considérer et pouvant exercer une influence majeure est la porosité. 
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V.4.2. Impact de la porosité 

Deux échantillons, appelés SPS_Co_3 et SPS_Co_4 ont été sélectionnés pour étudier 

l’influence de la porosité sur le comportement mécanique des échantillons de phases MAX 

(Tableau 61). 

 

Tableau 61 : Caractéristiques en composition et en microstructure des échantillons SPS_Co_3 et 

SPS_Co_4 

Échantillon 
Conditions de 

frittage 
Composition 

Taux de densification 

(%) 

Taille des 

grains (µm) 

SPS_Co_3 

1150 °C – 5 min 

15 MPa 

37,4 % de Ti2AlC 

53,4 % de Ti3AlC2 

2,8 % de TiC 

6,4 % de Ti5Al11 

94,5 7,0 

SPS_Co_4 

37,1 % de Ti2AlC 

52,4 % de Ti3AlC2 

2,9 % de TiC 

7,6 % de Ti5Al11 

88,4 5,7 

 

Ces échantillons contiennent les deux phases MAX Ti2AlC et Ti3AlC2, ainsi que la 

phase carbure TiC et la phase intermétallique Ti5Al11. La proportion de ces phases est similaire 

dans les deux échantillons, même si, comme vu plus tard, des petits écarts peuvent peut-être 

expliquer des différences significatives du comportement endommageable. La taille des grains 

est également comparable. Seul le taux de densification est différent : celui de SPS_Co_3 vaut 

94,5 % alors que SPS_Co_4 est moins dense, à 88,4 %. 

Les propriétés d’élasticité de ces échantillons ont été déterminées par échographie 

ultrasonore (Tableau 62). Les valeurs du module d’Young ont été comparées comme 

précédemment avec une valeur théorique obtenue par une loi des mélanges à partir de la 

composition de l’échantillon et des modules des phases présentes (présentés en Tableau 63). 

 

Tableau 62 : Propriétés élastiques de SPS_Co_3 et SPS_Co_4 obtenues par échographie ultrasonore 

 E (GPa) G (GPa) ν 

SPS_Co_3 268 ± 13 113 ± 6 0,18 

SPS_Co_4 216 ± 11 93 ± 5 0,16 
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Tableau 63 : Modules d'Young des phases présentes après frittage de la poudre commerciale [304–

308] 

 Ti2AlC (GPa) Ti3AlC2 (GPa) TiC (GPa) Ti5Al11 (GPa) 

Modules d’Young 277 297 440 200 

 

Le module d’Young de SPS_Co_3 est de 268 GPa, ce qui est cohérent avec la 

composition et le taux de densification (271 GPa par la loi des mélanges, Équation II-6). Nous 

pourrions légitimement penser que, compte tenu de la plus grande quantité en phase MAX 

rigide (Ti3AlC2) et la présence de TiC encore plus rigide, la rigidité globale de l’échantillon 

SPS_Co_3 serait très supérieure à celle des échantillons SPS_Co_1 et SPS_Co_2. Ceci n’est 

pas le cas et s’explique par leur taux de densification d’environ 97 % sensiblement plus 

important (+3 %) chez ces derniers. Le module de Coulomb vaut 113 GPa. Les propriétés 

d’élasticité déterminées pour l’échantillons SPS_Co_4 sont significativement inférieures 

(différence d’environ 20 %) avec un module d’Young E = 216 GPa (pour une valeur théorique 

de 252 GPa) et un module de cisaillement de 93 GPa. Cette observation est très probablement 

liée à la différence de densification, plus faible de cet échantillon. Les coefficients de Poisson 

respectifs présentent une petite différence mais sont cohérentes avec les valeurs obtenues 

précédemment. Afin d’appréhender leur comportement mécanique sous contrainte, ces 

échantillons ont été testés en flexion 4-points lors d’essais continus (Figure 153). 

 

Figure 153 : Évolution de la courbe contrainte-déformation en F4P avec EA lors d’un essai continu 

pour A. SPS_Co_3 et B. SPS_Co_4 
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Procédons d’abord à une analyse séparée des deux échantillons. SPS_Co_3 présente 

une contrainte maximale à la flexion de 655 MPa associée à une déformation maximale de 

0,26 % (Figure 153 A). Le module apparent initial de l’échantillon est de 281 GPa, ce qui est 

cohérent avec la valeur obtenue par mesure ultrasonore et par la loi des mélanges. Il diminue à 

240 GPa, (-15 %), à partir de 0,10 % de déformation sans qu’aucune activité acoustique ne soit 

enregistrée. Pour une contrainte plus importante (environ 600 MPa), et une déformation de 

0,23 %, le module d’Young chute de nouveau à 219 GPa (9 % de perte, soit 22 % de chute 

totale). Cette perte globale de rigidité semble être le signe d’un endommagement du matériau, 

mais curieusement, il est peu détecté par la technique d’émission acoustique, et de plus, très 

tardivement. Une seule salve est détectée à 0,06 % de déformation puis la majorité de l’activité 

est enregistrée peu avant la rupture de l’échantillon. 

