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Contribution a I’évaluation thermodynamique des
alliages polyconstitués a base de nickel.

Résumé : La coexistence des phases gamma, de structure cubique a faces centrées Al,
et gamma’, de structure cubique & faces centrées ordonnée L1,, confere aux superalliages
base nickel leurs exceptionnelles propriétés mécaniques a hautes températures. Des cal-
culs thermodynamiques basés sur I’évaluation des systémes simples constitutifs de ces
alliages complexes, contenant au moins huit éléments, peuvent permettre de réduire le
nombre d’expérimentations a entreprendre pour optimiser leur composition et les traite-
ments thermiques associés. Dans ce but, ce travail présente ’étude thermodynamique
des phases constituant les systémes quaternaires Al-Cr-Ni-Ta et Al-Cr-Ni-Ti.

La premiere partie présente les modeles adaptés a la description du comportement
thermodynamique des phases intermétalliques étudiées. La présentation du modele en
sous-réseaux est particulierement détaillée. Les contraintes nécessaires a la description
des phases Al et L1y par une méme expression mathématique sont dérivées a partir de
I'identification des modeles & deux et quatres sous-réseaux de la phase L1,.

Les chapitres suivants analysent les systémes binaires Al-Co, Al-Ni, Cr-Ta et ter-
naires Al-Co-Ni, Al-Cr-Ni, Al-Ni-Ti, Al-Ni-Ta, Cr-Ni-Ta et Cr-Ni-Ti. Les parameétres
thermodynamiques décrivant les phases constituant ces systemes sont obtenus dans un
processus d’optimisation prenant en compte ’ensemble des données expérimentales, sou-
vent rares, publiées sur ces systémes. L’extension des parametres thermodynamiques
ainsi déterminés aux systemes quaternaires Al-Cr-Ni-Ta et Al-Cr-Ni-Ti sans optimisa-
tion supplémentaire justifie la démarche entreprise.

Une base thermodynamique permettant le calcul des équilibres de phases dans les

superalliages base nickel a donc ainsi été constituée.

Mots-clefs : Superalliages base nickel. Thermodynamique. Diagramme de phases.
Modeéle en sous-réseaux. Equilibres gamma/gamma’. Cr-Ta. Al-Co. Al-Ni. Cr-Ni-Ta.
Al-Ni-X (X=Co,Cr,Ti,Ta). Al-Cr-Ni-Ti. Al-Cr-Ni-Ta,



Thermodynamic study of multicomponent
nickel-based systems

The exceptional mechanical properties of the nickel-based superalloys at high tem-
peratures are due to the coexistence of the gamma (f.c.c. Al) and gamma’ (f.c.c. L1,)
phases. Thermodynamic calculations based on the assessment of the limiting systems
of these complex alloys wich contain at least eight elements allow the number of exper-
iments for composition and associated heat treatments optimization to be minimized.
This work presents the study of the phases existing in the nickel-rich corner of the
quaternary systems Al-Cr-Ni-Ta and Al-Cr-Ni-Ti.

The first part presents the models used to describe the thermodynamic behaviour of
the phases involved. The presentation of the sub-lattice model is described in detail. The
constraints necessary to describe the Al and L1, phases with the same mathematical
expression is derived from the identification of the two and four sub-lattices models used
to describe the L1y phase.

The following chapters are relative to the study of the binary Al-Co, Al-Ni, Cr-
Ta and the ternary Al-Co-Ni, Al-Cr-Ni, AI-Ni-Ti, Al-Ni-Ta, Cr-Ni-Ta and Cr-Ni-Ti
systems. The thermodynamic parameters describing the different phases existing in
these systems are obtained by an optimisation procedure taking into account the few
published experimental data. The extension of these parameters to the quaternary
systems Al-Cr-Ni-Ta and Al-Cr-Ni-Ti is made without any further optimisation.

A thermodynamic base allowing the calculation of the phases equilibria in the su-

peralloys has been generated.
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Introduction

Les superalliages sont des alliages dont la composition et le mode d’élaboration per-
mettent 'obtention d’exceptionnelles propriétés de tenue a la corrosion et de résistance
mécanique jusqu’a des températures particulierement élevées. Ces caractéristiques en
font des matériaux de choix dans la conception d’éléments de moteurs aéronautiques.
Ainsi, les nuances destinées a la fabrication des aubes de turbines monocristallines

appartiennent-elles & cette classe d’alliages.

Les propriétés mécaniques de ces alliages proviennent de traitements thermiques
qui font précipiter la phase +’ basée sur le composé NizAl, de structure cubique a faces
centrées ordonnée L1,, au sein de la matrice v cubique & faces centrées Al. Puisque
la coexistence de ces deux phases confere & ces matériaux I'essentiel de leurs propriétés
mécaniques, I'optimisation de leur composition et des traitements thermiques associés
nécessite la connaissance du domaine de stabilité des phases v et ' en fonction de la

température et de la composition.

Toutefois, la composition des superalliages fait intervenir de nombreux éléments.
A la base nickel-cobalt, sont ajoutés I’aluminium, le titane, le tantale et le niobium
qui stabilisent la phase 7’, le chrome qui confére au matériau sa tenue a la corrosion,
le tungstene et le molybdene qui renforcent la matrice v. L’étude expérimentale des
équilibres de phases de systemes aussi complexes ne pouvant étre que fragmentaire, un

calcul thermodynamique prévisionnel a été envisagé.

En effet, différents logiciels de calcul thermodynamique permettent maintenant
d’estimer les diagrammes de phases de systémes complexes & partir de la modélisation
de D’enthalpie libre des phases des systémes plus simples que sont les corps purs, les
systemes binaires, et les systemes ternaires constitutifs. La description de ces systémes
simples prend en compte les données expérimentales disponibles sur chacun d’eux. Cette
étape peut étre assistée par I'utilisation de logiciel d’optimisation des parametres ther-

modynamiques nécessaires.



Ce mémoire présentera ma contribution a I’élaboration d’'une base de données
thermodynamiques destinée au calcul des équilibres de phases dans les superalliages.
L’étude des systemes quaternaires Al-Cr-Ni-Ta et Al-Cr-Ni-Ti constitue notre objectif

principal. Celle du systéme ternaire Al-Co-Ni sera également effectuée.

Nous présenterons tout d’abord les modeles thermodynamiques employés lors de ce
travail. Les capacités du modele en réseaux a décrire le comportement thermodynamique
de nombreuses phases intermétalliques constituant les systemes étudiés seront détaillées.
Nous dériverons les contraintes nécessaires pour que ce modele permette la description de
la transformation ordre-désordre entre la phase cubique a faces centrées désordonnée Al
et 1a phase ordonnée L15. Nous établirons également les relations permettant d’identifier
les descriptions de la phase L1, obtenues avec les modeles a deux et quatre sous-réseaux;
I'introduction de ce dernier permettant de décrire les relations d’ordre entre les phases

Al, L1y et L1y, une autre structure ordonnée de la maille élémentaire c.f.c.

La base de données thermodynamiques présentée a la fin de ce mémoire repose sur
la base S.G.T.E. (Scientific Group Thermodynamic European) des corps purs. De plus,
nous avons fait en sorte que les descriptions thermodynamiques que nous introduisons
soient compatibles avec celles employées par d’autres équipes de travail au sein de ce
groupe. Notre base de données finale pourra donc aisément étre couplée avec d’autres.
L’évaluation thermodynamique préalable de certains systémes binaires impliqués dans

notre travail a également était utilisée.

Notre propre contribution a 1’étude des systemes binaires porte sur les systémes
Al-Ni, Al-Co et Cr-Ta dans toute la gamme des compositions et des températures. Les
parametres thermodynamiques permettant la description des systemes ternaires Al-Co-
Ni, Al-Cr-Ni, Al-Ni-Ti, Al-Ni-Ta, Cr-Ni-Ta et Cr-Ni-Ti seront déterminés en prenant en
compte les données expérimentales disponibles sur ces systemes. Ces dernieres concer-
nant le plus souvent les compositions riches en nickel, nos descriptions seront également
dans certains cas réduites a ce domaine. Les équilibres calculés dans les systemes quater-
naires Al-Cr-Ni-Ta et Al-Cr-Ni-Ti grace a la base de donnéess établie seront finalement

comparés aux rares renseignements expérimentaux disponibles sur ces systemes.



Au cours de ce travail, les différents calculs effectués 'ont été grace a ’ensemble des
modules du logiciel THERMO-CALC [85Sun| développé au ” Royal Institute of Technol-
ogy” de Stockholm en Suede. L’optimisation des parametres thermodynamiques menée
dans les différents systémes étudiés a été conduite en utilisant PARROT [84Jan|. Les
différents diagrammes de phases présentés ont été calculés par le module POLY-3 dans

ses versions successives H, J et K.






Chapitre 1

Modélisation thermodynamique des
phases

Dans ce chapitre les différents modeles thermodynamiques employés par la suite
pour décrire les phases constituant les systemes étudiés seront présentés . Nous nous
attacherons, en particulier, a définir la signification des parameétres introduits par le
modele en sous-réseaux. La capacité de ce modele a décrire les phases ordonnée cubique
a faces centrées L1y et désordonnée cubique a faces centrées Al avec une seule expres-
sion mathématique sera également étudiée. Les contraintes nécessaires a imposer aux
parametres thermodynamiques décrivant I'ordre de ces phases seront dérivées dans le

cas d’un systéme binaire, ternaire et quaternaire.

1.1 Phases de composition fixe

1.1.1 Eléments purs

a. Stabilité des différentes structures

Pour un élément donné, il est nécessaire de posséder la description des propriétés
thermodynamiques de chacune des phases dans lesquelles il existe, que cette phase soit
unaire ou non, stable ou métastable. Si ces propriétés sont relativement bien connues
pour les phases stables de ’élément considéré, elles ne le sont généralement pas pour les

phases métastables.

Au cours de cette étude, les parametres définis par le SGTE (Scientific Group
Thermodata Europe) pour représenter les propriétés d’un certain nombre de phases un-
aires stables ou métastables, seront utilisés. Ils sont présentés par Dinsdale [91Din] sous
la forme °G¥(T) — °H?PR(298.15K) avec °GY (T') I’enthalpie libre molaire de ’élément 4
dans la structure ¢ & la température T et °H;%(298.15K) I'enthalpie de 1'élément i



dans son état SER a 298.15K. L’état SER (Stable Element Reference) correspond a la
structure stable de I’élément ¢ & 298.15K sous une pression de 10° Pa. Pour les éléments
ferromagnétiques, I’état de référence SER est 1’état paramagnétique, la contribution

magnétique étant traitée séparément.

La variation des termes °GY(T) — °H?FR(298.15K) avec la température est ex-

primée de la maniere suivante:
°GY(T) — °HfPR(298.15K)=a+bT+cTIn T+ dy T" (1.1)

ol n représente un entier, positif ou négatif. Pour représenter ces termes dans un
domaine de température étendu, il est souvent nécessaire de définir, pour un élément
donné, plusieurs intervalles de température avec des valeurs différentes des coefficients
a, b, ¢, d,. Pour certains éléments, une variation d’enthalpie libre avec la pression est

également définie; nous n’en tiendrons pas compte au cours de cette étude.

La capacité calorifique de 1’élément i, C,, est reliée a son enthalpie libre par la

relation suivante:

0% [°GY(T) — °HPPR(298.15K)] C,
oT? T (1.2)

b. Contribution magnétique

Les travaux de Inden [76Ind, 81Ind] ont conduit Hillert et Jarl [78Hil] & définir la

contribution magnétique a l’enthalpie libre molaire de la maniere suivante:
Gmag =R T In(By+1) g(7) (1.3)

avec 7= T'/T,, T, étant la température magnétique critique c’est-a-dire:
. la température de Curie T pour les matériaux ferromagnétiques,
. la température de Néel Ty pour les matériaux antiferromagnétiques.
By est le moment magnétique moyen par atome, exprimé en magnéton de Bohr (up).

g(7) est donné par :

(-1 474 (1 3 9 15
Q(T)zl—[L-i-?( 1><%+T—+T—>]/D pour T <1

140 p ' 497 \p 135 ' 600
,7_—5 7_—15 7_—25
= — | — D 1
9(7) l 10 © 315 ' 1500 ]/ pour T >

\ p_ S8 11692 (1
0 =T o | o~
k 1125 15975 \ p
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p étant la fraction de I’enthalpie magnétique totale provenant de I'ordre a courte dis-
tance. Sa valeur dépend de la structure considérée. Pour la structure cubique centrée
(A2), p=0.40 (D=1.5828482) alors que pour les structures compactes, cubique & faces
centreés (Al) et hexagonale compacte (A3), p=0.28 (D=2.342456517).

1.1.2 Composés steechiométriques

L’enthalpie libre des composés steechiométriques ne dépend que de la température.
L’enthalpie libre molaire de tels composés ainsi que celle de certaines phases non-steechio-
métriques dont le domaine de stabilité est faible et/ou mal connu sera donc définie de

la maniére suivante:

°Geomp(T) — "HLI(298.15K) = f(T) (1.4)
avec °H,T(298.15K) = Z a; *H"R(298.15K) (1.5)

a; étant le nombre d’atomes de 1’élément i dans une mole du composé comp.

OHSER

somy (298.15K) représente 1'enthalpie d'un mélange mécanique des éléments purs dans

leur état SER pour obtenir la composition du composé considéré a 298.15K.

Nous exprimerons en général ’enthalpie libre molaire de tels composés de la

maniére suivante:
OGcomp(T) = a+b T+Z a; G(sz(T) (16)

L’expression a + b T représente alors ’enthalpie libre de formation du composé comp
formé a partir des éléments purs considérés dans leur état ;. Les états ¢; peuvent étre
une phase donnée, identique pour tous les éléments, ou bien ’état SER. de chacun. Une
telle expresssion présente des avantages lorsqu’il n’existe pas de données expérimentales
de capacité calorifique pour le composé considéré. En effet, la capacité calorifique du
composé est alors simplement égale a la somme pondérée des capacités calorifiques des

éléments purs.

Toutefois, la capacité calorifique du composé comp étant liée a son enthalpie libre
par une relation similaire & ’équation (1.2), des valeurs expérimentales de C,, de ce com-
posé peuvent également étre utilisées dans les procédures d’optimisation en exprimant

son enthalpie libre molaire de la maniere suivante:

°*Geomp(T) — "HIER(298.15K) =a+bT +c T In(T) + - -- (1.7)

comp
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1.2 Solutions de substitution

1.2.1 Systemes binaires

Considérons une solution de substitution ¢ du systéme A-B. Soit zf la fraction
molaire de ’élément 7 dans cette phase. L’enthalpie libre molaire de cette phase, G¥,,

s’exprime de la maniere suivante:

Ge = reige 4 iGe 4 wge (1.8)
avec /G¥ = Y a2f°GY (1.9)
i=A,B
“Ge = RT Y zfin(zf) (1.10)
i=A,B
“GY = z%2p Lig (1.11)

L’équation (1.9) définit 'enthalpie libre de référence, "/G¥, comme la somme
des enthalpies libres des éléments purs dans la structure ¢, °GY, pondérées par leur
fraction molaire. En fait, les enthalpies libres des éléments purs ayant été référées aux
°HPPR(298.15K), Péquation (1.9) devrait s’écrire de la maniére suivante:

efGe — 3 af *HPPR(298.15K) = Y af (°GY — °HPPR(298.15K))
i=A,B i=A,B
et équation (1.8):
G% — > zf HPFR(208.15K) = ™/G¥ — Y af °H7PR(298.15K) + “G¥ + “G¥
i=A,B i=A,B
Toutefois, ces expressions deviennent rapidement tres longues. Aussi, dans un souci de

clarté, utiliserons-nous dans cette étude des expressions du type (1.8) et (1.9).

Le terme “G¥ définit par 'équation (1.10) est lié & 1'entropie configurationnelle

d’un mélange aléatoire des éléments A et B, appelé mélange idéal.

L’équation (1.11) définit ¢*G¥ V’enthalpie libre d’exceés de la solution. Le terme
L% p introduit dans cette équation traduit I'interaction entre les atomes A et B dans
la solution. Dans le cas des solutions dites strictement régulieres, il ne varie pas avec
la composition et peut étre relié aux énergies des liaisons A-A, B-B et A-B. Lorsqu’il
est positif, les atomes A et B ont tendance & se repoussser et la solution présente une
lacune de miscibilité dans un certain intervalle de température. Lorsqu’il est négatif, le
mélange des atomes A et B stabilise la solution et peut conduire a une mise en ordre.

Lorsqu’il est faible, on tend vers un mélange idéal.
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Dans la plupart des cas que nous étudierons, un terme d’interaction indépendant
de la composition ne permet pas de rendre compte de 'ensemble des données expérimen-

tales. Il a le plus souvent été exprimé sous la forme d’un polynéme de Redlich-Kister
[48Red):

Lig=> "Lip (zh—a5) (1.12)

v

Les parametres ”Lﬁy p peuvent dépendre de la température selon

“Lip= "A4pt "Bipg T+ (1.13)

Lorsqu’au moins un des éléments constituant la solution présente des propriétés
magnétiques, une contribution supplémentaire doit étre introduite. Elle prend la méme
forme que celle définie pour les éléments purs par I’équation (1.3) page 6. La température
magnétique critique et le moment magmétique moyen varient alors avec la composition

de la maniére suivante:
Tc = IEﬁ Tc(pA + IE% Tc(pB + IEﬁIE% [ 0CZ—’C(‘OA,B + (Ibﬁ - IE%) ch(pA,B] (114)
By =% Biy+ a5 Bf s+ 3525 [ °Bf 4 p + (24 — 23) 'Bi 4 p] (1.15)

avec T?, la température magnétique critique de I’élément 4 dans la structure ¢, B;
son moment magnétique moyen par atome. Ces grandeurs sont issues de la descrip-
tion des éléments purs A et B. Les termes "T¢, 5 et "B{, p traduisent l'interaction
magnétique des deux éléments A et B. Ils sont déduits de la connaissance expérimentale

de la température de Curie en fonction de la composition.

1.2.2 Systemes ternaires

L’enthalpie libre molaire de la solution de substitution ¢ dans le ternaire A-B-C est

toujours exprimée par l’expression (1.8) avec:

requo — Z x;p OG;P (1.16)
i=A,B,C
MG = RT Y zfin(zf) (1.17)
i=A,B,C

Différentes équations ont été introduites pour estimer la contribution des données
thermodynamiques des systemes binaires a ’enthalpie libre d’exces des solutions ter-

naires [65Too, 60Koh, 67Col, 75Mug]. Nous avons utilisé I’équation de Muggianu:
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4 :Eﬁ :E% (ewGw ) .
(2 2% +3¢) (2 2% + 2¢) AP 4B g 4 20
4 % zf,

ewG‘p
AT AT AR I

) (engC)w(Bc): o (1.18)

Y4 TA
Tpt3

ey —

+

@
42p 20

T 2ag %) @b+ ah

ou (ewG;"j)ww) représente ’enthalpie libre d’exces de la solution binaire ¢ dans le systeme
i-j calculéezpour la composition binaire définie par 1’indice IEEZ] ). Cette composition
:Egij) est obtenue en projetant la composition de la phase ternaire ¢ perpendiculaire-
ment & l’axe représentant le binaire i-j comme l'indique la figure 1.1. Hillert [80Hil]
a montré qu’en exprimant les trois enthalpies libres d’exces ainsi définies a 1’aide de

I'équation (1.11), I’équation (1.18) se simplifie en:

“G¥ = ghap Lip+ah o Lic+ap a0 L (1.19)

V= %8+ x{/2

xS = %8+ x{/2
$ = X+ x¢ /2
A A B

9 = x¢ + xt/2
(xExg.xE)

A X = %8+ x¢/2 B

(AB)

Xg = xg + x¢/2

Figure 1.1: Relations entre la composition dans un systeme ternaire et les compositions
définies par le modele de Muggianu [85Mug] dans les systémes binaires constitutifs.
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Toutefois, la seule contribution des interactions binaires n’est en général pas suff-
isante pour rendre compte de ’enthalpie libre d’exces d’une solution ternaire. L’intro-
duction d’'un parametre d’interaction ternaire entre les éléments A, B et C, Lﬁ,B,C:

conduit finalement a ’expression suivante de ’enthalpie libre d’exces:

“GP = af afh L+ af Lio+oh o8 Lo

+2% 2% «f Lﬁ,B,C (1.20)

Ce terme d’interaction ternaire peut dépendre de la composition de la solution ternaire

par une équation du type:
Lipc= OLﬁ,B,C Th + lLﬁ,B,C Th + 2Lﬁ,B,C e (1.21)

1.2.3 Systemes d’ordre supérieur

L’enthalpie libre molaire de la solution de substitution ¢ dans un systeme d’ordre

supérieur & trois est toujours exprimée par l'expression (1.8) avec:

refge = Y af °GY (1.22)
“G» = RT Y aflin(zf) (1.23)

“eEY = ZZ:E“’:B“’Z”L“’ (x“f’ :Bf)y

i 5>
2
D3 > wfafxf Y LY, v (1.24)
i j>i k>j n=0
ot Wi = (1+2z—z;—m)/3 =xi+ (1 -z —z;—ax)/3
lvé’;k = (1+2z;—z;—2)/3 =a;+ (1 — 2 —z; —2x)/3

h, = (L4 2z — i —25)/3 =2+ (1 — 2 — 25 — 2) /3

Dans le cas particulier du systéme ternaire i-j-k, les variables © k et 2 k intro-

Z]k7
duites par Hillert [80Hil] sont respectivement égales aux fractions molaires zf, z¥ et

zy. D’autre part, quel que soit le systéme considéré, la somme de ces trois variables

est toujours égale & 1. Ainsi, lorsque °LY., = LY., = 2L?., le dernier terme de

4,5,k 4,5,k 4,9,k?
Péquation (1.24) se simplifie en 3; 3 ;5; Ypsy of ¥ xf LY 4.

7
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1.3 Composés non-stcechiométriques

Les différents éléments constituant les composés non-steechiométriques adoptent
préférentiellement des sites cristallographiques différents. Le modéle en sous-réseaux
sera utilisé pour les décrire. Ce modele, développé par Temkin [45Tem] pour les solutions
ioniques, a, par la suite, été étendu aux solutions interstitielles par Hillert et Staffansson
[70Hil] et généralisé par Agren et Sundman [81Sun]. Tl permet de décrire une phase
a ’aide de plusieurs sous-réseaux. Ces derniers pouvant admettre différentes especes
chimiques (ions, molécules, atomes, lacunes), la composition des phases ainsi décrites

peut varier.