Pour l’échantillon SPS_Co_4 les données sont sensiblement différentes. En effet, cet 

échantillon présente des propriétés mécaniques, que cela soit en rigidité ou en résistance, 

beaucoup plus faibles avec une contrainte à la rupture de 409 MPa pour une déformation 

maximale de 0,19 % (Figure 153 B). Le module en début d’essai est de 226 GPa. Cette valeur 

est donc supérieure au module d’Young obtenu par mesures ultrasonores de 216 GPa mais reste 

du même ordre de grandeur. Elle est cependant bien inférieure aux valeurs rencontrées dans les 

échantillons précédents, du fait ici d’un taux de densification plus faible, diminuant de fait la 

rigidité globale du matériau. Comme vu précédemment, les phases MAX présentent un 

caractère non-linéaire à la sollicitation, compte tenu de l’adaptabilité de leur microstructure 

(KB et IKB), et leur module d’Young diminue lors de l’endommagement. Ici, celui-ci diminue 

à 209 GPa dès 0,05 % de déformation (3 % de perte) puis à 198 GPa à partir de 0,11 % de 

déformation (5 % de chute). Le module d’Young chute de 12 % au cours de l’essai. L’activité 

acoustique est initiée tôt, dès 0,01 % de déformation et évolue relativement uniformément en 

fonction de la contrainte. 

Les valeurs respectives extraites des essais ont été comparées afin d’étudier l’influence 

de la porosité sur le comportement mécanique des échantillons SPS_Co_3 et SPS_Co_4 

(Tableau 64) 
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Tableau 64 : Comparaison du comportement mécanique de SPS_Co_3 et de SPS_Co_4 

 

Résistance 

à rupture 

(MPa) 

Déformation 

maximale 

(%) 

Chute de 

module 

globale 

(%) 

Module 

d’Young (GPa) 

et chute de 

module associée 

Nombre 

de salves 

Niveau de 

contrainte 

associé à la 

1ère salve 

(MPa) 

SPS_Co_3 655 ± 33 0,26 ± 0,01 22 

281 

240 (-15 %) 

219 (-9 %) 

1 

1 

4 

170 

 

 

SPS_Co_4 409 ± 20 0,19 ± 0,01 12 

226 

209 (-3 %) 

198 (-5 %) 

3 

1 

8 

30 

 

 

 

Plusieurs remarques peuvent être faites : l’échantillon le plus dense, SPS_Co_3, 

présente des propriétés mécaniques supérieures (f, max, E) comparé à l’échantillon 

SPS_Co_4. Cependant, c’est celui qui possède la chute de rigidité globale la plus élevée 

(-22 %) comparée à SPS_Co_4 (-12 %). De manière surprenante, l’EA enregistrée pour 

l’échantillon SPS_Co_3 est quasi absente sauf en fin d’essai (6 salves au total) (Figure 153 A). 

C’est une situation totalement opposée à ce que nous observons pour l’échantillon SPS_Co_4. 

Cet échantillon subit une chute de rigidité moins importante (-12% vs. -22%) et paradoxalement 

présente une activité acoustique, non seulement plus intense (toutes proportions gardées :12 

salves vs. 6) mais également répartie de manière cohérente avec les épisodes relatant les chutes 

de modules (Figure 153 B). Il semble établi qu’un plus haut taux de densification (SPS_Co_3) 

autorise une déformation max plus élevée. La chute de rigidité importante montre la capacité 

de ce matériau à dissiper l’énergie mécanique emmagasinée par des mécanismes qui ne 

semblent pas (ou peu) émissifs (acoustiquement parlant). Nous pourrions imaginer un mauvais 

fonctionnement du capteur EA lors de l’essai, mais l’hypothèse nous semble peu probable 

compte tenu de l’activité enregistrée assez faible pour les deux échantillons. L’explication est 

probablement à chercher ici dans les mécanismes intervenant à l’échelle microstructurale et 

associés à la différence de densification entre les deux matériaux. Afin de comprendre ces 

mécanismes mis en jeu lors des essais, les échantillons ont été observés par MEB après rupture 

(Figure 154). 