Nous introduirons tout d’abord ce modele dans le cas général en prenant soin
de définir tous les termes impliqués puis nous étudierons quelques cas particuliers que
le modele permet de décrire dans les systemes métalliques. L’étude de cas simples,
lorsque la substitution d’un seul ou de deux sous-réseaux est envisagée, nous permettra
d’introduire des notations plus explicites que dans le cas général et de représenter les

grandeurs thermodynamiques introduites lors de la présentation du modele.

1.3.1 Présentation du modele en sous-réseaux

a. Notations

Considérons une phase décrite par ¢ sous-réseaux. Chaque sous-réseau est repéré
par un entier s. Pour un nombre de sites total n, le sous-réseau s contient un nombre

n(®) de sites.
> n=n (1.25)

On définit u(®) la fraction de site correspondant au sous-réseau s par:

n(s) q
ul = donc S ul=1 (1.26)
n

s=1
Dans le sous-réseau s, e(®) différentes espéces chimiques peuvent se substituer les unes

aux autres. Nous considererons uniquement le cas ou ces especes sont des atomes et des

lacunes. Ces dernieres seront notées O ou Va. Le nombre d’espéces i présentes dans le
(s)

sous-réseau s est noté n; ’. Le nombre total d’especes ¢ est noté n;. Ces grandeurs sont

liées entre elles et aux nombres de sites par les relations suivantes:

(@) q
S a®=n® Y aP=n Y m=n (1.27)

i=1 s=1
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(s)

La fraction du sous-réseau s occupée par ’espece ¢, y; ’, est définie par:

(S) e(s)
() _ ™ (8) _
yi© =  donc ; y,” =1 (1.28)

La composition globale de la phase ainsi décrite est reliée aux fractions de site par la

relation suivante:

T 2:1 u® yzgs)

2izo T N S u® ( 1— gy )

z? (1.29)

ot 27 est la fraction molaire de I’élément i dans la phase ¢ avec 32,5 zf = 1.

Cette description définit ne = [17_, e®) composés steechiométriques. Ceux-ci peu-
vent étre des composés stables dans la structure considérée, des composés métastables,
voire des composés hypothétiques, totalement instables, définis pour les besoins de la
description. Chacun de ces composés sera repéré par un entier 7 entre 1 et ng et noté
C;. L’élément présent dans le sous-réseau s dans le composé C; sera noté Ei(s). PY est

défini comme le produit des fractions de sites des éléments constituant le composé Ci.
T .9
PY; = H Ypio (1.30)
s=1 N

b. Calcul de ’enthalpie libre molaire

Le modele en sous-réseaux définit ’enthalpie libre d’une mole de sites de la phase ¢,

°G?¥ ., par une équation similaire a celle employée pour les solutions de substitution:
OG;’;LS — refG<p + idG<p + ez (1P (131)
ne
avec "/G¥ = 3 PY;°G{ (1.32)
i=1
) q e(s)
Mge = S RT W@ Y ) In(y) (1.33)
s=1 i=1
no1 nea
“eGr = Z PY1; Lg,, + Z PY2; L§,, (1.34)
i=1 i=1

Cette enthalpie libre est liée a ’enthalpie libre molaire atomique °G¥,, par la relation
"Ghs

ou (1—y8)

Gl =

(1.35)

Si la description de la phase ¢ ne fait pas intervenir de lacunes, °G¥, = °GZ..
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refG# définit une hyper-surface de référence pour ’enthalpie libre molaire. Sa
définition par I'équation (1.32) introduit °G, 'enthalpie libre molaire du composé C;

dans la structure ¢ a la température T.

“GY est lide a Pentropie idéale qui traduit la répartition aléatoire des éléments sur
chacun des sites. En effet, le nombre d’arrangements possibles des especes présentes sur

le sous-réseau s est

() 1
n
& (1.36)
He( ) 5
D’ou le nombre total d’arrangements possibles sur tous les sites:
n !
W, = H e(s) RO (1.37)
s=1 ]___[ n; -
L’entropie configurationnelle est égale & S = k InW,,.
q e(s)
S=-k > > [ In (ngs) !) —In ( nt® 1 ) ] (1.38)
s=1i=1

(s)

Le remplacement de n; ()

et n(®) par y;”u®n et u(¥n et I'utilisation de ’approximation
de Stirling Ina! = a In a — a conduisent a:

()

S=—kn Zu Zyz ln( ) (1.39)

d’ou Pexpression (1.33) pour 4G¥.

€*G¥ représente l’enthalpie libre d’exces de la phase . Elle fait apparaitre des
termes d’interaction entre éléments pour une occupation donnée des sous-réseaux. Cette

occupation est indiquée par 'indice des termes Lgli ou LgQi.

L’indice C'1; indique que tous les sous-réseaux sont occupés par un seul atome sauf
un, s, qui est occupé par deux éléments différents I et J. Soit n¢1 le nombre d’occupations
ainsi définies. Chacune de ces occupations est repérée de maniére univoque par un entier
1 entre 1 et ngp. L’élément présent sur le sous-réseau r pour 'occupation C'1; sera noté
Elzm; sur le sous-réseau s on indexe cette notation en respectant ’ordre alphabétique
croissant de I et J. On définit alors le produit PY'1; des fractions de site correspondant

a loccupation C'1; de la maniére suivante:

PY1; —y( 3(51) Y 1(32) H y 1(7‘) (1.40)

1" L
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Le parametre L, représente donc I'interaction entre les éléments I=E1§SI) et J =E1§S2)
dans le sous-réseau s quand tous les autres sous-réseaux sont occupés par les éléments
Elzm. Ce parametre peut étre fonction de la composition du sous-réseau s. Elle prend

souvent une forme similaire a celle qui est utilisée pour les solutions de substitution.

Léy, = Léy, + (vie — Ww ) 'Ly, + - (1.41)

L’indice C?2; indique que deux sous-réseaux r et s admettent deux éléments alors
que tous les autres n’en admettent qu’'un. Soit ngo le nombre total d’occupations de
ce type. Chacune est repérée par un entier ¢ compris entre 1 et nge. Le produit de

fractions de site associé a 'occupation C2;, PY2;, est défini par:

t
PY2 =y Upen Yo Ypon 11 U (142)
13 T 13 13 t;éS,T 13

Le parametre L¢, représente donc l'interaction simultanée de E2¥Y et B2 sur le

i i
7 1 2 rd
sous-réseau s et de B2\ et E2\" sur le sous-réseau r lorsque tous les autres sous-

0,

réseaux sont occupés par les éléments F2

c. Cas limites

L’un des cas limites décrit par le modele en sous-réseaux est celui ou chaque
sous-réseau est occupé par un seul élément. Ce cas correspond a celui d’'un composé
stoechiométrique traité au paragraphe 1.1.2. Les termes ““G¥ et ©*G¥ sont alors nuls et

I’enthalpie libre molaire totale est égale a I’enthalpie libre molaire du composé considéré.

L’autre cas limite consiste & ne considérer qu'un seul sous-réseau. Il correspond
alors aux solutions de substitution étudiées dans la section 1.2. Les fractions de site
du seul sous-réseau sont alors égales aux fractions molaires. Les enthalpies libres des
composés steechiométriques sont celles des éléments purs. Les équations (1.32), (1.33), et
(1.34) sont alors strictement identiques aux équations (1.9), (1.10), et (1.11) présentées

dans la section 1.2.
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1.3.2 Substitution sur un seul sous-réseau

Nous considererons dans cette section des composés non-steechiométriques com-
portant deux sous-réseaux dans lesquels le premier sous-réseau est majoritairement rem-
pli par ’élément A alors que le deuxiéme est uniquement occupé par ’élément B. La
substitution de I’élément A par un autre élément C sera tout d’abord étudiée. Puis le
cas particulier de la substitution de A par B sera envisagée. Enfin, le cas du remplissage

partiel du site de A, c’est-a-dire de la présence de lacunes, sera présenté.

a. (A,C)a Bb

Soit un composé ternaire dans lequel les éléments A et C partagent le méme site
alors que 1’élément B occupe seul le sien. Ce type de phase est obtenu lorsque les
caractéristiques des atomes A et C sont proches et différentes de celles de B. C’est le cas
pour les composés III-V ou les carbures Mo3Cg ou M;C3 par exemple. Une telle phase

peut étre schématisée de la maniere suivante:
(A,C), By ou (A, Cy.), By avec ya+yc=1

La composition de cette phase est liée aux fractions de site par:

a b

a et z% =
Yo B a+b

a+b

(1.43)

0 _ v _
Th = Ya, To=

L’ensemble des compositions décrit par ce modele est représenté par la figure 1.2 dans

le cas a=1, b=2.

A, B, (AC), B, C, B,

A C

Figure 1.2: Ensemble des compositions décrit par le modele (A,C) B,.



MODELISATION THERMODYNAMIQUE DES PHASES 17

Les équations (1.32), (1.33) et (1.34) s’expriment alors de la maniére suivante:

TefG(p = Ya OGﬁ:B + Yc OG%;B (144)
~ a
“G¥ = RT P [ ya In(ya) + ye In(yc) | (1.45)

L’enthalpie libre de référence est exprimée comme la somme pondérée des en-
thalpies libres molaires des composés A,B, et C,B, de méme structure que A,By, re-
spectivement °G%. 5 et °G¢.p. Ces deux composés binaires peuvent étre stables ou non.
S’ils ne le sont pas, leur enthalpie libre n’est pas accessible expérimentalement mais peut
étre estimée grace aux résultats de modeles semi-empiriques comme celui de Miedema et
al. [88deB] ou physiques comme ceux développés par Watson et al. [81Wat]| ou Colinet
et al. [85Col.

Le parametre LﬁyC; p apparaissant dans l’expression de l’enthalpie libre d’exces
représente l'interaction entre les éléments A et C dans le premier sous-réseau lorsque le
second est entierement occupé par B. La notation utilisée ici pour indiquer ’occupation
des sous-réseaux est la suivante: les deux points (:) séparent des éléments qui ne sont
pas dans le méme sous-réseau alors que la virgule (,) sépare deux éléments interagissant

sur le méme sous-réseau.

Comme dans le cas des composés steechiométriques présenté page 7, les grandeurs
thermodynamiques partielles relatives aux éléments ne sont pas définies pour une phase

ainsi décrite.
b. (A,B), B,

Le composé A,B, dans lequel A est partiellement substitué par B peut étre
schématisé de la maniere suivante: (A,B), By ou (A;_;;Bys). By -
C’est un cas particulier du précédent qui décrit un composé binaire. Nous utiliserons ce

modele pour décrire les phases de Laves du systeme Cr-Ta étudié page 55.

La composition globale de cette phase ¢ est liée aux fractions de site de la maniere

: ) o _ - b
suivante: Th= 55 Ya et T =5 Y8 + 4%

Les deux composés stcechiométriques définis par ce modele sont A,B, et B,B,.
Ce dernier correspond a 1’élément B pur dans la structure de méme symétrie que celle

du composé A,B,. Toutefois, le fait d’introduire les mémes atomes sur tous les sites
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entraine une dégénérescence de cette structure; ainsi, le composé B,B, correspond a un

état de I’élément B pur, 5, stable ou métastable.

La figure 1.3 représente I’enthalpie libre molaire d’'un composé ainsi décrit référée
aux états o pour A et 8 pour B a la température considérée. Dans le cas représenté
par la figure 1.3, le terme d’interaction LY p.p est nul. Les différents cas représentés
correspondent a des valeurs différentes de I’enthalpie libre molaire de formation du

composé de A;B,, °G%. 5.

0
7 1 2
a4 % s (A,B), By avec a=3 et b=3
~
@ m 2 / B GT(’;L = YA oGﬁ:B + YB OG%:B
/
¥ o/ i +RTay;yln(y)
| a4
5 < /
G 4 z / -
) avec °G.p = °G
% / / vec "Up.p B
| 57 ® B o Yp £
s B GA:B = AOGA:B
@) -6— / - +a o % + b OG[;
/
el - (1) MG = 0
8 ‘ ‘ ‘ (2) A°G%.p = -5 kJ/mol
06 07 0.8 0.9 1.0 (3) A°G%.5 = —7 kJ/mol
AB, X B

Figure 1.3: Enthalpie libre molaire d’un composé décrit par (A,B)1B: & 1000K

win

1
3

Sur cette figure, les deux composés steechiométriques A,B, et B,B, définissent les

bornes du modele.

La surface de référence définie par "/G¥ se réduit ici & une simple droite liant
°G%.p et °G%.5. Pour le cas (1), cette droite est confondue avec I’axe. Pour les cas (2)

et (3), elle est tracée en pointillés.
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La courbe (1) - pour A°GY.5 = 0 - représente ““G¥. Elle traduit simplement le

mélange aléatoire des deux éléments dans le premier sous-réseau.

Les courbes (2) et (3) représentent "/ G¥ + ©G¥ pour A°G%.5 = —5 et —7kJ/mol.
La comparaison des trois courbes montre que lorsque ’enthalpie libre molaire de for-
mation du composé A,B, devient plus négative, ’enthalpie libre molaire totale diminue
sur tout le domaine de composition; c’est 1'effet dii au terme de référence. De plus,
son minimum se rapproche de la composition correspondant & A,B;. Toutefois, si ’on
considere les équilibres entre une phase ¢ ainsi décrite et une autre phase quelconque
du systeme binaire A-B, la composition de la phase ¢ ne peut pas atteindre la valeur

steechiométrique du composé A,B,.

C. (A,D)a Bb

Toujours dans le cas d’une phase du systéme binaire A-B, considérons le cas ou le

site de A n’est pas entierement rempli. Ceci peut étre schématisé de la maniére suivante:
(A,0), By ou (A,,0y)a By avec yg4 + yo = 1.

Les composés steechiométriques définis par ce modele sont A, By et O,B,. Encore une
fois, le composé O,B, correspond a 1’élément B pur dans une structure dégénérée 5. La
composition globale de la phase ¢ est reliée a 'occupation du premier sous-réseau par

les relations suivantes:

0 a Ya 0 b
Th = ———— et rTh= ——
A B ays+b

1.47
ays+b ( )

La description faisant intervenir des lacunes, ’enthalpie libre molaire atomique,

°GY,,, et Venthalpie libre molaire de site, °G¥, ., sont différentes. La relation (1.35) page

13 devient dans ce cas:
OG(p

G — ms 1.48

to = —a (1.48)

avec °Go, = "IGY + 1GY 4+ G (1.49)

o IGY = yu°Ghp+yn °Ghp (1.50)

“G* = RTalyaln(ys)+yo in(yo) ] (1.51)

“GY = yayo Linsg (1.52)
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La figure 1.4 permet de comparer ces grandeurs pour une enthalpie libre d’exces
nulle. Elle fait nettement apparaitre les différences entre les grandeurs rapportées a une

mole de sites et celles rapportées a une mole d’atomes.

0
7
%

= 17 gl /L (A,0)q By avec a=3 et b=2
2 et S )

-2 ay,+b L .
; 2 A > s / rewa — Zz i G(zf:)B
~4 v
3 v / | id v
Dhm rewa% P 7/ / G = R T a ZZ yz ln(yz)
S m /
M -4 / y 4 /rewa_ﬂ_ide
| / ,
5(51 -5 P 7/ — OG(S;B — OG%
S < N _ -
>< 5 - - i . ) )
| © refGZﬂ_ingp GK;B =a % + b Gg
w4 ay.+b - ~ 5 kJ/mol

-8 \ \ \

0.6 0.7 0.8 0.9 1.0
AaBb Xg B

Figure 1.4: Enthalpies libres molaires d’une phase modélisée (A,0), B,

pour une mole de sites ( ), pour une mole d’atomes (— — —), & 1000 K
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1.3.3 Substitution sur deux sous-réseaux

Nous considérerons dans cette section le composé A,B, comportant deux sous-
réseaux ou les deux éléments A et B peuvent étre substitués par d’autres espéces. Nous
étudierons tout d’abord le cas ou A et B sont substitués par des éléments quelcon-
ques, (A,C),(B,D),, puis le cas particulier de la substitution réciproque de A et B,
(A,B).(A,B),. Nous comparerons ensuite le modeéle & deux sous-réseaux avec le modele
de Wagner-Schottky. Nous nous pencherons enfin sur le cas particulier de la description
de la phase B2.

a. Composé (A,C),(B,D),

Si A est partiellement substitué par un autre élément C, et B par I’élément D, la

phase considérée peut alors étre décrite de la maniere suivante:
(AYACY&:)a (BygDys)b ou (A,C), (B,D)y

Les fractions de site sont liées a la composition globale par les relations suivantes:

b b
a+b a-+b

a
a+b

a
a+b

@

> 4
Ya =T 4

> ‘P
Yo = Z¢

yp = yp =z (1.53)

La composition globale de cette phase est donc contrainte par les relations suivantes:

a
zh + 2l = "y 5+ = (1.54)

+b a+b

Si on considere le tétraedre des compositions dans le systeme quaternaire A-B-C-D, cette
phase peut donc adopter toutes les compositions du plan passant par A,By, C,By, A,Dy,
et C,Dy. Ce plan est représenté en perspective sur la figure 1.5 dans le cas particulier
a=1, b=2. 1l est repris par la figure 1.6 pour des valeurs quelconques de a et b en
fonction de la répartition sur les deux sous-réseaux; on obtient ainsi une représentation
bidimensionnelle des compositions possibles pour cette phase. Chaque point du carré
obtenu correspond & une composition possible pour la phase. Chaque sommet est associé

a I'un des composés stoechiométriques définis par le modele.

Les équations (1.32), (1.33) et (1.34) s’écrivent pour ce cas:

I SIS yers (1.55)
i=A,C j=B,D
e = RT >y in(y) Z yr In(y?) (1.56)
+b i=A,C i=B,D
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Figure 1.5: Ensemble des compositions définies par le modele (A,C) (B,D),.

CYaBb yb AaBb
1 I— 0
x4 et x¢
constantes
yi’a} ‘[ Yp

x§ et xP
constantes
0 1
Can y;l AaD b

Figure 1.6: Représentation de ’ensemble des répartitions de site possibles pour le modele

(A7C)a (BvD)b-
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Y8

0.4

NN

IS
IS
N
9
IN
IS
=
o
®
m

Can yjA Aan

Figure 1.7: Enthalpie libre molaire de référence "fG¥ d’un composé décrit par
(A,C), (B,D), en fonction de la répartition sur les sous-réseaux

pour °G% 5 = -10, °GEz= 7, °GAp= 2, et °G¢.p= 5kJ/mol

(a): représentation tridimensionnelle. (b): projection des contours iso-enthalpie libre.

3 O

refGY =y i °GRis + ve v °Ges + v ub °Ghip +ye ¥3 °Gép
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’ 0 0.2 0.4 0.6 0.8 T
CoDp Ya A.Dy

Figure 1.8: Enthalpie libre molaire idéale ““G¥ d’un composé décrit par (A,C), (B,D),
en fonction de la répartition sur les sous-réseaux pour a=1 et b=2, 4 1000K, en kJ/mol.
(a): représentation tridimensionnelle. (b): projection des contours iso-enthalpie libre.

“Ge =RT | 2 [yx In(uy) + w6 In(we)] + 225 [vg In(ug) + v In(up) ] |
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-10

0.6

Y8

0.4
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IS
N
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Can yjA Aan

Figure 1.9: Enthalpie libre molaire "/G¥ + “G¥, en kJ/mol, 3 1000K, pour un composé
décrit par (A,C), (B,D), avec a=1, b=2, en fonction de la répartition sur les sous-réseaux
°GY 5= 10, °Glp= 7, °Gp= 2, et °G%.p=5k] /mol

(a): représentation tridimensionnelle. (b): projection des contours iso-enthalpie libre.
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ex Y — i 3 1 (2 ) 3 i 14
G = yaye >, wLicitysvp >, vilLigp
i=B,D i=A,C

+ Y Yo Y3 ¥ Lic.sp (1.57)

Comme précédemment, L;"j:k représente I'interaction de i et j sur le premier sous-réseau
quand le deuxiéme est entierement occupé par k. De méme, L,f:iyj représente 'interaction
de i et j dans le deuxieme sous-réseau quand le premier est entierement occupé par k. Le

4

parametre L; ., ; correspond a I'interaction simultanée de i et j sur le premier sous-réseau

et de k et 1 sur le second.

La figure 1.7 représente la surface de référence "/G¥ en fonction de la répartition
sur les sites pour des valeurs particulieres des enthalpies libres de formation des com-
posés stoechiométriques définis par le modele. L’intersection de cette surface avec les
axes définit des droites. Toutefois, pour des valeurs quelconques des enthalpies libres
des composés steechiométriques, cette surface n’est pas plane. Le minimum de cette
surface est obtenu pour la répartition correspondant au composé steechiométrique dont

I’enthalpie libre molaire est la plus négative.

La figure 1.8 représente ’enthalpie libre idéale ““G¥ pour a=1 et b=2. Le mini-
mum de cette fonction est située pour une équi-répartition sur chacun des deux sites.
Toutefois, la diminution d’enthalpie libre liée au mélange de A et C sur le premier sous-
réseau est plus faible que celle liée au mélange de B et D sur le second sous-réseau. Ceci

est di au plus grand nombre de sites associés & ce dernier.

Enfin, la somme de ces deux grandeurs est représentée sur la figure 1.9. Le mini-
mum de cette fonction est déplacé vers le coin du composé dont ’enthalpie libre molaire

de formation est la plus négative.

b. Composé binaire (A,B), (A,B),

Dans le cas ou A et B sont admis sur les deux sous-réseaux, une phase ordonnée
du type: (A,B), (A,B), est modélisée.

La figure 1.10 reprend la figure 1.6 dans le cas présent. Les composés steechiomé-
triques définis par le modele sont alors A By, B, Ay, A Ay, et B,B,. Les deux derniers
correspondent aux corps purs dans la structure du composé A,B,. B,A; correspond 4
Pantistructure de A,B,. Chacun de ces composés est reporté sur la figure 1.10 pour la

répartition de site le définissant.
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Les lieux particuliers ci-contre sont
représentés pour le cas particulier
caractérisé par les valeurs suivantes:

B.A, AA,

a

a=1 et b=2,

T=1000K,

OGﬁ;AZO A

OG%;BZOG%a

°G.p=2% °G% + X5 °G -~ 10 kJ/mol,

°Gh.a=2% °G% + -2 °G4 + 10 kJ/mol.

B.B,° Va "A.B,

Figure 1.10: Ensemble des répartions de site définies par le modele (A,B), (A,B),.