Chapitre V : Frittage et caractérisation du comportement mécanique endommageable des 

phases MAX 

Elise Hugon | Thèse de doctorat | Université de Limoges | 2022 289 

 

 

Figure 154 : Micrographie de A. SPS_Co_3 et B. SPS_Co_4 après rupture de l’échantillon en flexion 

 

La présence de fissures intra et intergranulaires dans les deux échantillons peut être 

remarquée. Cependant, les porosités, plus nombreuses dans SPS_Co_4 semblent être le lieu 

privilégié de l’initiation des fissures (Figure 154 B). Pour cet échantillon, il est donc logique de 

les voir apparaitre, en EA, plus précocement, soit pour un niveau de contrainte plus faible (30 

MPa) (Tableau 64). Elles se propagent ensuite majoritairement dans la phase intermétallique 

Ti5Al11 (Figure 154 B) mais traversent parfois quelques grains de phase MAX (Figure 154 A). 

Compte tenu de ces observations et des remarques faites préalablement autour de la rigidité 

globale des matériaux, nous pouvons proposer le scénario suivant afin de mieux comprendre la 

chronologie des phénomènes. 

Imaginons que les deux essais se déroulent en même temps. L’échantillon SPS_Co_4 

est le plus poreux (respectivement le moins rigide) et va développer rapidement un premier 

endommagement, à partir d’une porosité, pour un niveau de contrainte assez faible (30 MPa) 
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(Figure 153 B et Tableau 64). Pour l’échantillon SPS_Co_3 (moins poreux), ce premier 

endommagement, probablement initié d’une porosité également, est constaté par EA plus 

tardivement pour une contrainte très supérieure (170 MPa) (Figure 153 A et Tableau 64). Ceci 

est cohérent puisque cet échantillon présente une rigidité supérieure. 

Les points suivants, avec la comparaison en composition de phase intermétallique des 

deux échantillons, vont maintenant venir affiner ce scénario. En comparant ces proportions, 

nous notons que la quantité de Ti5Al11 dans SPS_Co_4 est 18% plus importante que dans 

SPS_Co_3. Ceci pourrait expliquer la plus grande facilité des fissures à se propager dans 

l’échantillon SPS_Co_4 et par conséquent le rendre plus émissif (augmentation globale de 

100 % des salves durant l’essai). Ceci semble confirmé par les observations microscopiques 

(Figure 154 B) où l’on voit la propagation de la fissure, issue d’une porosité, intervenir 

consécutivement dans la phase intermétallique. Il est indéniable que des mécanismes identiques 

interviennent dans l’échantillon le plus rigide SPS_Co_3. Cependant, il est possible d’imaginer 

que non seulement le plus faible taux de porosité (initiation de la fissuration) mais aussi la 

quantité inférieure de Ti5Al11 dans ce matériau (propagation de la fissuration) limitent 

l’évolution de la fissuration en la bloquant dans un premier temps, sur les grains de phases 

MAX, puis, dans un second temps, grâce à des contraintes plus élevées, permettant la 

propagation intra granulaire de l’endommagement (Figure 153 A). La seule inconnue reste la 

corrélation (non validée actuellement) entre la grande chute de rigidité de cet échantillon et le 

peu d’EA enregistrée. 

Afin de caractériser plus précisément la chronologie de l’endommagement du matériau 

le plus émissif, SPS_Co_4, des essais de F4P instrumenté EA sous sollicitation cyclique (cycles 

incrémentés de 80 MPa) (Figure 155) ont été effectués. 
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Figure 155 : A. Contrainte appliquée et B. émission acoustique lors d’un essai en cyclage de 

SPS_Co_4 

 

Les résultats obtenus semblent en accord avec les hypothèses préalablement proposées. 

En effet, le niveau de contrainte associé à la détection de la première salve est pratiquement 

identique (34 MPa) à celui obtenu lors de l’essai continu (« one shot »). De plus, les salves (plus 

nombreuses) sont enregistrées pour chaque cycle montrant une progression régulière de 

l’endommagement. Un effet « mémoire » du matériau (effet Kaiser) est une nouvelle fois 

observé. 

La micrographie post-mortem de cet échantillon vient confirmer les hypothèses 

précédentes où les fissures semblent se propager depuis les zones plus poreuses, vers les zones 

de moins grande résistance (phase intermétallique) (Figure 156). 

 

Figure 156 : Micrographie de SPS_Co_4 après rupture en essai cyclique 
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La Figure 157 présente les résultats des essais cycliques sur cet échantillon, comme 

visible sur la courbe de contrainte-déformation. 

 

Figure 157 : Évolution de la courbe contrainte-déformation en F4P avec EA pour l’échantillon 

SPS_Co_4 (essai cyclique) 

 

Les valeurs observées de la contrainte à la rupture (365 MPa) et de la déformation 

maximale (0,17 %) sont cohérentes avec celles obtenues lors de l’essai continu (respectivement 

de 409 MPa et 0,19 %). Le caractère non-linéaire de ce matériau est une nouvelle fois visible, 

avec la présence d’hystérèses sur la courbe. L’étude de celles-ci, par le calcul des modules 

apparents du matériau en début et en fin de sollicitation, tels que définis en Figure 141, permet 

de quantifier cette caractéristique (Figure 158). 

 

Figure 158 : Évolution des modules apparents lors du cyclage de l’échantillon SPS_Co_4 
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Le premier module, d’environ 230 GPa, correspond au module d’Young de 

l’échantillon. Il est cohérent avec la mesure déterminée lors de l’essai continu (226 GPa) et par 

échographie ultrasonore (216 GPa). Au début de l’essai, les quatre modules sont équivalents 

mais les modules de fin de charge et de fin de décharge (EEL et EEU), qui représentent le 

caractère non-linéaire, diminuent dès le deuxième cycle. Cette chute s’accroit au cours des 

cycles, montrant l’endommagement du matériau lors de la sollicitation cyclique. De plus, cette 

chute, quasi-linéaire, est cohérente avec l’activité acoustique, progressive et régulière, dans le 

cas de cet échantillon. L’échantillon ne subit ainsi pas d’endommagement massif et fulgurant 

en fin d’essai, comme cela a été observé pour l’échantillon dense SPS_Co_1, mais plutôt une 

dégradation lente de ses propriétés mécaniques du fait de la probable interconnexion des 

porosités par la fissuration induite. 

 

Dans cette partie, la présence de porosité dans l’échantillon a ainsi été étudiée avec les 

échantillons SPS_Co_3 et SPS_Co_4. Avec un taux de densification supérieur, une meilleure 

résistance à la flexion (655 MPa contre 409 MPa) et une plus grande déformation maximale 

(0,26 % contre 0,19 %) ont été observées. De plus, la chute de module, corrélée à 

l’endommagement du matériau, est plus importante, indiquant qu’un taux de densification plus 

élevé permet une meilleure dissipation de l’énergie lors de la sollicitation. Les micrographies 

post-mortem ont mis en évidence la propagation préférentielle des fissures par les pores, 

expliquant donc la rupture précoce de l’échantillon avec un plus faible taux de densification. 

L’étude de l’échantillon le plus poreux, SPS_Co_4, lors de sollicitations cycliques a montré de 

nouveau que la présence de porosité mène à un endommagement plus régulier de l’échantillon, 

avec la formation de défaut dès de très faibles niveaux de contraintes. Ces pores facilitent la 

propagation des fissures et donc la ruine continue lors de l’essai. 

V.5. Conclusion 

Ce chapitre a permis de caractériser le comportement mécanique endommageable 

d’échantillons riches en phases MAX du système Ti-Al-C. Les propriétés mécaniques 

(élasticité et résistance) ont été déterminées par méthode non destructive (échographie 

ultrasonore) et par essais destructifs (flexion 4 points). De plus, un couplage systématique de la 

technique d’émission acoustique (EA) aux essais de flexion, a permis de mieux appréhender la 

chronologie des mécanismes d’endommagement de ces matériaux. Des observations au 
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Microscope Électronique à Balayage (MEB) sont également venues consolider et valider les 

hypothèses proposées. 

Le caractère non-linéaire du comportement mécanique des phases MAX a pu être 

observé. Ceci a particulièrement été mis en évidence grâce à la combinaison d’essais continus 

et d’essais cycliques (alternance charge-décharge). Lors de ces derniers, les courbes de 

contrainte-déformation présentent une hystérèse, illustrant les contributions linéaires et non 

linéaires endommageables, caractérisées par les valeurs des modules apparents différents en 

début et fin de charge et décharge. 

L’influence de la composition, et plus précisément la répartition des phases MAX dans 

les échantillons, a été étudiée et mise en évidence. Il a été montré qu’un échantillon présentant 

les deux phases MAX en quantités comparables présentait une résistance à la flexion plus faible. 

En effet, des proportions de phases équilibrées provoquent une quantité plus importante 

d’interfaces entre les phases. Un échantillon présentant une phase largement majoritaire 

possèdera donc moins d’interfaces entre les phases et vraisemblablement de meilleures 

propriétés mécaniques. 