0 (A,B), (A,B),
o] L a=1, b=2
= 2
= "Gha=°Gi  °Ghp= Gy
s;:q -4— I
| °G¥ :+Loa+LoGﬂ
’;\ A:B atb A atb B
IS B —10 kJ/mol
s oG | — LoGﬂ b o
| -8 — B:A +a+b B+a+b A
- +10 kJ/mol

-10— -

T=1000K
-12 \ \ \ \
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Figure 1.11: Enthalpie libre molaire d’'un composé décrit par le modele (A, B),(A, B)y
en fonction de sa composition globale.
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v |

yx 0.4

[

Ba Bb yjA Aa Bb

Figure 1.12: Enthalpie libre molaire "/G¥ + “G¥, en kJ/mol, & 1000K, en fonction de
la répartition sur les sous-réseaux pour (A,B),(A,B), avec a=1, b=2

°G¥% 1 =0, °G&.5=0, °G% 5=-10, et °G¥_,=10kJ /mol

(a): représentation tridimensionnelle. (b): projection des contours iso-enthalpie libre.
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La composition globale de la phase pourra décrire tout le systéme binaire A-B.
Elle est liée a la répartition sur les sites par les relations suivantes:

ays+byi
a+b

ayp+byp

. (1.58)

zh = zh =

Une composition globale de la phase pourra donc étre obtenue par une infinité de
répartition de sites. Les fractions de sites occupées par ’élément A sont liées par la

relation suivante:

a—i—bw a

vi - TAT g s (1.59)

Ainsi, sur la figure 1.10, le lieu de composition constante z% est-il représenté par la droite
de pente —¢ passant par y; = y; = 2%. Les droites correspondant aux compositions

2% = 3 et 1 sont représentées sur la figure 1.10 dans le cas a=1 et b=2.

La figure 1.12 représente la nappe d’enthalpie libre molaire en fonction de y et
y’; pour des valeurs particulieres de ’enthalpie libre molaire des composés steechiomé-
triques définis par le modele lorsque les termes d’interactions sont nuls. Pour chaque
composition, cette nappe présente un minimum. Le lieu de ces minima est reporté sur
la figure 1.10 dans le plan des répartitions de site. Le minimum de I’enthalpie libre
molaire obtenu pour chaque composition est représenté sur la figure 1.11 en fonction de
la composition globale de cette phase. Comme l'indiquait déja la figure 1.12.b, la figure
1.11 fait apparaitre que, dans le cas représenté, le minimum de ’enthalpie libre molaire
ne correspond pas a la composition exacte du composé A,B,. Toutefois la forme de la
courbe obtenue est nettement différente de la courbe totalement symétrique que 'on

obtient dans le cas d’une solution de substitution sans terme d’exceés.

c. Comparaison avec le modele de Wagner-Schottky

Le modele de Wagner-Schottky [30Wag| a été utilisé pour décrire de nombreux
composés binaires présentant différents types de défauts tels que la présence de lacunes,
la présence d’atomes sur le site d’un autre atome, la présence d’atomes en position in-
terstitielle. Nous pouvons citer les quelques références suivantes: [68Ett, 75Hen, 80Hen,
82Hen, 88Mur, 89Che, 89Kra, 92Kat].

Ce modele se place dans ’hypotheése ou les différents défauts de la structure sont en
faible concentration et n’entrent donc pas en interaction entre eux. Ainsi, pour décrire

Pentropie configurationnelle, Wagner [30Wag| consideére que sur chacun des sites, les
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différentes especes présentes se répartissent de facon aléatoire. L’entropie configura-

tionnelle résultant est donc identique a celle définie par le modele en sous-réseaux.

D’autre part, I’enthalpie libre molaire (par site) de la structure est définie comme
la somme de I’enthalpie libre molaire du composé idéal, °G 4,5,, et des enthalpies libres
molaires de formation des défauts ponctuels pondérées par le nombre de moles de défauts
présents dans une mole de sites. Ainsi, si ’on considére un composé A, B, présentant
comme défauts la présence de A’ sur le site de A et de B’ sur le site de B, ’enthalpie

libre d’une mole de sites de ce composé est exprimée de la maniere suivante par Wagner:
T A nmnp
Guns = °Gam, + — A°Canp +— ACapy (1.60)

oll ny est le nombre de A’ sur le site de A, np le nombre de B’ sur le site de B, n
le nombre total de sites considérés, A°G 4.p I’enthalpie libre nécessaire pour substituer
une mole de A’ 4 une mole de A et A°G 4.z 'enthalpie libre nécessaire pour substituer

une mole de B’ a4 une mole de B.

Un tel composé peut étre décrit dans le modele en sous-réseaux de la maniere
suivante: (A,A"), (B,B')y. Avec les notations introduites pour le modéle en sous-réseaux,

les nombres de mole de défauts introduits par Wagner s’expriment simplement par:

—_— 2 —_— 2 b
na =Yu 55 1 et np =Yg 5 N

En identifiant ’enthalpie libre molaire de référence définie par le modele en sous-réseaux

et celle définie par Wagner on aboutit aux relations suivantes:

°Gap = °Ga,s,
“Gap = °Gap,+ 15 A°Gup
*Gap = “Ga,p,+ ;55 A°Gap
“Gup = °Gup,+ ;5 A°Gap + %5 A°Gap
= "Gap +°Gu:p—"Gasn (1.61)

Ainsi, les enthalpies libres de formation des défauts ponctuels introduits par Wagner et
Schottky [30Wag] peuvent-elles étre liées a 1’enthalpie libre des composés stoechiométri-

ques définis dans le modele en sous-réseaux.

d. Modélisation des phases de structure B2

La structure cubique centrée B2 de type CsCl peut étre considérée comme l'interpénétration

de deux sous-réseaux cubiques simples. Elle peut également étre décrite comme une
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structure ordonnée de la structure cubique centrée A2. La figure 1.13 représente schématiquement

les structures A2 et B2.
(a) (b) | '

Figure 1.13: Représentation schématique des structures A2 et B2.

(a) Tous les sites sont équivalents. (b) Les sommets de la maille sont majoritairement

occupés par les atomes A, le centre par les atomes B.

De nombreux composés intermétalliques de composition équiatomique présentent
cette structure (AINi, AlCo, AlCr, AlFe ---). Leur domaine de stabiblité est généra-
lement étendu en compositon. Les déviations a la composition steechiométrique d’un
de ces composés AB sont possibles grace a la formation de quatre types de défauts
ponctuels:

. présence d’atomes B sur le site des atomes A (B en antistructure),
. présence d’atomes A sur le site des atomes B (A en antistructure),
. présence de lacunes sur le site des atomes A,
. présence de lacunes sur le site des atomes B.
La présence de défauts interstitiels est exclue par la faible différence de rayon atomique

des éléments conduisant a la formation de ces phases.

Traditionnellement, on distingue deux types de phases de structure B2: les phases
présentant comme défauts prédominants la présence d’atomes en antistructure sur les
deux sous-réseaux, et les phases présentant des atomes en antistructure sur un sous-
réseau et des lacunes sur 'autre. Ce dernier type de défaut est appelé défaut triple car
il nécessite la présence de trois défauts a la steechiométrie: un atome en antistructure
et deux lacunes sur I'autre sous-réseau. La mesure de la densité ou des parametres de
maille de ces phases permet en général de différencier ces deux types. Toutefois, certaines

phases peuvent présenter un comportement intermédiaire comme AuCd [89Kra).
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Les défauts de ces phases ont été décrits dans de nombreux systemes en s’appuyant
sur le modele de Wagner et Schottky [30Wag]. A 'exception de Henig et al. [75Hen] qui
a étudié la phase (Ni,Cu) Al, ces modélisations portent uniquement sur des systémes
binaires. La plupart de ces études utilisent une description propre au type de défauts
présent dans la phase étudiée. Toutefois, Krachler [89Kra] introduit un modéle perme-
ttant de décrire les deux types ainsi que des cas intermédiaires. Comme nous venons
de le montrer dans le paragraphe précédent, le modele en sous-réseau peut permettre

d’obtenir une description équivalente a celle du modele de Wagner-Schottky.

Ban Aan
1
e
7
A\
TN Les lieux de composition constante
A\N
” +\% sont définies par des équations de
. W i W .
Y o\ 7 o droite du type:
W \\ )
@
i~
yu +a2hyn 225 =0
0
B,B,"] v, "AB,

Figure 1.14: Ensemble des répartitions de site décrit par le modele (A,B), (B,0)s.

Les phases B2 que nous étudierons présentent des défauts ponctuels de type triple
défaut. Nous les décrirons donc griace au modele en sous-réseaux selon le schéma suiv-
ant: (A,B) (B,0) . Les phases B2 présentant des défauts d’antistructure peuvent étre
modélisées par (A,B) (A,B) . Afin de pouvoir combiner les descriptions de systémes
présentant des types de défauts différents nous introduirons également une description

symétrique équivalente a celle introduite par Krachler:
(Ay,s By, Oy) (Ayyg, Byy, Oya)- (1.62)

La composition d’une phase ainsi décrite est liée aux fractions de sites par les relations

suivantes:
? + 2 3 + 33
x? _ Ya T YA ot xg2 _ Yp T Yp (1 .63)

(L —yn) + (1 —ys) (L—yn) + (1 —ys)
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Lorsque y5=0 et yz=0, on se place dans le cas de phase B2 présentant des défauts
d’antistructure. Ce cas a été étudié au paragraphe 1.3.3.b page 26 dans le cas d’'un
rapport steechiométrique quelconque. Lorsque yy=0 et y;=0, une phase présentant des
triples défauts est décrite. La figure 1.14 présente I’ensemble des répartitions de site
décrit par ce modele. Elle représente en particulier les lieux de composition constante
z4 = 0.3,0.4, 0.5, 0.6 et 0.7.

L’enthalpie libre molaire, GB2 | d’une phase décrite par le modele (1.62) est définie

ma’

par I’équation suivante:

refGB2+ idGB2+ ewGB2

GB2 - 1.64
=) + 50— 90) (164
avec "fGP? = Z Z vy °Grr (1.65)
RUELEE —Z Y In(y;) + = Z i In(yp) (1.66)

<GP = Zzzyz%yk’ ,Jk

i g>i

+2 Z 20 93 i Lo

i >t

+> > Z ooy up v L (1.67)

i 3>t >k
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1.4 Phases ordonnées cubiques a faces centrées

1.4.1 Transition ordre-désordre de la structure c.f.c.

La précipitation de la phase Lls est responsable du durcissement structural des
superalliages. La structure de cette phase peut étre décrite par une mise en ordre sur les
différents sites de la structure cubique faces centrées. La figure 1.15 présente une maille
élémentaire pour chacune de ces deux structures. Dans la structure Al désordonnée,
tous les sites sont équivalents. Dans la structure L1s, la répartition des éléments sur les

sites aux sommets de la maille est différente de celle au centre des faces.

() (b)

o

Figure 1.15: Représentation schématique des structures des phases Al et Ll,.
(a) Tous les sites sont équivalents. (b) Les sites aux sommets de la maille sont majori-

tairement occupés par les atomes d’aluminium, ceux au centre des faces par le nickel.

La modélisation des équilibres entre ces deux phases a fait ’objet de nombreuses
études. Kaufman et al. [74Kaul, 74Kau2, 75Kaul, 75Kau2, 75Kau3] ont publié de
nombreuses sections isothermes de systémes ternaires intervenant dans 1’élaboration des

superalliages. Ces calculs ont été réalisés en supposant la phase L1, stoechiométrique.

La CVM (Cluster Variation Method), développée par Kikuchi [51Kik] a été utilisée
par Wu et al. [89Wu], Sanchez [84San], Sigli [85Sig], Carlson [88Car], Colinet92Col et
Sluiter [92Slu] pour évaluer 'occupation des sites dans les phases ordonnées du type L1.
Cette méthode a également été utilisée pour calculer des diagrammes de phases ternaires.

Citons entre autres les travaux de Kikuchi et al. relatifs au calcul du diagramme de
phases du systeme Ag-Au-Cu [80Kik] et de Colinet Al-Co-Fe [85Col].
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La phase L1, a récemment été modélisée par Jia [93Jia] comme deux solutions de
part et d’autre de la stoechiométrie: (A)s (A,B,--+) et (A,B,--+)3 (B),

la phase désordonnée étant traitée comme une phase différente.

Ansara et al. [88Ans] ont traité la phase L1y dans le cas du systéme binaire Al-
Ni par le modele en sous-réseaux ou les deux éléments peuvent se trouver sur deux
sous-réseaux: (AL, Ni); (Al Ni) Des contraintes liant les parameétres utilisés
pour décrire cette phase permettent que celle-ci se désordonne dans des conditions de
température et de composition particulieres; une seule expression de I’enthalpie libre
est donc employée pour les deux phases. Cerba [89Cer| a également employé ce modele
dans le cas des systemes ternaires Al-Ni-Ti et Al-Ni-Ta. Ce modele sera employé au

cours de cette étude dans le cas de systémes complexes: (A,B,--4)3 (A,B,--)

Toutefois, la structure c.f.c. peut également s’ordonner en L1y. On obtient alors
des plans alternés ou la répartition des éléments est différente. La figure 1.16 présente

la maille élémentaire correspondant a cette structure.

e

Figure 1.16: Représentation schématique de la structure L1,.

On peut également décrire cette phase avec le modeéle a deux sous-réseaux mais

avec un rapport entre le nombre de sites attribué a chaque sous-réseau égal a 1.
(A,B,...) (A,B,...) ou (A,B,...)2 (A,B,...)2

Certains systémes font apparaitre les trois phases Al, L1, et L1y (Au-Cu par exemple).
Il est donc intéressant de décrire ces trois phases avec un méme ensemble de parametres
thermodynamiques. Ceci peut étre réalisé en utilisant un modele a quatre sous-réseaux

auxquels on affecte un méme nombre de sites.

(A,B,...) (A,B,...) (A,B,...) (A,B,...)
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Dans cette partie, nous présenterons tout d’abord la description d’une phase or-
donnée L1y avec deux sous-réseaux. Nous dériverons alors les contraintes nécessaires a
Iexistence d’un extremum de l’enthalpie libre molaire lorsque la phase considérée est
désordonnée dans le cas d’un systeéme binaire puis dans celui d’un systeme ternaire. Nous
introduirons ensuite le modeéle a quatre sous-réseaux ainsi que les relations permettant

d’obtenir une description identique des phases Al et L1, pour les deux modeles.

1.4.2 Description de la phase L1, par deux sous-réseaux
a. Expression de ’enthalpie libre

Nous nous placons dans le cas ou une structure ordonnée notée ord de la phase
désordonnée des est décrite par (A,B,--+), (A,B,-- ), ou n éléments identiques occupent
les deux sous-réseaux. Nous avons déja exprimé I'enthalpie libre d’une phase ainsi
décrite par le modele en sous-réseaux lors de I’étude de la modélisation des composés

intermétalliques non-stoechiométriques section 1.3.3. Rappelons simplement:

G%d: refGord+ idGord+ ewGord (168)

avec "G = N N yryr °GIY (1.69)
i

idgord — RT ( > In(y;) +b Z yy In(yy > (1.70)

+b

ewGord — Z Z yz y] Z y zm_;dk

i >t
X w3 u L
i g>i
+> > Z Soowiy v v L (1.71)
i 3>t >k

Nous considérons en général que les termes d’interaction, qui peuvent dépendre de la

température, varient comme suit avec la répartition des éléments sur le sous-réseau

considéré:
Ly = Ly + (yu —yp) LGk (1.72)
Lz% = OLZ% + (¥ —yB) ILZ% (1.73)

Pour que la fonction G°T¢ décrive les deux phases ord et des, elle devra présenter
un minimum lorsque la phase ord correspond a la phase des c’est-a-dire lorsque y; = y}’

pour certaines compositions.
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b. Systéme binaire

Considérons tout d’abord la phase binaire modélisée (A,B), (A,B),.

La figure 1.17 reprend la figure 1.10 dans le cas particulier de la phase ordonnée
L1,. Les droites de pente —a/b représente toujours les lieux de composition constante.
La diagonale en pointillés représente le lieu ou y; = y7 c’est a dire le lieu ou la phase

est désordonnée.

BaAb AaAb
1
/
/ . s .
La droite en pointillés représente
/ Al I’état désordonné de la structure.
Va . \ : .
N ” D Les droites de pente —3 représentent les
7 s —
- N v ?
//% - \ lieux de composition constante 2% = 3
&7 -
/ © et z% = 2 pour a=3 et b=1.
0
BaBb 0 y’A 1A3Bb

Figure 1.17: Ensemble des répartitions de site décrit par le modele (A,B), (A,B),

Ainsi, les parametres décrivant la phase L1y devront faire apparaitre un minimum
dans le coin A3B mais également sur la diagonale pour certaines compositions. Afin
d’imposer ce second minimum, Ansara et al. [88Ans| introduisent des contraintes sur
les parametres imposant que la dérivée de 1’enthalpie libre de la phase en fonction de
I’occupation des sous-réseaux soit nulle lorsque la phase est désordonnée quelle que
soit la composition. Cette démarche est reprise par 'annexe A.1.1 a I'aide du logiciel
Mathematica. L’utilisation d’un tel logiciel pour la résolution d’un cas aussi simple peut
paraitre inutile. Elle nous permet toutefois d’introduire un outil qui se révele fort utile
pour I’étude de systemes plus complexes. Les contraintes obtenues pour la phase L1,

sont les suivantes:
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oGL12 _
AB = W 17112 _
LA,B:A = 3Juy
OGL12 _
B:A — U2 17L12 _
. LA,B:B = 3us
07L12 _
LA,B:A = 3u1+UQ/2+3'LL3 lLiliB _ s (1 74)
07 L12 _ o
LA,B:B = w/2+3uz+3u3 17 L12 = s
B:A,B —
OLL12 _
X = uy/24 u
A:A,B 2/ 3 Liyll%A,B = 4 Uy — 4 us

0rL12
LB:A,B == u1/2+ Uus

Ces contraintes sont uniquement liées & la struture L1, par sa stoeechiométrie. Elles
pourraient donc également étre utilisées pour une structure ordonnée de symétrie diffé-
rente mais de méme steechiométrie. De plus le fichier apparaissant dans 'annexe A.1.1
pour le cas d’un systéme binaire peut étre utilisé pour obtenir les contraintes a imposer

a une stoechiométrie différente; seuls a et b doivent étre modifiés

Si les parametres d’interaction sont indépendants de ’occupation de ’autre sous-

réseau c’est-a-dire:

nyL12 _ nylLl12 _ nyLl12
LA,B:A - LA,B:B - LA,B:*
nyL12 _ nylLl2 _ nyLl2
LA:A,B - LB:A,B - L*:A,B (175)

les contraintes imposées aux parametres de la phase L1 se simplifient alors de la maniere

suivante:

Ghip = w ‘LE2 = 3u,

GEa = w L2 = (1.76)
‘L%, = 2ui+3us {2, =0

OLf;f,B = us

Les figures 1.18 et 1.19 représentent les différentes composantes de l’enthalpie
libre molaire ainsi que ’enthalpie libre molaire totale pour une phase décrite avec ces
contraintes avec u;=—40kJ/mol d’atome, u3=0, us=0. La figure 1.18 reprend donc les
figures 1.7 et 1.8 (p. 23 et 24) avec des valeurs particulieres différentes des parameétres
thermodynamiques et dans le cas particulier ou les deux sous-réseaux sont occupés par

les mémes atomes.
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La surface représentant ’enthalpie libre totale de la phase est représentée par la
figure 1.19 (b). Elle ne semble pas présenter l’extremum de la structure désordonnée
introduit par les contraintes (1.76). Toutefois, les figures 1.20 et 1.21 le mettent en
évidence. Ces figures représentent des coupes de l’enthalpie libre totale de la phase
a composition constante. L’échelle permettant de faire apparaitre cet extremum est
beaucoup plus réduite que celle sur laquelle se produisent les fluctuations d’enthalpie
libre sur ’ensemble du domaine des répartitions; c’est pourquoi il n’apparaissait pas

clairement sur la figure 1.19 (b).

Les coupes & z5°7%=0.01 et 0.05 de la figure 1.20 présentent un minimum pour

vy = 5% alors que les coupes & 25°7%=0.10 et 0.20 de la figure 1.21 présentent un
maximum pour un état désordonné. Sur les figures 1.20 et 1.21, 'augmentation de la
composition globale en A s’accompagne de la transformation progressive du minimum
de la phase désordonnée en un maximum; dans le méme temps, le minimum de la phase

ordonnée pour les faibles valeurs de y s’accentue.

c. Systéme ternaire

Considérons maintenant dans le cas d’une phase décrite par: (A,B,C), (A,B,C),
en respectant un ordre alphabétique croissant A, B, C, a et b étant respectivement égaux
adet .

Les parametres d’interactions ne faisant intervenir que deux éléments seront qual-
ifiés de binaire. Dans chaque systéme binaire constitutif du systeme ternaire considéré,
ils sont liés par les contraintes définies dans la section précédente. Les parametres
d’interaction introduits pour décrire le systéme ternaire seront qualifiés de ternaires.
IlIs sont au nombre de 18 si on considere une variation de type “sous-réguliere” des

parametres d’interaction sur un seul sous-réseau.