L’influence de la porosité sur le comportement endommageable de l’échantillon a 

également été investiguée. Il en ressort que non seulement la proportion de porosités présente 

est importante (site privilégié d’initiation de la fissuration) mais que la présence immédiate de 

phases de faibles propriétés mécaniques (phases intermétalliques) conditionne le comportement 

endommageable du matériau. Pour l’échantillon présentant le taux de densification le plus 

faible (88 %), le module d’Young mesuré est le plus faible. La résistance à la flexion est 

également altérée, avec une plus faible contrainte et déformation maximale observées. En 

étudiant les micrographies post-mortem, il est possible de voir que les porosités créent des 

points d’initiation des fissures. Le matériau dissipe ainsi l’énergie emmagasinée de manière 

plus régulière par la propagation progressive des fissures, entre les porosités et au travers des 

phases intermétalliques présentes à l’interface des phases MAX. 

Des perspectives à ces travaux résident dans l’analyse des signaux d’émission 

acoustique enregistrés. En effet, ceux-ci sont caractérisés par leur amplitude, leur énergie, leur 

durée ou encore leur fréquence. Ces informations devraient permettent de comparer les signaux 

entre eux, de déterminer plus précisément leur signature typique afin de mieux les identifier et 

les associer aux mécanismes d’endommagement observés. 
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Conclusion générale 

Pour rappel, ces travaux de thèse avaient pour but, dans un premier temps, de synthétiser 

des phases MAX capables d’être utilisées dans des conditions exigeantes, avec par conséquent 

de bonnes propriétés mécaniques et pouvant résister à l’oxydation. Cette synthèse a été réalisée 

avec des techniques métallurgiques, par voie poudre, mais a également été explorée à partir de 

précurseurs précéramiques liquides. Ces phases MAX peuvent, avec des solutions fluorées être 

ensuite ablatées pour obtenir un matériau 2D (MXène). De plus, elles présentent un 

comportement à la sollicitation mécanique original avec une possibilité accrue par rapport à 

d’autres matériaux céramiques (intrinsèquement fragiles) de dissiper de l’énergie grâce à une 

certaine tolérance à l’endommagement. 

Dans un premier temps, le Chapitre I a permis de définir les phases d’intérêt pour des 

applications thermomécaniques et de résistance à l’oxydation, telles que celles nécessaires dans 

les domaines de l’aéronautique ou de la propulsion. Les phases Ti2AlC, Zr2AlC et Hf2AlC ont 

été sélectionnées. Il a été montré, par le bais des résultats de la littérature, qu’il est difficile 

d’obtenir ces phases sans la présence de phases secondaires. Trois techniques de synthèse ont 

été choisies dans ces travaux afin de pallier ce problème. Pour ce faire, deux techniques basées 

sur le passage d’un courant électrique, la fusion à l’arc et le SPS, ont été utilisées dans le but 

d’améliorer la mobilité des espèces et donc la composition finale. Afin de d’évaluer l’intérêt de 

ces méthodes de synthèse, une troisième méthode plus conventionnelle, le frittage naturel, a été 

également employée. Dans le Chapitre II, le principe de fonctionnement de ces techniques 

ainsi que les poudres utilisées ont été présentées. 

Les résultats obtenus lors de la synthèse par voie poudre ont été décrits dans le Chapitre 

III. La synthèse a été réalisée à partir des poudres M, Al et d’une source de carbone : TiC pour 

le système contenant du titane et du carbone élémentaire pour les systèmes avec du zirconium 

ou de l’hafnium. En effet, il n’a pas été possible d’obtenir des phases MAX en partant 

directement du carbure métallique dans ces deux systèmes, celui-ci étant trop stable pour réagir 

avec les intermétalliques présents et former la phase MAX. Il a été confirmé qu’une température 

ou durée de palier trop importante conduisait à la formation de la phase M3AlC2, plus pauvre 

en aluminium. Elle peut être expliquée par la réaction de la phase M2AlC avec la phase carbure 

MC ou avec le carbone élémentaire. Pour des températures ou des durées encore plus grandes, 

les phases MAX se décomposent pour former les phases intermétalliques MC et MxAly. 
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Au four à arc, les paramètres de synthèse sont le temps et la puissance délivrée par le 

générateur afin de créer l’arc électrique. Le principal problème rencontré est la vaporisation de 

l’aluminium en raison de la rampe en température importante. L’échantillon le plus riche en 