Dans le cas d’un systeme ternaire, il devient impossible de représenter simplement
I’ensemble des répartitions possibles ou la surface d’enthalpie libre molaire qui devient
une hyper-surface. Toutefois, il faut toujours que cette derniere présente un extremum
pour la phase désordonnée c’est-a-dire y; = y;’ pour i=A,B,C & composition constante
quelle que soit la composition. Cette démarche, identique a celle suivie pour le systeme

binaire, est décrite dans ’annexe A.1.2.
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G

4

7
[ 77 l’%
7

Figure 1.18: "¢/G°"¢ et @G en kJ/mol d’atomes, & 1000K, d’une phase ordonnée
décrite par (A,B)3(A,B); dont les parametres sont liés par les contraintes (1.76) avec
u1=—40kJ /mol d’atome, u3=0, us=0.
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R 7
7

Figure 1.19: G et Go? en kJ/mol d’atomes, & 1000K, d’une phase ordonnée
décrite par (A,B); (A,B); dont les parameétres sont liés par les contraintes (1.76) avec
u1=—40kJ /mol d’atome, u3=0, us=0.
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(a) z74=0.01

-2.01p

-2.02

Gord
m

-2.03}

-2.04+

0,002 0. 004 0. 006 0. 008 0.01 0.012

(b) z%%=0.05

ord
Gm ~9.125 |

-9.175

-9.225

Figure 1.20: Go% 4 composition constante, en fonction de la répartition sur les sites,

d’une phase ordonnée décrite par (A,B); (A,B); dont les parameétres sont liés par les
contraintes (1.76) avec u;=—40kJ/mol d’atome, u3=0, uy=0 a 1000K



MODELISATION THERMODYNAMIQUE DES PHASES 43

ord
Gm

NZ 02 0. 04 0. 06 0.08 0.1 012

(b) _ 2%74=0.20

ord
G

-30.1+

-30.2

Figure 1.21: Go% & composition constante, en fonction de la répartition sur les sites,

d’une phase ordonnée décrite par (A,B); (A,B); dont les parameétres sont liés par les
contraintes (1.76) avec u;=—40kJ/mol d’atome, u3=0, uy=0 a 1000K
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Cette annexe présente également les résultats obtenus pour différentes hypotheses.
Dans le cas général, les contraintes sont particulierement compliquées. Cependant, dans
le cas particulier ou les interactions simultanées sur les deux sous-réseaux sont nulles,
un jeu de parametres d’interaction totalement indépendant de I'occupation sur 'autre
sous-réseau permet d’obtenir 'extremum recherché. Pour chacun des trois couples 5 =

AB, AC, et BC, les contraintes a prendre en compte sont alors simplement:

0oL12 _ opvL12 _
Gi;" = °Gji" = wyj

_ OLL12

07 L12 07 L12
L; = "L; s = 2uri; + 3us;

0L,j:A T i,7:B —
OLi:lz?,j = OLE?,]' = OLEZ]' = Usiy
ILZL,;?A = IL{J,}?B = lLf,}?c = 3Uqyj
Wiy = 'Dhig = 'Ly = uay (1.77)

1.4.3 Description de la phase L1, par quatre sous-réseaux

Cette partie reprend les présentations de B. Sundman [92Sun, 94Sun|. Ce dernier
a utilisé ce modele pour décrire le systéeme Au-Cu [92Sun|. Nous nous intéresserons
particulierement aux contraintes induites par ce modele lorsque 1’on identifie I’enthalpie
libre qu’il définit avec celle du modele a deux sous-réseaux dans le cas de la structure
L1,.

a. Présentation du modeéle

Les phases ordonnées et désordonnées sont maintenant décrites de la maniere suiv-
ante:
(A,B,--) (A,B,+-) (AB,--) (A,B,-") .
L’expression de I’enthalpie libre molaire fait intervenir de nombreux parametres. Toute-
fois, afin de pouvoir décrire la phase désordonnée a 'aide de ce modele, chacun des
quatres sous-réseaux est considéré identique. Il en résulte que les enthalpies de forma-

tion des composés de stoechiométrie identique doivent étre égales. Ainsi:
o vord _ osvord _ ogvord _ ogvord _
GA:B:C:D - GA:B:D:C - GA:C:B:D - GA:C:D:B = (178)

c’est-a-dire 24 parametres identiques si A # B # C # D. De méme, le parametre
d’interactions de deux éléments pour une stoechiométrie donnée sur les autres sous-

réseaux est indépendant des sous-réseaux sur lesquels sont répartis les éléments seuls et
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du sous-réseau sur lequel I’interaction est considérée. On peut donc écrire schématiquement:

anoﬁlT,%:i:j:k = anoﬁlT,%:i:k:j =" (179)

_ nryord
- LzAB]k_

c’est-a-dire de nouveau 24 parametres identiques si ¢ # j # k. Le méme type
d’identification doit également étre fait pour les termes d’interaction simultanée, c’est-
a-dire:

n rord _ nryord
LA,B:C,D:i:j - LA,B:C,D:j:i (180)

__ nrygord —
- LC,D:A,B:i:j -

Il s’en suit 'expression suivante de I’enthalpie libre:

Gord: refGord+ idGord+ ewGord (181)
avec "G = Z Z Z Z yz y] yz(c yl Osz;dkz (1.82)
i j k
. 1 1
szord — Z RT Z Z ygs) ln(yz(s)) (183)

ewGOTd — Z Z Z Z Z Z yz y] yk yl() yﬁn) Ogdklm

i g>i
3 4
+Z Z Z Z Z Z Z Z yZ y] yk y( g ygn) 7(1) Lz?:”j(:lk,l:m:n
s=1 r=s+1 i j>i >k m

(1.84)

b. Systéme binaire

Dans le cas d’une phase binaire décrite par (A,B) (A,B) (A,B) (A,B), les relations
du type (1.78), (1.79) et (1.80) réduisent le nombre de parametres & douze:

OG%(A:A:A noté oG%f?

OG%%:A:B OG%??B7
oG%i:B:B OG104T2dB27
OG%%;B:B OG104TI(537
OGOBT:%:B:B OGOBTAil7

ord ord ord ord
LA,B:A:A:A? LA,B:A:A:B7 LA,B:A:B:B7 LA,B:B:B:B7

ord ord ord
LA,B:A,B:A:A7 LA,B:A,B:A:B7 LA,B:A,B:B:B .
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Nous cherchons ici & exprimer les contraintes a imposer aux parametres du modele
a deux sous-réseaux pour pouvoir les transposer dans le modele a quatre sous-réseaux.
Si on utilise uniquement les parametres définis jusque la pour le modele a deux sous-
réseaux, cette transposition n’est possible que si, pour le modele a quatre sous-réseaux,
les parametres d’interaction simultanée sont nuls et les parametres d’interaction sur un

sous-réseau ne dépendent pas de 'occupation des autres sous-réseaux:

ord _ ord _ ord _

LA,B:A,B:A:A - 07 LA,B:A,B:A:B - 07 LA,B:A,B:B:B - 07 (185)
ord _ gord _ gord ord

LB aaa=Lipans=Lipapps =LY B p:p:p DOtE LY (1.86)

Le modele a quatre sous-réseaux décrit la phase L1, lorsque trois sous-réseaux ont
la méme occupation. Pour accéder aux contraintes recherchées il suffit donc d’identifier
I’occupation de trois sous-réseaux du modele a quatre sous-réseaux avec celle du premier
sous-réseau du modele a deux sous-réseaux. Cette démarche est reprise par I’annexe

A.2.1. Les contraintes obtenues sont alors:
GL12 — oGié%
GL12 — OGiIB23
OLLRa = — 1.5 °GhE + 1.5 °Gli%, + 1.5 °G3% + 3 °LY';
OLi% s = +1.5 G+ 1.5 °Glyh, — 1.5 °Gi5 + 3 ° LY
"Li'Ba = 405 °Gls — 1.5 °Glsp, + 1.5 °Glisy + 3 'LY'S

LG = — 1.5 °GhEs + 1.5 °Glispy — 0.5 °Glisp + 3 'LY'Z
OLi:lin — OLL12 OLégl,B — OLL12
e =IRR MLhe='IAR (1.87)

Elles sont équivalentes & celles obtenues par B. Sundman [94Sun]. En effet, si ’on

exprime ’enthalpie libre des composés comme il suit:

°Gli% = 3uap+3aup
°GH2 = 4uup (1.88)
°GLEs = 3uap+3 Ban

elles deviennent:

L12
°Gip =3 uap+ 3 aap

°GE2 =3 usp +3 Bas
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0LL12A—6uAB+45aAB_455AB+3oLL12
OLLHB—6UA3—4504AB+45/3AB+30LL12
LA =45 aap + 1.5 Bap +3 'LE'2
1Li,%;3= 15aAB_45/BAB+31LL12

0rL12 0 L12 0rL12 0 L12

LA:A,B - L LB:A,B - L

17L12 _ L12 17L12 _ L12

LA:A,B - L LB:A,B - L (189)

Ces contraintes ne sont pas strictement équivalentes a celles obtenues dans la
section précédente (1.75). Ces deux ensembles de contraintes deviennent identiques
lorsque a4 et Bap sont nuls; u; et uy, deviennent alors identiques et on retrouve les
contraintes (1.76). La description thermodynamique d’une phase de structure L1, avec le
modele & deux sous-réseaux en utilisant les contraintes (1.75) ne peut pas étre transposée
dans le modele a quatre sous-réseaux si les enthalpies de formation des deux composés
stoechiométriques sont différentes. Ceci est lié aux hypotheses supplémentaires que nous
avons introduites dans I'annexe A.1.1 pour obtenir la méme expression des contraintes
que [88Ans|, en particulier 'L%'3; = 3 'L}¥ 5. Par contre, les contraintes ci-dessus
(1.89) permettent d’obtenir un extremum de I’enthalpie libre totale pour le désordre
dans le modele & deux sous-réseaux quelles que soient les valeurs de uap, aap, Ban
et LL12 Ainsi, pour décrire une phase L1y avec u; et uy différents, il est judicieux de

remplacer les contraintes (1.75) par celles ci-dessus (1.89).

Nous pouvons de nouveau faire la remarque que les contraintes ainsi obtenues
ne sont pas strictement liées a la structure mais uniquement a la stoechiométrie de la
phase décrite. Ainsi, ces relations peuvent également étre utilisées pour la phase DOs
de symétrie cubique centrée ou D09 de symétrie hexagonale compacte. De légeres
modifications du fichier présenté par 'annexe A.2.1 peuvent permettre d’accéder aux
contraintes a imposer a la description de la phase L1y a deux sous-réseaux pour pouvoir

utiliser les parametres dans le modele a quatre sous-réseaux.

c. Systéme ternaire
Considérons maintenant une phase ord décrite par:
(A,B,C) (A,B,C) (A,B,C) (A,B,C)

avec A, B, C dans I'ordre alphabétique. Afin de pouvoir identifier cette description avec

une description sur deux sous-réseaux, nous exprimerons I’enthalpie libre de cette phase
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de la maniére suivante:

Gord: refGord+ idGord+ ewGord (190)
e v v W@ 6@
avec "Gt = Z Z Z Z Yi "YU Y OGZ%:Z (1.91)
i—A j=A k=A I=A
. 1 1 &
szord — Z RT Z Z yz(s) ln(yz(s)) (192)
s=1 i=A
4 B C
Gt = 33 2wy L. (1.93)

Nous avons ainsi introduit implicitement les hypothéses du type (1.78), (1.79) et (1.80)
permettant de décrire quatres sous-réseaux identiques et celles permettant d’identifier
les deux modeles, similaires aux équations (1.85) et (1.86) introduites dans le cas d’un

systeme binaire, c’est-a-dire:

gfﬂk,l:m:n =0 quelsque soient 7, j, k, I, m, n. (1.94)
d d
Z?,Tj:k:l:m = Lz?:”j:k:l:n = (195)
= Lg% ... quelsque soient i, j, k,--- noté LZTC.

Ainsi, seules trois enthalpies libres correspondant a des composés steechiometriques
ternaires sont-elles introduites: °G%%c, * G448 ¢, °G4 e, Les parametres d’interaction
sur un sous-réseau sont pris identiques a ceux introduits dans les binaires. Les parametres
d’interaction simultanée sur deux sous-réseaux seront de nouveaux pris nuls pour pou-
voir identifier 'expression de ’enthalpie libre décrite avec quatre sous-réseaux avec celle

décrite avec deux.

L’annexe A.2.2 reprend dans le cas d’un systéme ternaire la démarche entreprise
dans le cas d’un systéme binaire dans 'annexe A.2.1. Les parameétres décrivant chacun
des systémes binaires constituant le systéme ternaire considéré sont contraints par les
relations obtenues dans le paragraphe précédent. Les contraintes résultantes sur les

parametres d’interaction ternaire sont alors:
L12 _ o,~L12 o,~L12 o,vL12 o,vL12 o,~L12
Ligca = —193°Gipe, —1.5°Gup,c+ “Gup, + "Gad, +6 °Gi4,e
o,vL12 o,~vL12 o, L12 o,vL12

L12 _ o,vL12 o,vL12 o,~vL12 o,~vL12 o,~vL12
LA,B,C:B = —1.5°G4pc, +6 °Gap,c — 1.5 GAB3—1.5 Ga,Bc — 1.5 °G4,B,



MODELISATION THERMODYNAMIQUE DES PHASES 49

+ °Gi% 4+ °Gé, — 1.5 °Ghg, — 1.5 °Ghig

L% e = 6°Ghpe, — 1.5 °Ghpc — 1.5 °GLG — 1.5 °Glhe — 1.5 °GRLZ,
+ “Ghit — 15 GRS — 15 °GRL, + “GhE
L oL oL oL oL L
'Li%c = 15°GiEc+1.5°G % — 1.5 °GL% — 1.5 °GRe +3 'LY'Z

'Li% 5 = 15°Gi5e, +15°GLl%e — 1.5 °GL% — 1.5 °GR4, +3 "LL12
'LE%.4 = 15°Gipe, +1.5°Gipc —1.5°GYy, — 1.5 °GL12 +3°LE%

"% = —15°GiR,c+1.5°GL %, — 0.5 °GLl% + 0.5 °GRie + 3 'LY';
"% e = —1.5°GlBe, + 1.5 Gl — 0.5 °GL% + 0.5 °GRé, +3 'L
lLé{%A — _15 OGilB202 + 15 OGilBic 0 5 OGL12 + 0 5 OGL12 + 3 1LL12
Liie = LR “Dhc = "IAE  °Liho = ‘Lb:

‘L = 'Li% 'Lie = 'IHZ 'LiGe = 'Ly (1.96)

En reprenant les notations (1.88) pour chacun des systémes binaires et en introduisant

OGiﬁ;C = 2’LLAB+2 uAC+uBC
OGilBic = 2uUapt+usc+2upc (197)
°Glac, = uap+2uac+2upc

ces contraintes se simplifient en:

Li%ca = —45aap—45asc+3 Bap+3 fac

L5205 = +38aap—4.5 ape —4.5 fap +3 Boe

5% o = +3 aac+3 ape— 45 Bac — 4.5 Bpe

OLQ%;C = —45 a0 —45ape+3 OLL12 + 6 uap

L% s = —45aup—45 Bpc+3°LEE +6usc

OLII.?%;A = —4.5 Bap—4.5 Bac+3 OLL12 +6 upc

ILQ}E:C = —15aac+15apc+3 1LL12

"Li%p = —15asp+1.5 Bpc+3"'LY%

ILEEJ;A = —1584p+1.5Bac+3 ILL12

OLé%in — OLL12 OLé%i,C — 0LL12 OLQ}I%,C — OLL12

17L12 _ L12 17 L12 _ 17L12 1rL12 _ L12
LC:A,B - L LB:A,C - LA,C LA:B,C - L (1-98)
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Lorsque les ay; et les 87y sont nuls, elles sont identiques aux contraintes (1.77)
ou tous les parametres d’interaction sont indépendants de ’occupation de ’autre sous-

réseau.

c. Systéme quaternaire

Lorsque ’on décrit une phase (A,B,C,D) (A,B,C,D) (A,B,C,D) (A,B,C,D), un seul
composé stoechiométrique quaternaire est introduit. L’annexe A.2.3 présente le fichier
qui permet d’aboutir aux contraintes suivantes sur les parametres de la description a

deux sous-réseaux:

Uihon = G+ “Ghh+ “GEh—15 “Ghky
—-1.5 °Ghép — 1.5 °GRl%, — 1.5 °GLl%,
~1.5 °GEap — 1.5 °GRZ, +6 °Gipcp

o = ‘Gl “Ohb+ Gl ~15 “Clie
L5 Gy, ~15 “Cllhe 15 Gl
~1.5 °GEdp, — 1.5 °GEZp +6 °Ghicp

idon = “Gilh+ “GhE+ “Ghb, —15 ik,
15 G, ~15 “Clihe ~ 15 “Chlhy

—1.5 °GEép, — 15 °GRép+6 °Ghiep

ko = °Ghi+ “GRE + *Gl5, 15 Gl
~-1.5 °GhEp, — 1.5 °GYE . —15 °GLE p
—1.5 °GLdp, — 1.5 °GLEp+6 °GLicp (1.99)

Si les différentes enthalpies libres sont exprimées de la facon suivante:

"Gl = ij + Uik + i + Uk + Uit + upg (1.100)

avec uy; = 0, les contraintes ci-dessus conduisent simplement a:

Lijia=0 et Ly, = (1.101)

quels que soient i, j, k, et [.

1.4.4 Séparation des contributions dues a la mise en ordre et

au désordre

La phase c.f.c. est présente dans de nombreux systemes sans présenter de mise

en ordre. Dans ces systemes, il serait inutile d’introduire une description comportant
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deux ou quatre sous-réseaux d’'une phase qui est une simple solution de substitution.
Toutefois, il est souhaitable d’avoir une description identique d’une méme structure dans
différents systémes. Dans ce but, ’enthalpie libre des phases Al et L1, comporte deux

termes:

G, = G* (z¥) + G (y£7) (1.102)

ou z7 est la fraction molaire de i dans la phase ¢ et yzgs)w la fraction du sous-réseau s

occupé par I’élément i dans cette phase.

Le terme G% (z7) décrit une phase totalement désordonnée. Il est défini par une
expression identique a celle qui est introduite pour les solutions de substitution par la

section 1.2 page 8.
G (2¥) = G2 (2¥) (1.103)

()%

Le terme G°¢ (y

dépend du modele utilisé pour décrire la phase (2 ou 4 sous-réseaux). Nous avons étudié

) décrit seul la mise en ordre de la phase ¢. Son expression

les contraintes qui peuvent permettre & ce terme de présenter un extremum lorsque la
phase est désordonnée. Toutefois, nous voudrions également que ce terme n’apporte
aucune contribution a la phase désordonnée c’est-a-dire qu’il soit nul lorsque la phase
désordonnée est stable. Ceci est obtenu en 'exprimant comme la différence entre deux

termes:
Gord (yz(s)ﬂo) _ GL12 (yz(s)‘P) _ GL12 (yzgs)‘p: Zu(s)yz(s)ﬂo> (1104)

Si la description thermodynamique de la phase ¢ ne comporte pas de lacunes alors
s u(s)yzgs)w = z7. Au cours de cette étude, la phase L1y sera modélisée sans faire
intervenir de lacunes; I’équation (1.104) s’écrira donc plus simplement de la manieére

suivante:
Gord (yzgs)«") — g2 (yzgs)*") _ gl (ygﬂ“":xf) (1.105)

Cette différence est toujours nulle dans le cas d’une phase désordonnée puisque alors

{9 = z¥. La fonction GL'2 est définie par les sections 1.4.2.a ou 1.4.3.a selon le modéle

employé.

Il en résulte ’expression suivante pour ’enthalpie libre molaire totale de 1a phase ¢:

Gf o= G (f) + GM2 (y7) — GM2 (4 = xf) (1.106)
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Chapitre 2

Evaluation thermodynamique des

systemes binaires

Comme nous 'avons déja indiqué au paragraphe 1.1.1 page 5, les propriétés ther-
modynamiques des phases des éléments purs utilisées dans ce travail sont celles publiées

par Dinsdale [91Din]. Elles figurent dans I’annexe B.1.

Nous présenterons ici les évaluations thermodynamiques que nous avons effectuées
sur ’ensemble des domaines de composition et de température des systemes binaires Cr-
Ta, Al-Co et Al-Ni.

Lors de I’étude du systeme Cr-Ta, différents modeles seront utilisés pour décrire
les phases de Laves CroTa. Le manque de données expérimentales disponibles sur ce
systeme nous conduira a introduire un grand nombre d’hypotheses sur les parametres
thermodynamiques décrivant les phases de ce systéme. La procédure employée pour
Poptimisation permettra d’obtenir une description équivalente avec les différents modeles

compareés.

Lors de I’évaluation des parametres thermodynamiques décrivant le systeme Al-
Co, nous détaillerons I’ensemble des hypotheses faites pour utiliser les deux modeles
introduits pour la phase B2 page 30 (Al,Co) (Co,0) et (Al,Co,0) (Al,Co,d). Les autres
composés intermétalliques constituant ce systéme seront décrits comme des phases stoe-
chiométriques. L’enthalpie libre d’exces des solutions solides terminales et de la phase
liquide sera modélisée par I’équation de Redlich-Kister; une contribution magnétique
sera ajoutée pour rendre compte des propriétés des solutions base cobalt. La description

thermodynamique obtenue modélise d’'une maniere satisfaisante I’ensemble des observa-
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tions expérimentales faites sur ce systéme, y compris la transition magnétique.

Le formalisme permettant de décrire la transformation ordre-désordre de la phase
L1, que nous venons d’introduire sera utilisé lors de 1’étude du systeme Al-Ni afin de
décrire le comportement thermodynamique des phases v et 7v'. Les parameétres ther-
modynamiques décrivant 'ordre de la phase L1y seront optimisés en tenant compte des
contraintes définies dans le chapitre précédent. Ce systeme comporte également un com-
posé AINi de structure B2 qui sera décrit, comme dans le systéme Al-Co, par les modeles
(ALNi) (Ni,0) et (Al,Ni,0) (Al,Ni,O0). Le domaine de non-steechiométrie du composé
Al3Niy sera décrit grace au modele a trois sous-réseaux (Al); (Al Ni)e (Ni,O). Les
deux autres composés intermétalliques constituant ce systeme seront décrits comme des
phases stoechiométriques. La description thermodynamique obtenue par la procédure
d’optimisation est en accord satisfaisant avec I’ensemble des résultats expérimentaux
disponibles sur ce systeme. Les parameétres thermodynamiques décrivant 1'ordre de la
phase L1, dans le modele a deux sous-réseaux seront transposés dans le modele a qua-
tre sous-réseaux. Les possibilités de ce modele seront alors explorées. L’influence de

certains parametres sera mise en évidence.
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2.1 Cr-Ta

2.1.1 Données expérimentales

Le systeme Cr-Ta comporte deux phases de Laves de stoechiométrie CryTa. La
forme haute température CroTa (HT) a une structure hexagonale de type MgZn, (C14);
la phase basse température CroTa (LT) une structure cubique & faces centrées de type
MgCu, (C15). La forme haute température présente une fusion congruente. Elle forme

deux eutectiques avec chacune des solutions terminales de structure cubique centrée A2.

La stabilité de ces phases de Laves a principalement été étudiée par Rudy [69Rud].
Les données antérieures sur les températures de transformation entre les deux formes
présentent des incertitudes importantes liées & une cinétique de transformation parti-
culierement lente. La nature des réactions invariantes impliquant les deux phases de
Laves reste incertaine.

Réf. Méthode expérimentale Données expérimentales utilisées
[61Aul] | Diffraction R. X solubilité de Ta dans Cr (1473-1873K)
[64Fes] Calorimétrie adiabatique AH; de la phase C15 & 1693K,

Effusion de Knudsen activité du Cr a 1472K
[67Geb] | Diffraction R. X solubilité de Cr dans Ta (1273-1973K)
[69Rud] | Diffraction R. X solidus c6té Ta, solubilité de Cr dans
A TD. Ta a 2143K, limites de stabilité de

la phase C14

[87Ven| | Compilation fusion congruente et équilibres inva-
riants: températures et compositions

Tableau 2.1: Systeme Cr-Ta. Données expérimentales utilisées.

Les données expérimentales utilisées lors de ’optimisation sont présentées dans le
tableau 2.1. Les températures et les compositions des équilibres triphasés sélectionnées
par Ventrakatraman [87Ven| sont basées sur les travaux de [48Kub|, [52Duw], [59Gri],
[61Aul], [67Geb], [69Rud] et [73Koc|. Elles représentent une valeur consistante avec les
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différentes mesures existantes. Toutefois, certaines valeurs étant inconsistantes, partic-
ulierement pour les équilibres incluant les deux phases intermétalliques, les données les

plus récentes ont alors été préférées.

Les activités mesurées par Piloyan [60Pil], en désaccord avec le diagramme de
phases, ont été rejetées. Les seules données thermodynamiques disponibles restent donc

celles déterminées par Feschotte [64Fes].

2.1.2 Modélisation thermodynamique des phases
a. Phase liquide et solutions solides de substitution

Pour la phase liquide et les solutions solides terminales de structure A2, ’enthalpie
libre molaire de mélange est exprimée par I’équation de Redlich-Kister [48Red]. L’expression
de I'enthalpie libre de ces phases est donnée par 1’équation (1.8) et les relations (1.9),
(1.10), (1.11), et (1.12) pages 8 et 9.

b. Phases de Laves

Les phases de Laves ont été décrites avec le modele en sous-réseaux. Dans ces
phases, les atomes de chrome, petits en comparaison de ceux du tantale, forment des
tétraedres. Ceux-ci sont alternativement liés sommet & sommet et base a base dans la
structure C14 et sommet a sommet uniquement dans la structure C15. Les gros atomes

de tantale occupent les trous laissés par 'arrangement des tétraedres.

Dans cette étude, deux descriptions ont été considérées pour chacune des deux

phases. La phase C14 a été décrite avec trois ou deux sous-réseaux:
(Cr,Ta)s (Cr,Ta)s Cra et (Cr,Ta)y (Cr,Ta)

L’emploi de trois sous-réseaux permet de rendre compte des deux types de sites oc-
cupés par le chrome [91Vil]. La simplification de la description thermodynamique avec
le modele a deux sous-réseaux présente un avantage s’il faut considérer I'introduction
d’éléments de substitution dans cette phase. De plus, cette structure a précédemment
été décrite d’'une facon similaire, en particulier pour le systeme Cr-Ti par Saunders
[92Sau]. 1 est préférable d’utiliser un méme modéle et surtout un méme nombre de
sous-réseaux acceptant le chrome dans ces deux systemes afin de constituer une base de

données thermodynamiques cohérente.
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La phase C15 a été décrite avec deux sous-réseaux seulement, conformément a sa

structure cristallographique, mais avec deux types d’occupation des sites:
(Cr,Ta)s Ta et (Cr,Ta)s (Cr,Ta).

Dans un premier temps, le fait que la phase C15 présente une non-stcechiométrie unique-
ment du c6té riche en nickel nous a incité a introduire une description ou seul 'un des
sous-réseaux pourrait admettre la présence de défauts. Toutefois, comme pour la phase
C14, nous avons également introduit une seconde description ou les deux sous-réseaux
admettent les deux éléments afin de pouvoir combiner la description obtenue avec la

description de la phase C15 d’autres sytemes ainsi décrite.

L’enthalpie libre molaire de ces phases est donc définie par 1’équation (1.31) page

13 avec:

pour la phase ¢ décrite par (Cr,Ta), (Cr,Ta):

refGY = Z Z v yr °GY, (2.1)
gy = Z v in(y) + = Z y? In(y?) ] (2.2)

“G¥ = Yor YTa Z Yy LCrTaz Y¢r YTa Z yZ Zcha (23)

avec y et y} respectivement les fractions de site du premier et du second sous-réseau

occupées par I’élément A dans la phase ¢,

pour la phase C15 décrite par (Cr,Ta), Ta:

refGCIE) — Z yz OGE%; (2_4)
WEes = RT § > yi In(y:) (2.5)
ewGCIE) = Ycr YTa LS%?I‘a:Ta (26)

avec y4 la fraction du premier sous-réseau occupé par ’élément A dans la phase C15,

pour la phase C14 décrite par (Cr,Ta)s (Cr,Ta), Cry:

efGOM = Y yyy GO, (2.7)
; 6

G = RT 3 Z v In(y}) + Z y? In(yy) ] (2.8)
ewGCM = yCr yTa Z y” LS%L%I‘az :Cr Cr yTa Z yz Lg(lfr Ta:Cr (29)

avec y et y} respectivement les fractions de site du premier et du second sous-réseau

occupées par I’élément A dans la phase C14.
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2.1.3 Optimisation et résultats
a. Hypotheses d’optimisation

L’ordre du polynéome de Redlich-Kister décrivant ’enthalpie libre d’exces de la
phase liquide a été réduit & un, & deux pour la phase cubique centrée A2. De plus, les
parametres d’interaction intervenant dans ces polynémes ont été exprimés comme des

fonctions linéaires de la température.
"L =ay +0) T (2.10)

Le faible nombre de données disponibles sur ce systeme nous a conduit a imposer un
rapport ente a¥ et bY pour certains parametres:

ab4 = 3000 BLY

at = 3000 B¢

a5? = 3000 b5?
Ces relations découlent d’une corrélation établie par Kubaschewski qui avait observé
une variation linéaire entre enthalpie et entropie d’excés pour de nombreuses solutions

métalliques liquides.

Les enthalpies libres de formation des corps purs dans les structures C14 et C15 ne
sont pas facilement accessibles. Pour un systeme donné, elles pourraient étre optimisées
en méme temps que les enthalpies de formation des autres composés stoechiométriques.
Toutefois, pour un élément donné, elles devront toujours avoir la méme valeur quel que
soit le systeme étudié. Ceci impose de fixer cette valeur tout au long de 'optimisation.
Dans un premier temps 1’optimisation a été conduite en considérant 1’enthalpie libre des
corps purs dans la structure C14 identique a celle de la structure hexagonale compacte
A3 et celle dans la structure C15 identique & celle dans la structure cubique a faces
centrées Al. Toutefois, la confrontation de nos résultats avec ceux obtenus pour ces
phases dans d’autres systémes (Cr-Ti [92Sau], Cr-Nb [93Cos], - --) nous a conduit &

fixer les enthalpies libres molaires de formation des corps purs & 5kJ/mole d’atomes.
°GY, — °GP™® = 5 kJ/mole d'atomes (2.11)
G — °G3? = 5 kJ/mole d'atomes (2.12)

Une hypothése du méme type a été imposée a ’enthalpie libre de formation du composé
Ta6Ta4Cr2.

10 2
G cr — o °Gai - 5 °G3? = 5 kJ/mole d’atomes (2.13)
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De plus, pour les modeles ol les deux éléments peuvent occuper deux sous-réseaux,
une contrainte supplémentaire attribue une valeur a I'enthalpie libre de formation des
composés métastables TasCr et TagCrg. Le domaine de stabilité des phases de Laves
étudiées n’étant pas tres étendu, nous avons fait 'hypothese qu’elles présentent des
défauts de type Wagner-Schottky. L’enthalpie de formation des composés TasCr et
TagCrg a donc été exprimée par les relations suivantes, similaires a celle introduite page
30 par ’équation (1.61) lors de la comparaison du modéle en sous-réseaux avec le modele
de Wagner-Schottky [30Wag]:

OCTY%)‘a:Cr = - OCTYgr:Ta + OCTYgr:Cr + OG%a:Ta (214)
OG’%;:%r:Cr = - OGgizl’lTa:Cr + OGgizlér:Cr + OG’(I‘j;:A’II‘a:Cr (215)

Ainsi, seules les enthalpies libres de formation des composés stoechiométriques stables

sont-elles optimisées. Elles sont exprimées comme des fonctions linéaires de la tempéra-

ture.
o P 2 o ,vA2 1 o, vA2 © @
GCr:Ta - g GCr - 5 GTa =A + BT (216)
Celhace = 1 SO — G =AM 4 BOUT (2.17)

Pour les descriptions admettant les deux éléments dans deux sous-réseaux, nous
avons considéré les parametres d’interaction indépendants de l'occupation de l'autre

sous-réseau.

Lgr,Ta:Cr = Lgr,Ta:Ta
L’?‘a:Cr,Ta = Lgr:Cr,Ta
Lgl},flI‘a:Cr:Cr = LS&;T&:T&:CI‘
L’(I;‘g:%r,Ta:Cr = ngz%r,Ta:Cr

Ces termes ont également été exprimés comme des fonctions linéaires de la température.
Nous avons de plus imposé un rapport de 3000 entre les deux variables introduites pour

les termes d’interaction décrivant la phase C15.

b. Procédure d’optimisation

Les résultats de Kaufman [91Kau] ont constitué pour nous les valeurs initiales
des parametres a optimiser. Le systeme présenté par Kaufman ne présente qu'une
phase intermétallique décrite comme stoechiométrique; les termes d’interaction binaires
apparaissant dans ’enthalpie libre d’exces du liquide et des solutions solides cubiques

centrées sont indépendants de la température.
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L’optimisation des différents parametres thermodynamiques a nécessité plusieurs
étapes au cours desquelles trois descriptions du systeme ont été utilisées:
(1): (Cr,Ta)s (Cr,Ta) pour la phase C14 et (Cr,Ta), Ta pour la phase C15,
(2): (Cr,Ta)s (Cr,Ta) pour la phase C14 et (Cr,Ta), (Cr,Ta) pour la phase C15,
(3): (Cr,Ta)s (Cr,Ta), Cry pour la phase C14 et (Cr,Ta)s(Cr,Ta) pour la phase C15.

Dans une premiere étape, les parametres thermodynamiques des phases liquide
et A2 ainsi que ceux des phases de Laves de la description (1) ont été optimisés. Ces
parametres ont constitué des valeurs de départ pour 'optimisation de la deuxiéme de-
scription (2). Les nouveaux résultats obtenus ont alors été employés comme valeurs
initiales pour l'optimisation de la troisieme description (3). Lors de ces deux derniéres
optimisations, les parametres des phases liquide et A2 ont tres peu varié. Les parameétres
des différentes phases de Laves ont alors été réoptimisés en gardant ceux des phases
liquide et A2 fixes. Cette derniere étape permet d’employer les mémes parametres ther-
modynamiques d’exces pour les solutions de substitution quels que soient les modeles

employés pour les phases de Laves.

c. Résultats et discussion

Les parametres obtenus sont présentés dans ’annexe B.2.8.

Les diagrammes de phases obtenus avec les différentes descriptions sont tres sem-
blables. Celui calculé avec la description (3) est présenté par la figure 2.1 avec les données
expérimentales utilisées. Le diagramme calculé par Kaufman est également représenté
sur cette figure. L’accord entre le diagramme optimisé et les données expérimentales
est tres satisfaisant. L’introduction de deux composés intermétalliques distincts et d’'un
facteur entropique dans les parametres d’interaction pour les solutions de substitution

améliore grandement cet accord.

Les principales différences entre les différents diagrammes de phases optimisés
apparaissent dans le domaine de transformation de la phase intermétallique. Les détails
des différents diagrammes sont présentés par la figure 2.2. Quelle que soit la description
considérée, ’accord avec les données expérimentales reste satisfaisant. Les différentes

descriptions peuvent indifféremment étre substituées 'une a 1’autre.

Les activités dérivées des deux modeles employés pour CroTa (LT) sont trés

proches. La figure 2.3 les compare aux valeurs dérivées des parametres de Kaufman
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3500 l l l l
— Diagramme calcule avec les modeles suivants
Cl4: (Cr,Ta)s (Cr,Ta), Cr, C15: (Cr,Ta), (Cr,Ta)
3000 —— Diagramme calcule d’apres [91Kau]| -
.~ [61Aul] o [67Geb]
o [69Rud] o [87Ven]
2500 —

2000 —

Temperature (K

1500

1000

500 I I I I
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Cr X1a Ta

Figure 2.1: Systeme Cr-Ta. Diagramme de phases calculé

comparé avec [91Kau| et les données expérimentales utilisées.

et aux résultats expérimentaux de Feschotte [64Fes| & 1472K. Elles sont en accord avec

ces derniers.

Les enthalpies de formation de CroTa (LT) dérivées des parameétres optimisés sont
comparés dans le tableau 2.2 a celle calculée avec les parametres de Kaufman et aux
mesures de Feschotte a 1693K. Elles sont également en bon accord avec les résultats de

Feschotte.

2.1.4 Conclusion

La procédure d’optimisation employée a permis de définir un ensemble de parametres
thermodynamiques permettant de décrire les différentes phases constituant le systéme
Cr-Ta. Différents modeles ont été considérés pour décrire les phases de Laves. 1l a été
montré que 'utilisation de ces différents modeles était possible avec une méme descrip-

tion des solutions de substitution.
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2400 ‘ ‘ 2400 ‘ ‘
31) C14: (Cr,Ta)s (Cr,Ta), Cr, b) C14: (Cr,Ta)s (Cr,Ta), Cr,
C15: (Cr,Ta), (Cr,Ta) C15: (Cr,Ta), Cr
2300 - 2300
— —
~ ~
= =
o 2200 = o 2200
~ ~
3 3
@ O @
S 2100 - g 2100
3 3
(] (]
& 2000 - & 2000
1900 = 1900
1800 ‘ ‘ 1800
0.25 0.3 0.35 0.4 0.25 0.3 0.35 0.4
Cr Xta Ta Cr Xta Ta
2400 ‘ ‘ 2400 ‘ ‘
C) C14: (Cr,Ta), (Cr,Ta) d) C14: (Cr,Ta), (Cr,Ta)
C15: (Cr,Ta), (Cr,Ta) C15: (Cr,Ta), Cr
2300 - 2300
— —
~ ~
= =
o 2200 = o 2200
~ ~
3 3
@ O @
g 2100 - g 2100
3 3
(] (]
= 2000 - & 2000
1900 = 1900
1800 ‘ ‘ 1800
0.25 0.3 0.35 0.4 0.25 0.3 0.35 0.4
Cr Xta Ta Cr Xta Ta

Figure 2.2: Systeme Cr-Ta. Détail du diagramme de phases calculé avec les différents

modeles comparé & quelques points expérimentaux O [69Rud], O [87Ven]
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Figure 2.3: Systéme Cr-Ta. Activité du Cr a 1472K.

Comparaison entre les deux modeéles utilisés pour CroTa(LT),

CryTa steechiométrique [91Kau|, et les mesures de [64Fes].

AH$(CryTa) a 1693K (J/mol d’atomes)

[64Fes|, valeur expérimentale —8500 + 500
[91Kau], CryTa steechiométrique -5000
(Cr, Ta)oTa -8930
(Cr, Ta)2(Cr, Ta) -8596

Tableau 2.2: Systéme Cr-Ta. Enthalpie de formation de CryTa(LT) & 1693K.

Comparaison entre les valeurs calculées avec les deux modeles utilisés pour

décrire la phase CryTa basse température, les valeurs calculées d’apres Kauf-
man [91Kau] et les résultats expérimentaux obtenus par Feschotte [64Fes].
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2.2 Al-Co

2.2.1 Données expérimentales
a. Diagramme de phases

Les données expérimentales disponibles sur le diagramme de phases du systeme
Al-Co ont été compilées par A.J. McAlister [89McA]. Cette étude a facilité notre travail
d’analyse des résultats expérimentaux. Le tableau 2.2.1 résume les différentes données
expérimentales sur ce diagramme d’équilibre. La figure 2.4 représente la plupart de ces
résultats. Les phases stables constituant ce systeme sont:

. la solution solide riche en aluminium (Al), de structure cubique a faces centrées
(c.f.c.) Al, présentant une treés faible solubilité en cobalt (< 0.0009 % at. Co),

. la solution solide riche en cobalt («), également de structure c.f.c. (Al), dont la
solubilité pour ’aluminium est considérablement modifiée par la transition magnétique
para/ferro,

. la phase hexagonale compacte A3, (¢), forme stable du cobalt & basse température,

. quatre composés qui se forment par réaction péritectique: AlgCos, Al13Co04, Al3Co
et Al;Co,, présentant tous une stabilité restreinte en composition,

. le composé AlCo, de structure CsCl (B2), a fusion congruente, présentant un large
domaine d’existence (de 46 & 78 % at. Co).

| |
¢ 08Gwy
* 32Fin
— 2000 o 32Has
) + 33Kos
) o 37Kos
% v 38Kos
E‘; 15004 ° 41Sch
— &
QL
g O
é Al ,,C
1 o A
000 < Al,Co, w0 % 67Ch ¢
< (AL) > x 71God
¢ 81Dut
— 81Tak ¥
Al,Co, + a (Co)hep
500 T T T T
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Al Xco Co

Figure 2.4: Systeme Al-Co. Diagramme de phases calculé et points expérimentaux.
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Le liquidus a été étudié par de nombreux auteurs [08Gwy, 32Fin, 32Has, 33Kos,
38Kos, 41Schl, 47Ray, 71God]; seul Gwyer [08Gwy]| a entrepris une étude dans tout
I'intervalle de composition. La plupart de ces résultats apparaissent sur la figure 2.4.
Certains points different de ceux reportés par A.J. McAlister [89McA]|. Notons, en
particulier que le point de Gwyer & 10% de Co en poids et 784°C sur la figure 2 de
[B9McA] correspond en fait & deux points de Particle original de Gwyer: 5% de Co en
poids & 784°C et 10% de Co & 869°C. Méme si, comme 'indique McAlister, la pureté des
matériaux utilisés par Gwyer est discutable, ces résultats ont une certaine valeur. Ainsi,
pour un large domaine de composition, ils constituent les seules données expérimentales
du liquidus. doivent pas étre écartés trop vite. Lors de 'optimisation, ils ont servi
comme borne inférieure & la valeur de la température du liquidus dans le domaine ou il

n’existe pas d’autres données.

Les limites de solubilité de ’aluminium dans le cobalt («) et du cobalt dans AlCo
ont été étudiées par Schramm [41Schl], Cline [67Cli], Dutchka [81Dut] et Takayama
[81Tak]. Vecher [75Vec|, Henig [80Hen| et Schaller [85Sch]| ont également proposé des
valeurs pour ces limites a partir de mesures de grandeurs thermodynamiques. Toutefois,
ces travaux présentent des résultats incompatibles avec ceux obtenus par [41Schl, 67Cli,
81Tak| par diffraction de rayons X et analyse & la microsonde qui sont des techniques
plus appropriées a ’étude des diagrammes d’équilibre. Seuls les résultats récents obtenus
par Cline et Takayama ont été retenus lors de l'optimisation. Les températures de
Curie mesurées pour la phase cubique faces centrées base cobalt [08Gwy, 32Has, 33Kos,

41Sch1] sont en accord avec les données de solubilité de I’aluminium dans cette phase.

Le travail de G6édecke [71God] a permis de déterminer avec précision la tempéra-
ture des réactions péritectiques conduisant & la formation de AlgCoq, Al;3Co4, Al3Co et

Al5Cos. 11 a de plus confirmé existence de AlsCo jusque 13 controversée.

b. Grandeurs thermodynamiques

La plupart des données sur les grandeurs thermodynamiques disponibles pour le

systeme Al-Co sont résumées dans le tableau 2.4.

Les données d’activité de ’aluminium en phase liquide [65Vac, 79Lev] sont en bon
accord. Les données d’activité du cobalt different beaucoup plus. Levin [79Lev] accorde
plus de crédit aux résultats de Vachet qu’a ses propres résultats. Seules les données

expérimentales concernant ’aluminium ont été retenues pour 'optimisation.
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Réf. Données expérimentales
[08Gwy] | Liquidus dans tout le domaine de composition (+), solidus,
température des points invariants, de la transition magnétique
[32Fin] Liquidus de 0 &4 4 % at. d’Al (+)
[32Has] Liquidus de 0 & 33% de Co en poids
Température de Curie de Co («)
[33Kos] Liquidus & 70, 75 et 95 % de Co en poids
Température de Curie
[37Kos] Transformation polymorphique de Co
[38Kos] Fusion congruente de AlCo
Température de Curie
[41Sch1] | Liquidus entre 8 et 16% d’Al en poids (+)
Solubilité de Al dans Co (), de Co dans AlCo
Température de Curie.
[67Cli] Solubilité de Al dans Co (), de Co dans AlCo & 1000 (+), 1200 (+)
et 1350°C (<)
[71God] | Liquidus de 10 & 25 at.% d’Al (+)
Température des réactions péritectiques (+)
[81Dut] Solubilité de Co dans AlCo
[81Tak] Solubilité de Al dans Co (), de Co dans AlCo de 700 & 1200°C (+)

Tableau 2.3: Systeme Al-Co. Données expérimentales du diagramme de phases.

Les données utilisées lors de 'optimisation sont repérées par (+).
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Réf. Méthode expérimentale Données % at. Al | T (K)
expérimentales

[24Bil] Calorimétrie en bain acide AH; 22 -50 | 298

[370e¢l] Calorimétrie de mélange AHy 10-94 | 298
de métaux liquides

[65Vac] Partage de Al entre Ag et Co | aq (+) 0-40 | 1873
Intégration de Gibbs-Duhem aco 040 1873

[68Ett] Isopiestique aa (+) 45 —-80 | 1273

[75Vec] feam. et intégration de AHg, ASy, 0-57 890
Gibbs-Duhem et AGy

[79Lev] Spectrométrie de masse aa (+) , aco 10 - 50 | 1950

[80Hen] | Calorimétrie de dissolution | HZ (4) 98 — 100 | 1100
dans Al AH; (+) 25 -72 | 1100

[85Sch] | f.é.m. an (+) 0-50 | 1000

[86Gom] | Calorimétrie de dissolution | AH; 50 1030
dans Al

Tableau 2.4: Systéme Al-Co. Données thermodynamiques expérimentales.
Les données utilisées lors de 'optimisation sont repérées par (+).
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La figure 2.5 représente les enthalpies de formation des alliages solides obtenues
par [24Bil, 370el, 72San, 75Vec, 80Hen, 86Gom]. Malgré des techniques d’investigation
tres diverses, ces résultats présentent un assez bon accord. Lors de ’optimisation, seuls
les résultats de Henig [80Hen| ont été retenus. Les résultats de Oelsen et Middel ont
également été utilisés comme valeurs initiales pour les enthalpies de formation de AlgCos,
Al13Co4, Al3Co et AlzCos.

| | | | | | | |
o [24B1] = [370e] o [72San]
0_ —
O [75Vec] x [80Hen] o [86Mog] o
] % O |
bAd
—~ =20 bAd (@] |
o *
= * .
} n P ¥ o -
'Y
= a0+ ki x ¥ =
[ ﬁ X
<
< | R % . % X 0 o
X * XOO
X
-60 P <>><O B
o %@X
-80 I I I I I I I I I

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0
Al Xco Co

Figure 2.5: Systeme Al-Co. Enthalpies de formation expérimentales d’alliages solides.