Ti2AlC en contient 71 wt.% avec un chauffage très court (3 min à 15 % de puissance). Dans les 

systèmes contenant du zirconium et de l’hafnium, les phases MAX n’ont pu être formées qu’à 

hauteur de quelques pourcents massiques, dû en partie au manque de précision sur les 

paramètres de synthèse, notamment l’intensité du courant délivré. Le frittage naturel, au 

contraire, a permis d’ajuster précisément les températures et temps de palier lors du traitement 

thermique. Cette méthode a mené à l’obtention d’échantillons contenant 97 wt.% de Ti2AlC, 

29 wt.% de Zr2AlC et 22 wt.% de Hf2AlC. Dans les systèmes avec des atomes M volumineux 

(Zr et Hf), la présence des phases carbures binaires, très stables, a fortement limité la présence 

des phases MAX. L’utilisation de la méthode du frittage naturel semble donc ici rencontrer ses 

limites. Des techniques de synthèse basées sur un courant électrique ont également été 

explorées. Par frittage réactif au SPS, un échantillon contenant 88 wt.% de Ti2AlC après 10 min 

à 1200 °C sous 50 MPa a été obtenu. La question de l’influence de l’application d’une pression 

lors de la synthèse de ces phases fortement anisotropes a également été soulevée. Bien que le 

retrait seul de la pression appliquée pendant le cycle ne soit pas bénéfique, il a été montré que 

la non-précompaction et l’absence de pression combinées permettaient d’améliorer la 

composition. Un cycle sans pression constitué d’un palier de 15 min à 600 °C puis d’un palier 

de 10 min à 1225 °C a mené à des échantillons monophasés en Ti2AlC. Dans le système 

contenant le zirconium, 23 wt.% de Zr2AlC ont été obtenus. La poudre utilisée, du fournisseur 

Riedel-de-Haën, n’a pas permis d’obtenir la phase MAX en grande quantité. Des 

caractérisations supplémentaires sont donc en cours afin de comprendre les raisons de ce 

comportement. La phase Hf2AlC, pourtant théoriquement peu stable, a pu être synthétisée à 

hauteur de 52 wt.%. La technique SPS a donc permis d’augmenter la proportion de cette phase 

MAX, pourtant réputée difficile à obtenir. Les données expérimentales présentes dans la 

littérature étant quasi-inexistantes, la caractérisation thermique et mécanique de cette phase 

apporterait des informations cruciales. 

Dans le Chapitre IV, les résultats de la synthèse par une voie exploratoire, à partir de 

précurseurs précéramiques organiques, ont été présentés. Cette étude s’est limitée aux systèmes 

Ti-Al-C et Zr-Al-C. En l’absence de polymères capables d’amener les éléments d’intérêt en 

limitant la présence d’oxygène, la synthèse a été basée sur la réaction de précurseurs 

précéramiques de petites tailles. Le dichlorure de métallocène a été utilisé pour apporter le métal 
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de transition. Deux précurseurs d’aluminium (le triméthylaluminium et le triéthylaluminium), 

permettant d’ajuster la quantité de carbone dans le système, ont été sélectionnés. Le protocole 

de synthèse a été optimisé afin de limiter l’insertion d’oxygène dans les produits et les 

manipulations ont été réalisées à l’aide d’une rampe vide-argon. La synthèse à partir de 

dichlorure de zirconocène n’a pas mené à une phase intermétallique ZrxAly en quantité notable, 

mais la phase ZrC a été détectée. La réaction du dichlorure de titanocène avec du 

triméthylaluminium a permis d’obtenir le complexe mixte visé (Cp2Ti(µ-Cl)CH2Al(CH3)2), à 

hauteur de 38 %. De plus, après traitement thermique à 1400 °C pendant 3 heures, l’échantillon 

contient, en plus de deux phases oxydes (Al2O3 et AlC0,5O0,5), la phase carbure TiC et la phase 

aluminure TiAl3. Ces deux dernières, si présentes simultanément et dans les bonnes proportions, 

pourraient réagir afin de former une phase MAX. Le principal frein à l’obtention de ces phases 

est lié, dans ces travaux, à un phénomène important d’oxydation des réactifs, notamment 

contenant l’aluminium. La modification de la nature des précurseurs et de leur stœchiométrie 

permettrait de moduler la composition finale du système. Il serait possible d’utiliser des 

précurseurs apportant une quantité plus importante de carbone dans le système, qui 

favoriserait les départs d’oxygène lors du traitement thermique. Le risque serait néanmoins 

d’obtenir plus de carbone libre et, a fortiori, plus de phases carbures. De plus, des composés 

pouvant polymériser, tels que ZrCl4 et TiCl4, en présence de précurseurs d’aluminium, 

mèneraient à la formation, après réticulation, d’une structure qui pourrait être moins sensible 