Les données d’activité de 'aluminium en phase solide [68Ett, 75Vec, 85Sch] pré-
sentent une assez grande dispersion. Les données de Schaller et de Ettenberg ont été

retenues pour 'optimisation des parametres thermodynamiques décrivant le systeme.

2.2.2 Modélisation thermodynamique des phases

Pour la phase liquide et les solutions solides terminales , I’enthalpie libre molaire
d’exces est décrite par I’équation de Redlich-Kister [48Red]. Nous avons donc utilisé
pour définir I’enthalpie libre molaire de ces phases I’équation (1.8) et les relations (1.9),
(1.10), (1.11), et (1.12) pages 8 et 9. D’autre part, le cobalt ayant des propriétés
magnétiques, une contribution magnétique est ajoutée a ’enthalpie libre molaire des

phases cubique faces centrées et hexagonale compacte. Cette contribution est définie
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par la relation (1.3) page 6. La température critique et le moment magnétique moyen
par atome utilisés par cette expression sont donnés par les équations (1.14) et (1.15)

page 9.

Deux modeles ont été utilisés pour décrire le composé AlCo:
(AL,Co) (Co,0O0) et (AL,Co,0) (Al,Co,0O)

ou O représente les lacunes. Nous avons présenté ces descriptions au paragraphe 1.3.3
page 30. La premiere correspond au cas particulier de la deuxieme pour lequel yz =
et ¥4, = 0. L’enthalpie libre de cette phase est donc définie par I’équation (1.64) et les
relations (1.65), (1.66) et (1.67) page 33.

Les composés AlgCoq, Al;3Co04, AlsCo et Al;Coq ont été décrits comme des phases
steechiométriques. L’enthalpie libre de formation du composé Al,Co, dans la structure

@ a été exprimée comme une fonction linéraire de la température:

a oAl b
—— "G —

©
Ganco, — a+b a+b

“Ges = Afco, T+ Biico, T (2.18)

2.2.3 Hypotheses d’optimisation
a. Solutions de substitution

Les polynémes de Redlich-Kister utilisés pour décrire ’enthalpie libre d’exces des
phases liquide et cubique a faces centrées ont été limités a 'ordre 3. Ceci impose
de déterminer quatre parametres ”L%; o, pour chacune de ces phases. Toutefois, ces

parametres ont été liés par les contraintes suivantes:

ore  _ 270 lre
Lico= =9 "Lico et Liyco= —

Wl ~3

*LE)co (2.19)

d2 Egw
dz?

Elles imposent que la stabilité d’exces définie par Darken [67Dar| soit nulle pour

chaque composition limite correspondant aux élements purs, c’est-a-dire:

d? FGe
dz?

=0 pour =0 et z=1 avec z =xf, =1—z% (2.20)

Ainsi le nombre de paramétres indépendants est réduit & 2 ( *L%, ¢, et >L%, ) pour
chaque phase. Ces parametres ont été exprimés comme des fonctions linéaires de la

A . vre —
température: Liyco=0af+00T
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L’enthalpie libre d’exces de la phase hexagonale compacte n’a pas été optimisée;

une valeur nulle lui a été attribuée.

Les interactions binaires magnétiques des phases cubique faces centrées et hexag-

onale sont considérées identiques.

b. Phase B2 (Al,Co) (Co,0)

Un grand nombre de parametres sont nécessaires pour décrire cette phase. Toute-
fois, tous ne sont pas aisément accessibles. C’est pourquoi, lors de 'optimisation, les

hypotheses suivantes ont été utilisées:

"Genco = “Ges (2:21)
°GR2,=5000—0.5T + % °GA?  (J/mole de formule) (2.22)
“Geon = — "Gilice + Glco + Giin (2:23)
LE%:CO,D = ng:Co,D (2-24)
LE%,CO:CO = LE%,CO:D (2-25)

L’hypothese (2.21) traduit le fait que lorsque tous les sites de la structure sont

occupés par des atomes de cobalt, on retrouve la symétrie de la phase cubique centrée A2.

L’hypothese (2.22) attribue au composé ol la moitié des sites sont vides, l'autre
moitié occupé par les atomes d’aluminium une enthalpie de formation qui assure son
instabilité. De méme, I’hypotheése (2.23) assure l'instabilité du composé Co:0. Ces
deux hypotheses ne sont toutefois pas exprimées de la méme maniere. En effet, il ne
faut pas interdire la présence de lacunes sur le deuxieme sous-réseau lorsque le premier
est occupé par 'aluminium puisque c’est 1a I’'un des mécanismes de non-stcechiométrie
de cette phase. Par contre, la présence simultanée de cobalt sur le premier sous-réseau
et de lacunes sur le second, les deux défauts de la structure, ne doit pas se produire d’ou
la relation (2.23) qui associe au composé Co:0 une enthalpie de formation tres positive.
L’expression employée ici pour obtenir ceci résulte de la comparaison du modele en

sous-réseaux avec le modele de Wagner-Schottky présentée section 1.3.3.c page 29.

Les parametres d’interactions sont pris indépendants de la composition de ’autre
sous-réseau par les hypotheses (2.24) et (2.25). Si les hypotheéses effectuées sur les en-
thalpies libres des composés steechiométriques accomplissent leur réle, seuls les parametres

LR} coico €t LRtco,n ont une influence sur les propriétés de la phase B2 calculée.



Al-Co 71

Les variations des parameétres restant & optimiser °GRco, Litcon €6 Liatcoco €D

fonction de la température ont été exprimées de la maniere suivante:

o] 1 o] 1 o]

CRico— 3 Gl — 5 "G = AP 4 BP T (2.26)
LE%,CO:CO = A]232 + B;32 T (227)
Litcon = A5+ B* T (2.28)

2.2.4 Procédure d’optimisation et résultats

L’optimisation a été conduite en plusieurs étapes. Nous avons tout d’abord dé-
terminé les variables AB? définies par les équations (2.26), (2.27) et (2.28) & partir des

valeurs de l’enthalpie de formation de la phase B2 mesurée par Henig [80Hen].

Les variables décrivant ’enthalpie libre d’excés du liquide et les BE2 définies par les
équations (2.26), (2.27) et (2.28) ont ensuite été optimisées en introduisant les données
thermodynamiques propres a la phase liquide et les équilibres monovariants entre les

phases liquide et B2.

Les variables °Tc4j ¢, et 'Te4] ¢, ont été définies en utilisant uniquement les données

expérimentales de température de Curie.

Les variables a’! et ! ainsi que le terme d’interaction propre & la contribution

o 0 Al 24 2 . . s . . , o1 . .
magnétique "By’ -, ont alors été optimisées en introduisant les équilibres impliquant
la phase c.f.c.. Au cours de cette étape, les variables a3’ et by'! n’étant pas contraintes
par 'ensemble des valeurs expérimentales alors pris en compte, elles ont été fixées & une

valeur nulle.

Enfin, les phases stoechiométriques ont été introduites 'une apres I'autre. Les
équilibres invariants auxquels elles participent ont progressivement été introduits. Dans
cette étape, I'analyse de la force motrice de certaines phases pour les équilibres expéri-
mentaux observés mais également a basses températures a été nécessaire pour obtenir
un diagramme proche de celui présenté par McAlister [89McA]. Dans un premier temps
les termes A% o, ont été fixés aux valeurs expérimentales obtenues par Oelsen [37Oel]

et seules les variables BY) ¢, ont été optimisées. Il a ensuite fallu optimiser également

©
les A}, coy-
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Les parametres thermodynamiques obtenus par cette procédure d’optimisation
sont présentés dans ’annexe B.2.1. La figure 2.4 met en évidence le bon accord entre le

diagramme ainsi calculé et les points expérimentaux.

Le tableau 2.6 permet également de comparer les températures des équilibres in-
variants calculés avec les valeurs expérimentales. L’écart le plus grand est de ’ordre de

4K. L’ensemble de ces résultats est tout a fait satisfaisant.

Réaction Type Temp. Temp.
exp. (K) cale. (K)

AlCo+Al+=A3 Eutectoide 575 574.6
Liquide=AlCo+A1 Eutectique 1673 1676.6
Liquide+AlCo=Al;Co, Péritectique 1453 1450.6
Liquide+Al5Cos =Al3C0 Péritectique 1408 1405.6
Liquide+Al3Co=Al5Co4 Péritectique 1366 1366.0
Alpara =AlCo+Alferro Eutectoide 1107.2
Liquide+Al;3Cos =AlgCoy Péritectique 1243 1243.5
Liquides==AlgCoy+Al Eutectique 930 931.0

Figure 2.6: Systeme Al-Co. Réactions invariantes.

Les figures 2.7, 2.8 et 2.9 comparent quelques grandeurs thermodynamiques expé-
rimentales avec les grandeurs calculées correspondantes. L’enthalpie libre partielle de
I’aluminium dans le liquide et ’enthalpie de formation calculées sont en bon accord avec
les données expérimentales. L’enthalpie libre partielle de ’aluminium en phase solide
est en moins bon accord. Elle semble supérieure aux valeurs expérimentales d’au moins
25kJ/mol dans le domaine biphasé B2/A1 [75Vec]. Nous avons tenté de corriger ceci
en augmentant le poids des valeurs expérimentales de Vecher et al.. Ceci a conduit a
un diagramme de phases ou les limites du domaine biphasé B2/A1 présentaient un trop
grand écart avec les points expérimentaux. Etant donnée la grande incertitude liée aux

mesures de f.e.m. nous nous sommes finalement contentés de ce faible accord.

Nous avons finalement introduit la description symétrique de la phase B2. Toute-

fois cette étape n’a pas nécessité une nouvelle optimisation. En effet, 'introduction de
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Figure 2.8: Systéme Al-Co. Enthalpie de mélange calculée a 1100K.
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Figure 2.9: Systeme Al-Co. Enthalpie libre partielle de ’aluminium calculée a 1273K

quelques hypotheses simples nous a permis d’obtenir la méme description qu’avec le
modele (Al,Co) (Co,0).

La symétrie de la description permet tout d’abord de réduire le nombre de parametres

en faisant les hypotheses suivantes:
Gy = Gpoy et LE?B:C = LE‘?A,B (2-29)

Les paramétres G%%:Cm G%l%l]: Gg?):l]? L%%,Co:Cm L%%,Co:l:h L%%:Co,l:h ng:Co,D définis pour
le modele précédent ont donc permis de définir les parametres G2, GB21, GBxo,
L& ALcor LR2a1cor Lo n.a1> Lo n.co- Comme nous 'avons déja remarqué pour le cobalt,
la structure B2 dans laquelle tous les sites sont occupés par un méme élément corespond
A la structure A2. Ainsi, nous avons introduit pour G%2,, I'enthalpie libre de la phase
cubique centrée A2 de 'aluminium. D’autre part, GE2, a été pris nul. En effet, le
composé 0:0 est hypothétique; il ne permet de décrire aucune composition du systeme
considéré. La valeur de son enthapie libre ne devrait donc pas influer sur la description.
De plus, ’ensemble des autres parametres contribue a situer la répartition stable loin

de ce coin de I’hyper-espace des fractions de site.

Gita = °Git,  GEn =0 (2.30)
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Ces hypotheses permettent de calculer un diagramme de phases proche de celui
calculé avec la description non-symétrique. Toutefois, la solubilité de Al et de Co
dans la phase B2 augmente trop & haute température. Ainsi, la composition en % at.
d’aluminium dans cette phase passe de 78.7 & 80.5 pour ’eutectique liquide = B2 + Al
et de 46.8 & 43.6 pour le péritectique liquide + B2 = Al5Co,. La simple introduction

d’un terme
LE%,CO:AI = LE%:AI,CO =950 kJ/m01 (2-31)

permet d’obtenir un diagramme identique a celui calculé avec 'autre description.

Les parametres thermodynamiques ainsi obtenue est également présentée dans
I’annexe B.2.1. Les deux descriptions de la phase B2 ainsi obtenues peuvent étre utilisées

indifféremment.

2.2.5 Conclusion

La phase liquide et les solutions de substitution basées sur le cobalt (h.c.p. A3 a
basse température et c.f.c. Al & haute température) et 'aluminium (c.f.c. Al) ont été
décrite a I’aide du modele de Redlich-Kister. La phase AlCo de structure B2 a été décrite
a l’aide du modele en sous-réseaux avec deux modeles. Le premier, (Al,Co) (Co,0), rend
compte du mécanisme de non-stoechiométrie par triples défauts mis en évidence pour ce
composé. Le deuxieéme, (Al,Co,0d) (Al,Co,0), constitue une généralisation du premier
en tenant compte de la symétrie de la structure cristalline. Les composés AlgCos,
Al13Co4, Al3Co et AlsCoqy ont été modélisés comme des phases steechiométriques. La
procédure d’optimisation menée a permis d’obtenir un accord satisfaisant avec la plupart
des données expérimentales disponibles sur ce systéeme. L’introduction d’hypothéses sur
les parametres du modele symétrique de la phase B2 a permis d’obtenir deux descriptions

équivalentes avec une seule procédure d’optimisation.
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2.3 AIl-Ni

2.3.1 Données expérimentales

De nombreuses données expérimentales de diagramme de phases et de propriétés
thermodynamiques existent pour le systéeme Al-Ni.
a. Diagramme de phases

Les phases stables de ce systeme sont présentées dans le tableau 2.5.

Phase Composition | Structure Type
at. % Ni

(Al) v 04a0.11 Al Cu
A13N1 25 D011 Fe3C
A13Ni2 36.8 4 41.5 D513 A13N12
AINi B 42 3 69.2 B2 CsCl
Al3Nig 64 a ~68 Al3Nig
A1N13 ’)’I 73 & 76 L12 AllCll3

(Ni) v 78.8 & 100 Al Cu

Tableau 2.5: Phases stables dans le systeme Al-Ni

La figure 2.10 présente les données expérimentales du diagramme de phases obtenus
par les différentes études menées sur ce systeme. Le diagramme tracé par Okamoto
[930ka) est également représenté sur cette figure. Dans ’ensemble, ces différents résultats
sont en bon accord. Il apparait toutefois un écart important sur les données de solubilité
de Valuminium dans la solution solide riche en nickel v. Alexander et Vaughan [37Ale],
qui ont entrepris la premiere étude exhaustive de ce systeme, indique une solubilité

inférieure a celles raportées par les travaux les plus récents.

Le grand nombre de points présents sur cette figure dans la zone des équilibres
entre la phase 7' et le liquide ne permet pas de les distinguer. Ce grand nombre de points
est en partie dii a 'incertitude liée a la nature des équilibres invariants conduisant a
la formation de la phase /. Alexander et Vaughan [37Ale] ont présenté les équilibres

suivants:
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Figure 2.10: Systéme Al-Ni. Données expérimentales du diagramme de phase.

liquide = y + 7' & 1385°C (1658K)
liquide + 8 = ' 4 1395°C (1668K)

qui différent sensiblement de ceux introduits par Schramm [41Sch2]:

liquide + v = 7' & 1362°C (1635K)
liquide = v/ + 8 & 1360°C (1633K)

Les récents travaux de Hilpert et al. [87Hil, 88Bre] montrent que la réaction eutectique
a bien lieu avec la phase 8 comme l'indiquait Schramm. Les températures invariantes
mesurées par [87Hil] sont de 1642K pour la réaction eutectique et 1645K pour la réaction
péritectique soit environ 10K plus élevée que celles rapportées par Schramm. L’évolution
des techniques et ’attention portée a la pureté des matériaux utilisés par Hilpert et al.

permettent de rejeter les équilibres proposés par Alexander et Vaughan.

b. Propriétés thermodynamiques

Les tableaux 2.6 et 2.7 présentent les références des travaux ayant déterminé
expérimentalement les grandeurs thermodynamiques de ce systeme. Ces tableaux in-
diquent les techniques expérimentales employées par les expérimentateurs cités en référence,
les domaines de température et de composition explorés, ainsi que les grandeurs ther-

modynamiques expérimentales obtenues.
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Réf. | Méthode expérimentale T (K) | at.% d’Al | Données
expérimentales
[37Qel] | Calorimétrie de mélange | 1600 | 0100 | AHY a 298K
de métaux liquides (alliages solides)
[68Kub] | Calorimétrie directe & 0-100 | AH? & 548K
partir de poudres (alliages solides)
[70San] | Calorimétrie 1923 | 0-100 | AH}
[71Pra] | Calorimétrie a chute 676 50 AHP?
dans Sn
[72Dyu] | Calorimétrie 1873 0-3 |AHY
[74Dan] | Calorimétrie de dissolution | 1023 | 40 - 55 | AHP?
dans Al
[75Hen] | Calorimétrie de dissolution | 1100 | 98 — 100 | AHRY
dans Al 1100 | 4254 | AH;
[83Giz] | Calorimétrie de dissolution | 1773 | 50 — 100 | AHRY, AHLY
haute température AH}“"
[87San] | D.S.C. 25, 60, 75 | AHY & 298K
[90Kek] | Calorimétrie de dissolution | 1123 25 AH ;”N s 3 298K
dans Al
[90Sud] 1800 | 50 — 100 | AHY AHY
AHF

Tableau 2.6: Systéme AI-Ni.

d’enthalpie partielle.

Données expérimentales d’enthalpie de formation et
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Réf. | Méthode expérimentale T (K) at.% Al | Données
expérimentales
[65Vac] | Partage de Al entre Ag et Ni 1873 0-40 |agq®™
Intégration de Gibbs-Duhem an;
[64Ste] | Méthode isopiestique 1200 — 1400 | 20 — 60 | aq & 1273K
[66Mal] | f.é.m, électrolyte sels fondus | 1045 — 1180 | 0—-25 | ug
[69Han] | Intégration de Gibbs-Duhem 1273 0-100 | an;
des résultats de [64Ste]
[7T4Esk] | f.é.m., électrolyte solide 933 -1030 | 2-71 | AH,,, AG,,,
AS,, & 980K )
[79Sch] | f.é.m., électrolyte sels fondus 1100 85— 100 | au
[80Joh] | Spectrométrie de masse 1757 — 2100 | 050 | an; & 2000K &
[860fo] | Spectrométrie de masse 1173 — 1483 | 0100 | as, api,
AG,, 3 1423K
[90Hil] | Spectrométrie de masse 1650 - 1730 | 0-30 |aa, ani
AGy, & 1728K )
1400 — 1700 | 0 - 30 |au, any
AGy, éL.16OOK .
1389 — 1614 | 25 | AH;'™VBs AGHH
AlNig
ASHINIs 3 1600K

) Données relatives a I’état liquide
(%) Seules les valeurs intégrales sont publiées

Tableau 2.7: Systéme Al-Ni. Données expérimentales d’activité.
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2.3.2 Evaluations thermodynamiques antérieures

Plusieurs calculs thermodynamiques ont été effectués pour décrire le diagramme

de phases de ce systeme.

Kaufman et Nesor [78Kau] ont considéré que la phase B2 était une solution de
substitution comme la phase c.f.c. et le liquide, tandis que les phases 7/, Al3Niy et Al;Ni

étaient décrites comme des phases stoechiométriques.

La C.V.M. développée par Kikuchi [51Kik, 78Kik| a également été employée par
Sigli et Sanchez [85Sig] , Carlsson et Sanchez [88Car], Colinet et al. [92Col], Sluiter et
al. [92Slu] et Pasturel et al. [92Pas| pour calculer tout ou partie de ce diagramme de

phases.

Le diagramme calculé par Ansara et al. [88Ans| utilise pour la phase v et la phase
+' la description que nous avons présenté au paragraphe 1.4.2.a. La phase B2 est décrite
par le modele & deux sous-réseaux (AL,Ni) (Ni,O). La phase Al3Ni, est également décrite
avec deux sous-réseaux comme une phase ordonnée de la structure hexagonale compacte.
Ce diagramme est représenté sur la figure 2.11 avec les données expérimentales. Il
présente un assez bon accord avec les données expérimentales. Toutefois, il ne décrit
pas tres bien les points les plus récents concernant les équilibres v/’ qui nous intéressent
tout particulierement. La figure 2.12 représente 1’eutectique et le péritectique impliquant
la phase ' calculés d’apres [88Ans]. La nature des équilibres invariants calculés differe

également de celle établie par les derniers résultats expérimentaux.

Jia [93Jia] a calculé ce diagramme en modélisant la phase L1, avec deux modeéles
différents de part et d’autre de la steechiométrie: Al; (Al,Ni) et (Al,Ni); Ni.

2.3.3 Modélisation thermodynamique des phases

L’enthalpie libre molaire d’exces de la phase liquide est décrite par ’équation de
Redlich-Kister [48Red]. Nous avons donc utilisé pour définir I’enthalpie libre molaire de
cette phase ’équation (1.8) et les relations (1.9), (1.10), (1.11) et (1.12) pages 8 et 9.

Comme dans le systeme Al-Co, la phase de structure B2 a été décrite avec deux
modeles: (ALNi) (Ni,0O) et (ALNi,00) (Al,Ni,O)
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Figure 2.11: Systéme Al-Ni. Diagramme de phases calculé [88 Ans]
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présentés au paragraphe 1.3.3 page 30. Ainsi, ’enthalpie libre de cette phase est-elle
définie par I’équation (1.64) et les relations (1.65), (1.66) et (1.67) page 33.

Les phases v et 7' ont été décrites avec un seul ensemble de parametres thermo-
dynamiques a ’aide du modele en sous-réseaux comme présenté au chapitre 1.4. Ces

phases ont, dans un premier temps, été modélisées avec deux sous-réseaux:
(ALNi)s (ALNi)

Rappelons que ’enthalpie libre molaire totale de ces phases est exprimée par I’équation
(1.106) page 51 c’est-a-dire:

G = GA(?) + GL12(yZ§S)<p) _ G (g = yzgs)w) (2.32)

Le terme GA'(zf) est traité comme I’enthalpie libre totale d'une solution de substitu-
tion. L’enthalpie libre d’exces de cette partie est décrite par I’équation de Redlich-Kister
[48Red). Il est donc également donné par 1’équation (1.64) et les relations (1.65), (1.66)

et (1.67) page 33. Le terme GL12(y¥%) — GE2(z¢ = y{9¥) modélise seul le phénomene
()%

de mise en ordre. L’expression de G*'2(y;"") a été donnée au paragraphe 1.4.2.a. Les
parametres intervenant dans cette définition ont été liés par les contraintes suivantes
permettant d’obtenir un extremum pour la phase désordonnée quelle que soit la com-

position de la phase considérée:

o, L12 o, vAl __ 0f7ord __ Oyord _
Gau— "Gy =0 Lyyniar = Linini=6u1+3 us
3 1
o, L12 oAl o YAl __ 0f7ord __ Oyord _
Gaini — 1 Gy — 1 Gy =3 w Livani = Liiagni = Us
3 1
o vord oAl o/vAl __ 1rord _ lyord _
GNia — 1 Gi — 1 Gy =3wuw Liyinviar= Liinini =3 ua

o,~L12 o YAl __ 1rord _ lyord _
GNi:Ni_ GNz_O LAl:Al,Ni_ LNi:Al,Ni_ Ug

La phase Al3Ni, a été décrite & I'aide du modeéle en sous-réseau selon le schema

suivant: Als (A1Ni), (Ni,O).
Cette phase s’écarterait donc de la composition Al3Niy par deux types de défauts:

. la présence d’atomes de nickel interstitiels sur le troisieme site lorsque la composi-
tion s’éloigne de la stoechiométrie par exces de nickel,

. la présence d’atomes d’aluminium sur le site du nickel (deuxiéme sous-réseau) dans
le cas d’exces d’aluminium.
Cette description résulte du fait que, pour cette phase, le volume atomique augmente
de part et d’autre de la composition steechiométrique AlsNip [82Kat]. Co6té riche en

aluminium, la taille relative des atomes fait penser que la présence d’atomes d’aluminium
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en position interstitielle est improbable; on préfere donc la substitution des atomes de
nickel par 'aluminium. C6té nickel, seule la présence de nickel en position interstitielle
permet d’expliquer 'augmentation du volume spécifique observé. De plus, la structure
de cette phase correspond a celle de la structure B2 ou un ordre est apparu entre les
atomes de nickel et les lacunes dans le rapport 2/1. L’ensemble de ces remarques nous
a conduit a choisir la description ci-dessus. Cette description comprenant des lacunes,
I’enthalpie libre molaire de cette phase est donnée par I’équation générale (1.35) page
13 qui conduit dans le cas présent a I'expression suivante:

TefGAl,?,Niz + idGAl3Ni2+ ewGAlg,Niz

GAl3Ni2 — (233)
1—3 yS
avec TefGALNi  _ Zzyz ﬁészf\]’zz (2.34)
id(yAlgNiz  _ Z v In(y + Z o In(y (2.35)
BGANE = @) &) Z u Lﬁf‘%z?v”"‘ym y Z 7 Lﬁf?i{vlé%,ﬂ (2.36)
)

Les phases AlsNis et Al3Ni ont été décrites comme des phases steechiométriques.
L’enthalpie libre molaire G%; y;, de la phase Al,Ni, dans la structure ¢ ainsi décrite est

définie de la maniére suivante:

a (o] b (o]
G ni, — ot Gl — ot G = A ni, ¥ Bhini, T (2.37)

2.3.4 Procédure d’optimisation
a. Liquide, B2 et A1l

Dans un premier temps, les parametres des phases liquide, c.f.c. Al et du composé
AINi ont été optimisés par le programme BINGSS en ne tenant compte que des données

expérimentales concernant ces trois phases.

L’ordre du polynéome de Redlich-Kister décrivant ’enthalpie libre d’exces de la

phase liquide a été réduit a 4, celui de la phase Al a 3.

Comme pour le systéeme Al-Co, le nombre de parametres a optimiser a été réduit

en introduisant des contraintes sur la stabilité d’exces imposant:

2 E i li
-G = ( pour z=0 et z=1 avec T = 3% = 1 — 2’y :
OLliq = —5 2Lliq -9 4Lliq t lLliq _ z leq (2 38)
AlLNG = AN AN € ALNi = T 3 MALNi .



84 SYSTEMES BINAIRES

t d2 E'GAI
dz?

=0 pour z=1 avec x = x4 = 1 — 24} :

LAl Ni =3 1LAz Ni— 9 LAl Ni T 7 3LAl Ni (2.39)

Enfin, les parametres restant a optimiser ont été exprimés comme des fonctions linéaires
de la température.

vrlic  _ i li v Al | pALT
Lgni=a9+00T L4} ni = apt + b

Pour la phase B2, des hypothéses permettant de réduire le nombre de variables a
optimiser ont également été introduites. Celles-ci sont du méme type que celles intro-

duites pour cette phase dans le systeme Al-Co.

“Grani = ‘G (2.40)
°GE2, =5000—-0.5T + °G (J/mole de formule) (2.41)
OGNZ o= = OGAz Ni T OGNZ Ni T OGAz :0 (2-42)
LAl Ni:Ni = LAl Ni:O (2.43)
LAl Ni,O = Lg%:Ni,D (2-44)

b. Phase L1,
Les parametres décrivant 'ordre dans la structure c.f.c. ont ensuite été optimisés

en introduisant les équilibres expérimentaux impliquant la phase L1,.

Les valeurs des variables u;, us, et uy obtenues par Ansara et al. [88Ans] ont été
utilisées comme valeurs initiales. Nous avons en particulier conservé la valeur nulle de
us. L’optimisation de u; et uy, fonctions linéaires de la température, a été menée avec

le logiciel PARROT [84Jan], tout comme les étapes suivantes.

c. Phase Al;Ni,

La phase Al3Nij a ensuite été introduite. Le grand nombre de parametres décrivant

cette phase nous a conduit & faire les hypotheses suivantes:
. 5
°GalN2 — 5000 — 0.5 T + 5 °GaZ (2.45)
"Giii = 5000 + Gl (2.46)

ovAl3Nip __ o ~AlgNig o ~AlgNig o~ AlgNig
GAI:AlzNi_ - GAlzNi:D+ GAI:AI:D+ GAI:Ni:Ni (247)
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AlgNi AlgNi
LA%iAl:Ilj\Ii:Ni = LA%?EIE\H:D (2-48)
LivAtai,o = Lo (2.49)
Les équations (2.45), (2.46), (2.47) traduisent I'instabilité des composés Al:Al:0, AL:Ni:Ni,
et AL:AL:Ni, le dernier de ceux-ci conjugant les deux défauts de la structure étant par-

ticulierement instable. Les termes restant a optimiser ont été exprimés comme des

fonctions linéaires de la température:

.3 2 | |
"Ghinin — 5 "Gl — 5 "Gy = AN 4 BleNR T (2.50)
Lt Akio = A3"N? + BNt T (2.51)
Latninip = AN + By T (2.52)

d. A13Ni et A13Ni5

La derniere étape de I'optimisation a été 'introduction des deux phases stcechio-

métriques Al3Ni et Al3Nis en considérant les équilibres expérimentaux les impliquant.

2.3.5 Résultats et discussion
a. Résultats de 'optimisation

Les parametres thermodynamiques obtenus par cette procédure d’optimisation
sont présentés par 'annexe B.2.3. Ils permettent de calculer le diagramme de phases
présenté par la figure 2.13. Un agrandissement de cette figure dans la zone de la fusion
de la phase v’ est représenté figure 2.14. Les températures et les compositions calculées
pour les équilibres invariants apparaissent dans le tableau 2.3.5. L’ensemble de ces
résultats présente un bon accord avec les données expérimentales du diagramme de
phases. Les réactions péritectique et eutectique impliquant la phase 4’ sont de méme
nature que celles indiquées par les récents travaux de Hilpert et al. La température de
fusion congruente de la phase B2 (1949K) est nettement supérieure a celle préconisée par
Nash et al. [91Nas] (1911K). Elle est toutefois en accord avec les récentes déterminations
de Cotton et al. [93Cot] et Noebe [90Noe].

La figure 2.15 présente 1’enthalpie de la phase liquide calculée a 1800K comparée
aux valeurs expérimentales mesurées par Oelsen [370el], Sandakov [72San], Dyubanov
[72Dyu], Gizenko [83Giz|, Sudavkova [90Sud] et Hayer [91Hay]. Le grand écart observé

avec certains points de Oelsen s’explique par le fait qu’a 1600K le composé AINi est
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Figure 2.14: Systeme Al-Ni. Réactions eutectique et péritectique calculées.
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Réaction Type % at. Ni T (K)
Lig. + y= ¢« Péritectique | 75.6 78.8  76.0 | 1643.4
Lig. = B2 + «/ Eutectique 746  70.7  75.0 | 1642.2
Liq. + B2 = Al;Ni, Péritectique | 25.8 41.1  40.1 |1410.3
Liq. + Al3Nip = Al3Ni Péritectique 17.2 35.9 25.0 | 1123.6
Lig. & Al3Ni + v Eutectique 3.0 25.0 0.2 916.5
~v" 4+ B2 = Al3Niy Péritectoide | 72.8  60.1 62.5 972.9

Tableau 2.8: Systeme Al-Ni. Réactions invariantes calculées.

0
—~ \ o [370el] 1600 K
- + [70San] 1923 K
L, 104 - [72Dyu] 1873 K I~
o 0 [83Giz] 1773 K /
g 204 2 [90Sud] 1800 K -
x [91Hay] 1686 K
- ¢ o [93Sto] 1700 K
= 30— 0 -
~ O o
4 ]
g 40 O 0 oo -
s 59
28
< 50 o ¢+ o -
a a
O
-60— —
O
DE
0o
-70 T T T T
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Al Xni— Ni

87

Figure 2.15: Systeme Al-Ni. Enthalpie de formation d’alliages calculée a 1800K référée

aux éléments liquides, comparée aux résultats expérimentaux disponibles.
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Figure 2.16: Systeme Al-Ni. Enthalpies libres partielles dans la phase liquide cal-
culées a 2000K référées aux éléments liquides, comparées aux données expérimentales

disponibles.

encore stable. La figure 2.16 représente les enthalpies libres partielles du nickel et de
Paluminium dans la phase liquide comparées aux résultats expérimentaux. Ces deux
figures montrent que les grandeurs thermodynamiques calculées grace a la description
thermodynamique obtenue pour la phase liquide présentent un bon accord avec les

données expérimentales.

La figure 2.17 représente les enthalpies calculées des différentes phases solides non-
steechiométriques. La figure 2.18 représente les enthalpies libres partielles du nickel et
de Paluminium calculées a 1273K et 1600K. Les grandeurs calculées sont en accord

satisfaisant avec I’ensemble des données expérimentales représentées sur ces figures.

Le tableau 2.9 compare les propriétés thermodynamiques de la phase 7' avec les
données obtenues par Hilpert et al. [90Hil], Eskov ef al. [74Esk], Kek et Sommer [90Kek]
et Santandrea [87San]. L’accord entre valeurs calculées et données expérimentales est
satisfaisant si 'on considere les résultats de Kek et de Hilpert; il ’est moins pour ceux
de Eskov et de Sandakov.
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Figure 2.17: Systéeme Al-Ni. Enthalpie de formation des phases solides calculée a 1100K
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Figure 2.18: Systéme Al-Ni. Enthalpies libres partielles calculées & 1273K ( — ) et

1600K ( — — —) référées au nickel c.f.c. Al et & aluminium liquide.
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AH, AS,, AG,, Référence
kJ.mol™! | Jmol=LK~! | kJ.mol™! Al / Ni

1600K calc. - 41.7 - 6.07 -32.0 liq. / c.f.c.
[90Hil] | —41.4+4.9 | — 3.98+3.12 | — 35.1+1.1 | liq. / c.f.c.

980K calc. —44.8 - 8.37 - 36.7 liq. / c.f.c.
[7T4Esk] | — 49.6+1.3 | —2.384+1.3 | — 47.3+0.3 | lig. / c.f.c.

298.15K  calc. —40.6 - 2.54 -39.8 ctfe /cfc.
[90Kek] | — 40.6£1.0 cfe. [ efe.

[87San] | — 29.24+7.0 cfe. [ efe.

Tableau 2.9: Propriétés thermodynamiques de la phase 7' (NisAl).

(Jmol" K")

CP

Figure 2.19: Systéme Al-Ni. Capacité calorifique d’un alliage & 76 % at. de Ni.
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La figure 2.19 représente la capacité calorifique des phases c.f.c. désordonnée
Al et ordonnée L1, calculée pour un alliage contenant 76% at. de Ni. Cette fig-
ure fait également apparaitre les résultats expérimentaux obtenus par Kovalev et al.
[76Kov]. Les valeurs calculées pour la phase désordonnée correspondent & la somme
pondérée des capacités calorifiques des éléments purs. Les valeurs calculées pour la
phase L1, sont identiques a celles de la phase Al a basse température puis augmentent
considérablement. La différence qui apparait entre ces deux phases est due a la réaction
ordre-désordre qui a progressivement lieu dans la phase ordonnée. Les capacités calori-
fiques mesurées par Kovalev et al. présentent un certain désaccord avec les valeurs
calculées. La courbe expérimentale de Kovalev et al. présente un changement de régime
entre 1000 et 1250 K. Elle passe alors de 2 J mol~! K~! en dessous de la courbe corre-
spondant a la phase désordonnée a environ la méme différence au dessus de cette courbe.
La variation de cette courbe est tout a fait différente de celle calculée pour la phase or-
donnée; elle est beaucoup moins abrupte et ne semble pas correspondre a un phénomene
réaction ordre-désordre. Ce changement de régime est expliqué par Kovalevet al. par
un réarrangement électronique des éléments constitutifs de 1’alliage et plus exactement
du nickel. La courbe correspondant a la phase désordonnée nous indique qu’un tel

réarrangement n’est pas décrit pas les données SGTE des éléments purs.

b. Introduction de la description symétrique de la phase B2

Comme dans le systéme Al-Co, section 2.2, les hypotheéses suivantes ont été faites:

OGE?B =° Gg?A LE?B:C = Lg?A,B (2-53)
"Glim = "Gal "Gin =0 (2.54)
L oa= Loy = Lilan = 100kJ/mol de formule (2.55)

La description de la phase B2 ainsi obtenue est également présentée par I’annexe B.2.3.

Le diagramme de phases obtenu avec cette description est tres proche de celui

obtenu avec la description non-symétrique.

c. Introduction du modéle & quatre sous-réseaux pour la phase L1,

Le modele a quatre sous-réseaux a également été employé pour décrire les phases v
et 7. Ce modele a largement été présenté au paragraphe 1.4.3.a. Nous avons également

exprimé au paragraphe 1.4.3.b les contraintes permettant une description identique des
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phases ordonnée L1, et désordonnée Al avec ce modele et avec celui & deux sous-réseaux.
Ayant introduit ces contraintes lors de optimisation de la description sur deux sous-
réseaux, les parametres du modele a quatre sous-réseaux s’expriment simplement par

les relations qui suivent.

3 1
oGﬁ}fm T oGﬁll T oGﬁlz' =3wuw

2 1
o,vL12 o, 1Al o,vAl _
G ani, — 4 Gy — 1 Gyi=4w
oGL12 _ l oGAl _ § OGAI =3
AlNis = 4 YAl Ty Ni=9oUW
07 L12 N
LAl,Ni:*:*:* = us

1rL12 _
LAl,Ni:*:*:* = Uy

"L Nismss €St le parametre d’interaction de Al et Ni sur n’importe lequel des sous-

réseaux quelle que soit Poccupation dans les autres. Les parametres du type "L %, 41 nisisj
traduisant 1’interaction simultanée de Al et Ni lorsque les autres sous-réseaux sont

entierement occupés par i et j sont pris nuls.

Le diagramme stable calculé avec ce modele conduit exactement au méme résultat
que celui calculé avec le modele a deux sous-réseaux. Toutefois, le temps nécessaire au

calcul du diagramme est plus long: 131s cpu contre 55 pour le modele a deux sous-
réseaux avec la version J de THERMO-CALC.

Ce modele permet également de calculer un diagramme métastable impliquant
uniquement les phases c.f.c. ordonnées ou non. Celui calculé grace a la description
ci-dessus est représenté sur les figures 2.20 en pointillés. Les diagrammes en traits
pleins ont été obtenus griace aux modifications indiquées sous ces figures. Sur la fig-
ure 2.20(a) , la diminution de Ienthalpie libre de formation du composé équiatomique
de 5kJ provoque bien évidemment la diminution du domaine de stabilité de la phase
L1y. Toutefois, 'ensemble des équilibres entre les différentes phases c.f.c. est modifié.
Ainsi, les transitions ordre-désordre de la phase L1, c6té riche en nickel et c6té riche
en aluminium sont séparées alors qu’elles étaient confondues précédemment. De plus,
pour les alliages riches en nickel, 1a solubilité de ’aluminium dans la phase désordonnée
est nettement diminuée. Le diagramme en trait plein de la figure 2.20(b) a été cal-
culé en introduisant un terme d’interaction simultanée égal & —10kJ lorsque les autres
sous-réseaux sont remplis par des atomes d’aluminium. La partie du diagramme riche
en nickel est moins modifiée que la partie riche en aluminium ou les phases ordonnées

sont déstabilisées. La figure 2.20(c) correspond toujours & une description identique & la
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Figure 2.20: Influence des parametres du modele a quatre sous-réseaux.
Les différents diagrammes de phases représentés ci-dessus ont été calculés grace aux

parametres suivants:

OGL12 _

OGAI —
0G£{42 _ §12ZCTYA1 1 oGAl =3
Cigve — 3, G4~ O =8
OG£{22NZ.2_ 14OGA/¥_ 340GAZ\1[Z__3 t Alz Niz
Gl o g T T
Nig Ni —

avec les valeurs particulieres suivantes:
. en pointillés:

AGapni, =0, V1 =0,V =0,V3 =0
. en traits pleins:
. (a): AGAlzNh:E),Vi:O,‘/Q:O,V},:O
. (b) AGAlzNiz =0, V1 =*10,Vv2=0,‘/},=0
. (C)I AGAlzNiz = 0, ‘/1 = *10, ‘/2 = *10, ‘/z), =-10
. (d) AGAlzNiz = *5, ‘/1 = *10, ‘/2 = *10, ‘/Z), =-10

0rL12 —
Lfl,Ni:*:*:* = us
1 12 —
LAl,Ni:*:*:* = U4

07 L12 _
Lfl,Ni:Al,Ni:Al:Al =W

07 L12 _
Lél,Ni:Al,Nz’:Al:Ni =V

07 L12 _
LAl,Nz':Al,Nz':Ni:Nz' =V

U1, Uz, U4, €tant les variables optimisées pour la phase L1, du systéme AI-Ni décrit avec

deux sous-réseaux.
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description avec deux sous-réseaux dans laquelle un terme d’interaction simultanée de
—10kJ a été introduit quelle que soit 'occupation des autres sous-réseaux. Les phases
ordonnées ont été déstabilisées dans tout 'intervalle de composition. On observe de plus
que chacune des phases ordonnées présente une réaction ordre désordre propre. Enfin,
le diagramme de phases de la figure 2.20(d) a été calculé avec un terme d’interaction
simultanée indépendant de 'occupation des autres sous-réseaux de —10kJ comme pour
la figure 2.20(c) et une diminution de ’enthalpie libre du composé de structure L1, de
5kJ. La stabilisation de ce composé s’accompagne d’une nette diminution de la solubité

de Paluminium dans la phase désordonnée c6té nickel.

Ainsi, 'utilisation de ces termes permet-elle de modifier considérablement la nature
de tous les équilibres du diagramme de phases cohérent. Toutefois, dans le cas présent, la
plupart de ces équilibres sont métastables donc inconnus. L’emploi du modele & quatre
sous-réseaux associé a des temps de calcul plus long ne se justifie donc pas pour décrire

ce systeme.

2.3.6 Conclusion

Nous avons obtenu une description thermodynamique du systéme Al-Ni présentant
un accord satisfaisant avec la plupart des données expérimentales. Deux descriptions
différentes de la phase B2 ont été obtenues; elles conduisent toutes deux aux mémes
résultats. Deux descriptions ont également été utilisées pour décrire les phases v et «'.
L’influence des différents parametres introduits par le modele a quatre sous-réseaux sur
le diagramme de phases métastable impliquant uniquement les phases de structure Al,
L1y et L1y a été explorée. La capacité de ce modele a décrire différents cas avec un

nombre limité de variables a été mise en évidence.



Chapitre 3

Evaluation thermodynamique des

systemes ternaires

Le présent chapitre se propose d’établir les parametres décrivant les systemes ter-
naires Cr-Ni-Ta, Al-Co-Ni, Al-Cr-Ni, Al-Ni-Ti, Al-Ni-Ta et Cr-Ni-Ti. Pour chacun
d’entre eux, le but principal est de décrire le mieux possible les équilibres impliquant les
phases cubiques a faces centrées. Ces six systeémes binaires nous permettront d’aborder
la modélisation de la phase «’ dans des cas trés différents. Dans le systéeme Al-Co-Ni,
le cobalt se substitue au nickel, dans les systémes AI-Ni-Ti et Al-Ni-Ta, le titane et le
tantale se substituent a 'aluminium alors que le chrome se substitue aux deux éléments.
Dans les systemes Cr-Ni-Ta et Cr-Ni-Ti, la phase L1, n’est pas stable; il est toutefois
nécessaire de définir des parametres afin de vérifier les contraintes introduites dans le
premier chapitre. Cette étape sera effectuée dans le dernier chapitre lors de ’extension

des descriptions thermodynamiques aux systémes quaternaires.

En outre, une étude plus poussée a été effectuée lorsque les données expérimentales
disponibles le permettaient. Ainsi, une description thermodynamique des phases ter-
naires CrNiTa (C14), H (L21), A (C14), p dans le systéme ternaire Al-Ni-Ti et 7 (DOg4)

dans le systeme Al-Ni-Ta sera introduite.