à la présence d’oxygène. Une voie alternative envisageable serait d’ajouter un composé 

organomagnésien, encore plus avide d’oxygène, afin de protéger les réactifs. L’enjeu serait 

ensuite de séparer ce composé du produit obtenu. Le frein majeur à ses synthèses reste l’affinité 

très marquée de l’aluminium avec l’oxygène. Il sera donc difficile d’empêcher totalement ce 

phénomène. Des traitements thermiques ultérieurs sous atmosphère réductrice pourraient 

permettre de réduire la proportion de phases oxydes dans la céramique synthétisée. 

Dans la deuxième partie du Chapitre IV, l’ablation de la phase MAX Ti2AlC par une 

solution de HF et par un mélange HCl/LiF a été réalisée dans le but de synthétiser et de 

caractériser la phase MXène Ti2C. Lors de l’utilisation d’une solution de HF, la dissolution de 

la phase MAX a été observée, avec des rendements d’ablation inférieurs à 10 wt.%. La phase 

Ti2C a été vraisemblablement obtenue avec une solution à 20 % pendant 4 heures ou avec une 

solution moins concentrée, à 10 %, et des temps de traitement plus longs. Une deuxième 

méthode, basée sur la dissolution du sel LiF dans une solution d’acide chlorhydrique HCl a 

permis de réaliser une ablation plus modérée. Dans ce cas, la phase Ti2C a été observée pour 
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des temps de traitement de 24 heures et 48 heures. Un traitement de 24 heures est bénéfique 

pour limiter la détérioration de la phase. Le lavage des produits obtenus reste toutefois à 

améliorer afin de retirer les phases secondaires, notamment fluorées, formés lors du traitement 

chimique de la phase MAX. Celui-ci pourrait être plus efficace en utilisant des tubes de 

centrifugation de plus grands volumes ou en ajoutant des étapes d’agitation ultrasonore afin 

de les dissoudre dans la solution avant centrifugation. Néanmoins, cette étape est susceptible 

de modifier la nature des MXènes récupérés, en délaminant les empilements de feuillets MXènes 

vers l’obtention de feuillets uniques. 

Dans le Chapitre V, le comportement mécanique en flexion des phases Ti2AlC et 

Ti3AlC2 a mis en avant la présence de mécanismes d’endommagement spécifiques lors de la 

sollicitation de ces matériaux. Le caractère non-linéaire du comportement mécanique des 

phases MAX a pu être observé, lors d’essais continus et d’essais cycliques, par la diminution 

du module au cours de l’essai et la présence d’une hystérèse sur les courbes de contrainte-

déformation cyclées. L’influence de la proportion des deux phases Ti2AlC et Ti3AlC2 dans les 

échantillons a été étudiée. Un échantillon présentant les deux phases MAX en quantités 

comparables a présenté une résistance à la flexion plus faible à cause d’une quantité plus 

importante d’interfaces entre les phases. L’influence de la porosité sur le comportement 

endommageable de l’échantillon a également été investiguée. Les porosités agissent sur le 

matériau comme des sites privilégiés d’initiation de fissures. De plus, la présence immédiate de 

phases intermétalliques, ayant une plus faible rigidité, exacerbe la chute des propriétés 

mécaniques. Un taux de densification faible (88 %) a été lié à un module d’Young et une 

résistance à la flexion également plus faibles. Par ailleurs, à partir de la chronologie des signaux 

acoustiques, il apparait que le matériau plus poreux dissipe l’énergie emmagasinée de manière 

plus régulière. L’endommagement s’est vraisemblablement déroulé par la propagation 

progressive des fissures, entre les porosités et au travers des phases intermétalliques présentes 

à l’interface des phases MAX. Afin d’obtenir plus d’informations sur les mécanismes 

d’endommagement mis en jeu et leur chronologie, les caractéristiques (amplitude, énergie, 

durée) des signaux d’émission acoustique peuvent être étudiées. En effet, celles-ci pourraient 

permettre de les associer aux mécanismes d’endommagement observés. 

Ainsi, ces travaux ont permis une étude large sur la synthèse des phases MAX à partir 

de mélanges pulvérulents ou de précurseurs sous forme liquide. La phase Ti2AlC a ensuite été 

traitée avec des composés fluorés afin d’extraire l’aluminium de la structure et obtenir une 

phase MXène. De nombreux axes d’amélioration sur la synthèse et le traitement d’ablation ont 
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pu être dégagés des résultats présentés ici et permettraient d’obtenir les phases MAX ou les 

phases MXènes avec moins de phases secondaires, donnant la possibilité de les caractériser de 

façon approfondie. Les propriétés mécaniques étonnantes de ces phases MAX ont également 

pu être observées, notamment leur faculté à dissiper de l’énergie et à présenter de grandes 

déformations permanentes en comparaison des matériaux céramiques usuels. Cette résistance à 

la sollicitation est néanmoins gouvernée par la porosité des échantillons, ainsi que la présence 

d’une phase secondaire moins rigide et la proportion d’interfaces entre les phases MAX. 

L’étude de l’influence de la température sur les propriétés mécaniques de ces phases doit être 

réalisée, notamment pour l’utilisation de ces phases dans des applications 

thermomécaniquement exigeantes. 
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Synthèse, frittage et étude du comportement mécanique endommageable de phases 

MAX - Ablation chimique vers la formation de phases MXènes 

Les phases MAX sont des carbures ou nitrures de métaux de transition, présentant une 

microstructure caractéristique en feuillets. Ces matériaux originaux combinent des propriétés 

typiques des céramiques, telles qu'une rigidité élevée et un caractère réfractaire, avec des 

particularités retrouvées usuellement chez les métaux, comme une bonne conduction électrique 

et thermique ainsi que la faculté à être usinées facilement. Certaines phases, contenant de 

l’aluminium, sont résistantes à l’oxydation, par la formation à leur surface d’une couche dense 

et adhérente d’Al2O3. Ces propriétés en font des matériaux avec un fort potentiel pour des 

applications en milieux exigeants, notamment dans le domaine des transports. Les phases 

Ti2AlC, Zr2AlC et Hf2AlC ont été sélectionnées dans ces travaux et synthétisées par fusion à 

l’arc, frittage naturel et Spark Plasma Sintering (SPS) à partir d’un mélange pulvérulent. 

L’utilisation de précurseurs précéramiques liquides, menant à une céramique après traitement 

thermique, a également été envisagée. Les phases MAX peuvent également être ablatées avec 

des composés fluorés pour extraire l’aluminium de la structure et obtenir des MXènes. Le 

protocole menant à la phase Ti2C à partir d’une solution d’acide fluorhydrique (HF) et d’un 

mélange HCl/LiF a été ajusté. Enfin les propriétés mécaniques étonnantes des phases MAX 

(Ti2AlC et Ti3AlC2) ont été observées. Celles-ci sont capables de dissiper de l’énergie par 

l’endommagement de la microstructure lors de la sollicitation mécanique, ce qui se traduit par 

un comportement non-linéaire de la réponse du matériau. L’influence de la proportion de phase 

MAX ainsi que de la présence de porosité a été étudiée. 

Mots-clés : Phases MAX carbures, stœchiométrie 211, fusion à l’arc, SPS, frittage naturel, 

précurseurs précéramiques, élaboration de MXènes, propriétés mécaniques 

Synthesis, sintering and study of the resilient mechanical behaviour of MAX phases 

– Chemical etching toward the formation of MXene phases 

MAX phases are transition metal carbides or nitrides, with a characteristic layered 

microstructure. These original materials combine properties typical of ceramics, such as a high 

rigidity and a refractoriness, with particularities found usually in metals, alike a good thermal 

and electrical conductivity as well as the possibility to be easily machined. Some phases, 

containing aluminium, show oxidation resistance, with the formation of a dense and adherent 

layer of Al2O3 on their surface. These properties give them high potential for applications in 

demanding environments, particularly in the transport sector. In this work, Ti2AlC, Zr2AlC and 

Hf2AlC phases were selected and synthesized by arc melting, pressureless sintering and Spark 

Plasma Sintering (SPS) from a powder mixture. The use of liquid preceramic precursors, which 

yield the ceramic after thermal treatment, was also examined. MAX phases can also be 

chemically etched with fluorinated compounds, to remove the aluminium and form MXene 

phases. The operating procedure, leading to the Ti2C phase, from a hydrofluoric acid (HF) 

solution and a HCl/LiF mixture, was adjusted. Finally, the unusual mechanical properties of 

MAX phases (Ti2AlC and Ti3AlC2) were observed. They are capable of dissipating energy by 

damaging their microstructure under mechanical stress, resulting in a non-linear behaviour. The 

influence of MAX phase proportion as well as porosity presence was studied. 

Keywords : Carbide MAX phases, 211 stoichiometry, arc melting, SPS, pressureless sintering, 

Polymer-derived Ceramics, MXene elaboration, mechanical properties 
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