95
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3.1 Cr-Ni-Ta

3.1.1 Données expérimentales
a. Diagramme de phases

Les trois principales études menées sur le systeme Cr-Ni-Ta sont dues a Kubaschewski
et Speidel [48Kub], Nash et West [80Nas| et Schnitty et al. [85Schl, 85Sch2]. Les dia-
grammes expérimentaux obtenus par ces différents expérimentateurs sont les suivants:

. par Kubaschewski et al., une isoplethe & 10p% de tantale et une projection des
températures du solidus pour des alliages contenant jusqu’a 60p% de tantale,

. par Nash et al., deux sections isothermes partielles a 1273 et 1523K,

. par Schnitty et al., des sections isothermes partielles a 973, 1073, 1273 et 1453K,
une projection du liquidus et du solidus ainsi que quatre isopléthes.

Aucune de ces études n’a porté sur des alliages de fraction atomique en tantale
supérieure 3 33%. Dans ce domaine, les phases en présence sont les solutions solides
basées sur le nickel et le chrome, respectivement 7, de structure c.f.c. Al, et «q, de
structure c.c. A2, les phases binaires CryTa, Ni3Ta, et NiyTa et la phase ternaire CrNiTa
de structure C14. Le domaine de stabilité de cette phase est relativement bien connu;

il présente une forme allongée avec une composition en tantale proche de 33% at.

La figure 3.1 présente les résultats de Nash et de Schnitty a 1273K qui différent
notablement. Les équilibres triphasés impliquant la phase NizTa sont, pour Nash v +
NigTa 4+ CrNiTa et pour Schnitty v + NizTa + a4 et NigTa + CrNiTa + «;. [89Raj]
qui ne disposait apparemment pas de la thése de Schnitty [85Sch2] regrette le peu de
détails sur les conditions opératoires données par son article [85Schl]. Il recommande
les résultats de Nash qui semble avoir employé des conditions permettant d’obtenir
I’équilibre thermodynamique (élaboration dans un four & arc sous argon suivie de quatre
refusions, d’un maintien de 170h a 1523K, d’une trempe a I’eau et d’'un autre maintien
de 170h & 1273K). [85Schl] précise uniquement que les échantillons ont été préparés
dans le four de I'appareil d’A.T.D. a partir de poudres sous atmosphére d’argon pur
dans des creusets en alumine. Toutefois, [85Sch2] indique également que des lingots
de 140g environ ont été élaborés dans un four a induction sous atmosphere d’argon
pur dans des creusets en alumine. Le tantale a été introduit apres la fusion des autres
éléments afin d’éviter au maximum son oxydation. La composition des lingots ainsi
obtenus a été vérifié a la microsonde. Les lingots ont ensuite été découpés et ont subi
des maintiens sous atmosphere d’argon pur a 1453, 1273, 1073 et 973K pendant 24, 48,
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96, 72, 86, et 288h suivis de trempes & ’eau. Les analyses a la microsonde en vue de
déterminer les différents domaines de phases ont été menées sur ces échantillons. Des
éprouvettes provenant de ces lingots ont également été étudiées par A.T.D. L’ensemble
des expériences ainsi entreprises par Schnitty semble donc également susceptible de

permettre la détermination des domaines de phases a 1’équilibre.

Ta

[85Sch] : o0 conode
‘@ / o domaine triphase

* composition nominale

[8ONas] : =——=a conode

b domaine triphasé

% composition nominale

oY

—— e

20 40 .60 .80

Figure 3.1: Systeme Cr-Ni-Ta. Résultats expérimentaux obtenus par Nash et Schnitty.

D’autre part, quelques réserves peuvent étre émises sur ’étude de Nash. Tout
d’abord, il précise que son élaboration conduit a des lingots présentant une importante
porosité et contenant des inclusions de nature non-déterminée. Dans certain cas, il
observe méme des particules de tantale non dissoutes. De plus, le tableau 1 de [80Nas]
fait apparaitre une tres grande incertitude sur les parametres de maille mesurés. Ainsi,
le parametre a de la phase NizTa a 1523K est reporté égal a 3.610, 3.502 et 3.610 dans les
alliages 2, 3 et 5 qui se trouvent tous les trois dans le domaine triphasé v+NigTa+CrNiTa
alors que, d’aprés Nash et west [80Nas], la précision sur les mesures de parameétres de

maille est de lordre de 0.5%. Ceci semble indiquer que ces alliages n’ont pas atteint
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I’équilibre thermodynamique. Nous utiliserons donc les résultats de Schnitty plutét que

ceux de Nash.

Ces trois auteurs proposent tous une réaction eutectique différente:

Kubaschewski: liquide = v+ oy + CrNiTa a 1438K
Nash: liquide = v 4+ Ni3Ta + CrNiTa a 1573+10K
Schnitty: liquide = v + a7 + NigTa a 1480K

liquide = a4 + NigTa + CrNiTa a environ 1483K

Données expérimentales Méthode Références
expérimentale

Températures de liquidus, de solidus, des A.T.D. [85Sch2]

eutectiques

Nature des phases primaires, secondaires, des | Microscopie [85Sch2]

eutectiques

Conodes v/NisTa a 973, 1073, 1273 et 1453K | Microsonde [85Sch2]
Composition des phases dans les domaines
triphasés a 1273K et 1453K

Enthalpie de formation de CrNiTa a 1700K Calorimétrie | [85Som)]

Tableau 3.1: Systeme Cr-Ni-Ta. Données expérimentales utilisées.

La nature de la troisiéme phase solide (CrNiTa) prenant part & la réaction eutecti-
que déterminée par Kubaschewski n’est pas précisée par ce dernier [48Kub]. L’hypothese
est émise qu’il pourrait s’agir d’une solution continue entre les phases NisTa et CryTa
alors dénommée Cr3Tay. La projection des isothermes du solidus permet de penser qu’il
s’agirait de la phase ternaire CrNiTa. La composition de l'eutectique déterminée par
Kubaschewski par analyse chimique du premier liquide fondu est située en % massique
4 37 en Cr, 46 en Ni et 17 en Ta soit en % atomique & 44.7 en Cr, 49.3 en Ni et 6 en Ta.
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Nash déduit I'existence de ’eutectique liquide = vy+NizTa+CrNiTa de 'observation
de la microstructure brute de solidification de I’alliage 3 dont la composition est reportée
sur la figure (3.1). Il détermine ensuite approximativement la température eutectique

en observant des échantillons trempés & différentes températures.

Schnitty s’appuie sur de nombreuses analyses thermiques différentielles et une
étude microstructurale des échantillons. Il rapporte la composition en % atomique de
Peutectique liquide = v + aq + NigTa a 40 en Cr, 50 en Ni et 10 en Ta, relativement

proche de celle proposée par Kubaschewski.

Les données expérimentales utilisées lors de ’optimisation sont résumées dans le

tableau 3.1.

b. Grandeurs thermodynamiques

Sommer et al. [85Som] ont déterminé enthalpie de formation de la phase CrNiTa
a 1700K par calorimétrie de dissolution. Aucune autre étude thermodynamique n’est

disponible pour ce systeme.

3.1.2 Modélisation thermodynamique des phases
a. Systémes constitutifs

Le systeme Cr-Ta a été étudié page 55. Pour chacune des phases de Laves, la
description comportant deux sous-réseaux pouvant admettre les deux éléments a été
utilisée. Les parametres thermodynamiques décrivant les phases constituant ce systeme

sont présentés par 'annexe B.2.8 page 235.

La description thermodynamique du systeme Cr-Ni a été extraite de la base
S.G.T.E. [SGTE]. Elle est présentée par ’annexe B.2.7 page 233. Le diagramme de

phases calculé grace a cette description est représenté par la figure 3.2.

Le systeme Ni-Ta comporte cing phases intermétalliques dont les caractéristiques
sont présentées dans le tableau 3.2. La description thermodynamique de ce systeme a
récemment été évaluée par Ansara et Selleby [94Ans]; elle est présentée par I’annexe
B.2.10 page 238. Le diagramme de phases calculé avec cette description est présenté

par la figure 3.3.
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Figure 3.2: Systéme Cr-Ni. Diagramme calculé [SGTE].
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Figure 3.3: Systéme Ni-Ta. Diagramme calculé [94Ans).
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Phase Groupe Symbole | Struktur Type
d’espace Pearson Bericht
NigTa t136 NbNig
NigTa ¢ mP48 TaPts
NiyTa I4/mmm t16 C11, MoSi,
NiTa p R3m hR13 D8y WeFe,
NiTa, P4y /mmm tP30 Ds, o-CrFe

Tableau 3.2: Composés intermétalliques stables dans le systeme Ni-Ta,

b. Modeles utilisés

Pour les phases liquide, c.f.c. (base Ni) et c.c.(solution solide base Cr et Ta),
Penthalpie libre molaire de la phase ¢, G¥,, est définie par 1’équation (1.8) page 8 et les
relations (1.16), (1.17) et (1.20).

Les deux phases de Laves, de structure C14 et C15, ont été décrites avec deux sous-
réseaux susceptibles d’accueillir les trois éléments: (Cr, Ni, Ta), (Cr, Ni, Ta)
Cette description permet de décrire la phase CrNiTa comme une extension de la phase
binaire CryTa haute température. Par la suite, ces deux phases seront désignées par le
nom correspondant & leur structure C14; la phase CryTa basse température par C15.

L’enthalpie libre molaire de la phase @ ainsi décrite est définie par 1’équation (1.31) page

13 avec:
rfge = Y Ny y; °GE; (3.1)
i
id 2 1
GY = ZRTY yiln(y) + 3 RT Y yp In(y;) (3.2)

G = X Y D + 20 X D v ok L (3:3)
i >k i j k>j

Les autres phases intermétalliques NigTa, NizTa, NiyTa, NiTa et NiTa, ont été
traitées comme des phases stoechiométriques. Leur description thermodynamique est

directement extraite de la description du systéme binaire Ni-Ta [94Ans].
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c. Hypotheéses d’optimisation

Les termes d’interaction binaire apparaissant dans 1’expression de ’enthalpie libre
d’exces (1.20) sont issus des descriptions de Ansara et al. [94Ans| pour Ni-Ta, de Dupin
et al. [93Dup] pour Cr-Ta et de la base S.G.T.E. [SGTE] pour Cr-Ni. Les parameétres
“Lnr, Wayant pas été déterminés lors de I'étude du systéme binaire Cr-Ta, la valeur

de ceux de la phase A2 leur a été attribuée.

Loera = "Lt (3-4)

Les équations (3.1) et (3.3) introduisent 9 enthalpies libres de composés steechio-
métriques (G) et 18 parametres d’interaction (L) pour chacune des phases de Laves.
Certains de ces termes (4 G et 4 L pour chaque phase) ont directement été issus de la
description de ces phases dans le systeme binaire Cr-Ta. L'un des 5 termes G restant
a déterminer se rapporte au Ni pur. Comme pour le Cr et le Ta, une valeur de 5
kJ/moles d’atomes a été imposée & ’enthalpie libre de formation correspondante dans
les structures C14 et C15.

°Gini — “GR2 = 5 kJ/moles d'atomes (3.5)

L’étude de la forme du domaine monophasé du composé ternaire permet d’introduire
d’autres hypotheses sur les termes G restant a déterminer. En effet, les domaines de
stabilité des phases C14 et C15 sont dirigés selon une droite liant les composés CryTa
et NigTa. Une contrainte permettant de privilégier la formation du composé NiyTa
par rapport a celle de TasNi a donc été introduite. Similaire a celle utilisée lors de
Poptimisation du systéme Cr-Ta, cette contrainte, identique & la relation (1.61) page
30, rend compte de la description des défauts par un modele de type Wagner-Schottky
[30Wag] dans le binaire Ni-Ta pour les phases métastables C14 et C15.

*Grani = — "Gl + °GRini + °Ghama (3.6)

Par contre, aucune extension des domaines de stabilité des phases C14 et C15 en di-
rection du systéme binaire Cr-Ni n’a été mise en évidence. Une valeur de 5 kJ/moles
d’atomes a donc été attribuée a I’enthalpie libre de formation des composés CryNi et
NiyCr dans les structures C14 et C15 afin de rendre ces phases instables dans le systéeme

binaire Cr-Ni.

“Ghni — = °GA2— - °GH? = 5 kJ/moles d’atomes (3.7)

Gy — = G2 — - °G3? = 5 kJ/moles d’atomes (3.8)

Wi Wl
= W =
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De plus, afin d’éviter de stabiliser les phases métastables dans les systemes binaires
Cr-Ni et Ni-Ta, les termes d’interaction strictement binaires issus de ces systémes (pour
chaque systéme binaire 4 termes L pour chaque phase) ont été conservés nuls. Parmi les
six termes d’interaction ternaires restant (L&, ximas Lérmanis L&i Ta:crr LtaccrNi» L¥i:crTa
et Lp.niTa), seuls deux (L&.xi, et Lo ) ONt été optimisés, et ce, uniquement pour
la phase C14. Le premier permet d’influer sur I'extension de la phase C14 dans la
direction de Niy;Ta sans modifier 'enthalpie libre de formation de ce composé dans la
structure C14. Le deuxieme agit sur I’étendue du domaine de la phase C14 vers I’axe Ni-
Cr. La phase C15 présentant une faible solubilité pour le nickel, il n’a pas été nécessaire

d’introduire de termes d’interaction ternaire.

3.1.3 Résultats

Les parametres thermodynamiques obtenus sont présentés par ’annexe B.3.7.
Les diagrammes de phases calculés correspondant & certaines sections isothermes et
isoplethes étudiées par Schnitty sont représentés par les figures 3.4, 3.5, 3.6 et 3.7.
L’accord entre les diagrammes calculés et les données expérimentales est satisfaisant.
Les diagrammes calculés font apparaitre la phase NigTa alors que sa présence n’est
pas indiquée par Schnitty. Le calcul ne prévoit toutefois pas son apparition dans les

domaines explorés par Schnitty.

La figure 3.8 représente les lignes monovariantes du liquidus. Ces lignes séparent
huit domaines de solidification primaire. Ces domaines sont repérés par le nom des
phases primaires correspondant: -, «;, C14, NizTa, NiyTa, NiTa, NiTas et ay. Le calcul
fait apparaitre six points invariants (E,), tous de nature eutectique et cinq maxima
(max,). Les températures et les réactions correspondant & ces points singuliers figurent
dans le schéma réactionnel de la figure 3.11. Ce schéma differe sensiblement de celui
proposé par [89Raj]. Pour 1’établir, [89Raj] s’est principalement appuyé sur la réaction
eutectique présentée par Kubaschewski. Il tient également compte de celui de Nash
mais en transformant sa nature. Les autres réactions invariantes ne s’appuient que sur
les équilibres invariants des binaires. Le schéma 3.11 est en accord avec les résultats

expérimentaux de Schnitty.

La figure 3.9 représente les isothermes du liquidus tous les 100K entre 1500 et
3000K. La figure 3.10 représente ’ensemble les lignes monovariantes du solidus en traits

pleins et les lignes monovariantes du liquidus en pointillés. Les compositions des trois
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/7N . .
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.20 40 .60 .80

Ni X, Cr

Figure 3.5: Systeme Cr-Ni-Ta. Section isotherme a 1453 K.
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Température (K)

Température (K)
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Figure 3.6: Systéme Cr-Ni-Ta. Isoplethe & 30 % at. en Cr.
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Figure 3.7: Systéme Cr-Ni-Ta. Isoplethe & 10 % at. en Ta.
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Ta
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Ni Cr

Figure 3.8: Systeme Cr-Ni-Ta. Projection des lignes monovariantes du liquidus.
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Figure 3.9: Systeme Cr-Ni-Ta. Isothermes du liquidus.
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phases en équilibre avec le liquide au niveau d’un point invariant forment les sommets

d’un triangle gris a 'intérieur duquel la température invariante est indiquée.

Ta

Figure 3.10: Systéme Cr-Ni-Ta. Projection des lignes monovariantes du solidus.

L’ensemble des résultats que nous avons obtenus repose sur le choix que nous
avons fait en cours de travail d’écarter les résultats de Nash. Bien que nous semblant
justifié, ce choix peut paraitre arbitraire. La levée de toute ambigiiité par une nouvelle
étude n’est pas évidente. En effet, toute étude entreprise sur ce systéme sera confrontée
aux mémes problemes que les précédentes: la grande réactivité du systeme ainsi que
des températures d’élaboration élevées. Toutefois, nos résultats peuvent permettre de

focaliser une telle étude sur des compositions particulieres.
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Figure 3.11: Systeme Cr-Ni-Ta. Schéma réactionnel de solidification.
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3.2 Al-Co-Ni

3.2.1 Données expérimentales
a. Diagramme de phases

La détermination expérimentale du diagramme de phases du systeme ternaire
Al-Co-Ni dans la région riche en nickel est principalement due & Schramm [41Sch3]
et Jia et al. [94Jia).

Schramm [41Sch3] a étudié le sous-systeme Ni-AINi-AlCo-Co. Comme lors de
I’étude des systeémes binaires Al-Co [41Sch1] et Al-Ni [41Sch2], il a employé diverses tech-
niques: analyse thermique, recuits a différentes températures, analyses micrographiques,
diffraction de rayons X, mesures magnétiques. Une projection des lignes isothermes du
liquidus, les différentes zones obtenues en fin de solidification, quatres isoplethes a rap-
port massique Ni/Co constant et six isothermes de la température ambiante a 1350°C

sont prsentées.

| | | |
41Schl ——— . 41Sch2 ———

Microstructure : 1 phase - lig
2000—| 1 phase » 2 phases x ~ 2000 v+ B2 x ’ ~

Analyse thermique o ==

1500 P/ - 1500
/ 44+ N se e
/ + + + e oo

T+ T dee o
1000 /" Jip oo +++\\o - 1000
/

Temperature (K)

5001 i i i i 500
00 005 01 015 02 025 00 005 01 015 02 025

Co Wa Ni Wa
Figure 3.12: Comparaison des points expérimentaux de Schramm [41Sch1,41Sch2] avec

les diagrammes de phases calculés pour les systémes binaires Al-Co et AI-Ni.

Les domaines de composition et de température explorés par Schramm [41Sch3]
sont particulierement étendus. Ceci donne un grand intérét aux résultats obtenus par cet

auteur. Rappellons ici que grice a une fine analyse des microstructures de ses alliages,
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Schramm fut le premier a proposer la véritable nature des équilibres conduisant a la
formation de la phase v’ dans le systéme Al-Ni [41Sch2] . Dans ce systéme binaire, les
températures de 'eutectique et du péritectique mesurées par Schramm [41Sch2] différent
de 10°C seulement avec celles calculées section 2.3. Pour les hautes températures, les
équilibres calculés dans les systemes binaires Al-Ni et Al-Co présentent un bon accord
avec les résultats expérimentaux de Schramm [41Schl, 41Sch2] (figure 3.12). Cet accord

diminue avec la température.

[ | | [ | |
s B . I8
02-1"=<% . L = 0.2 =
~ L ——— N~
2 X Ne———— 2 < S~ g hd
2 % l\\ o ° 2 N }g————% ————— T~
TR~ | o L o =~
f e SN 7%’-% . A
% S\ L e —_—— L
0.1 +_ __:‘_2_\ 0.1 e 8 _
555\?’ . ° L] -
L] L] = 8 ° L]
4 4
0.0 T T T T 0.0 T T T T
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
WCo WCo
(a) 1273K (b) 1473K

———.[418ch3], »1 phase, o v+8, + v+, x Y4B, ~r y+y'+8

conodes [94Jia] =—=

Figure 3.13: Systéme Al-Co-Ni. Points expérimentaux de Schramm [41Sch3] et de Jia
et al. [94Jia] & 1273 et 1473 K.

Jia et al. [94]Jia] ont étudié les relations entre les phases v (A1), v (L12) et S
(B2) & l'aide de couples de diffusion entre 800 et 1300°C. Les figures 3.13 (a) et (b)
représentent les résultats expérimentaux de Jia et al. [94Jia] et de Schramm [41Sch3] &
1273K et 1473K. Les limites des différents domaines impliquant la phase ' déterminées
par les deux ensembles de données sont en relativement bon accord. Toutefois, pour
ces températures, les résultats de Schramm ont tendance a sous-estimer la solubilité de

I’aluminium dans la solution cubique a faces centrées .

D’autre part, la figure 3.13 (a) met en évidence une importante incertitude sur
les résultats de Jia et al. [94Jia]. Elle est au moins égale & 5% en valeur relative sur
la fraction massique en aluminium. De plus, sur la figure 3.13 (b), les deux conodes

obtenues pour les plus fortes teneurs en cobalt sont en total désaccord avec les résultats
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de Schramm [41Sch3]. Il semble que les couples de diffusion ayant permis d’obtenir ces

conodes n’avaient pas atteint un état d’équilibre.

b. Grandeurs thermodynamiques

Les enthalpies de formation de la phase L12 mesurées par Kek et al. [90Kek] entre
4 et 15 % at. en cobalt sont les seules données thermodynamiques disponibles pour ce

systeme.

3.2.2 Modélisation thermodynamique des phases
a. Systémes binaires constitutifs

Les annexes sections B.2.3 et B.2.1 présentent les descriptions thermodynamiques
obtenues pour les systémes binaires Al-Ni et Al-Co sections 2.3 et 2.2. Celles-ci seront

utilisées lors de ’étude du systeme ternaire Al-Co-Ni.

La description du troisieme systeme binaire constitutif Co-Ni a été extraite de la
base SGTE. Elle est présentée par I'annexe B.2.6. Elle permet de calculer le diagramme
présenté par la figure 3.14. Ce systeme est caractérisé par de tres faibles interactions des
deux éléments constitutifs, ceux-ci ayant des rayons atomiques et des états électroniques

proches.

lig.

2000 I

1500 I

A1

Température (K)

1000— -

A3

500 T T T T
0.0 0.2 0.4 06 08 1.0

Ni Xeo™ Co

Figure 3.14: Systéme Ni-Co. Diagramme calculé [SGTE)].

b. Systéme ternaire Al-Co-Ni

L’enthalpie libre d’exceés de la phase liquide et de la solution solide c.f.c. Al a

été décrite par le modele de Redlich-Kister-Muggianu. Un terme d’interaction ternaire
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indépendant de la composition a été introduit. L’enthalpie libre molaire de ces phases

est donc exprimée par I’équation (1.8) et les relations (1.16), (1.17) et (1.20).
La combinaison des descriptions de la phase B2 effectuées dans les systemes bi-
naires Al-Ni et Al-Co conduit au modele suivant pour la phase B2 du systeme Al-Co-Ni:
(AL,Co,Ni) (Co,Ni,O0).

Ce modele implique la définition de deux nouveaux composés steechiométriques: CoNi
et NiCo. L’enthalpie libre de formation de ces composés a partir de la structure cubique

centrée A2 a été supposée nulle:

"GYE = (3.9)

°Ga2 = (3.10)

Les parametres d’interaction issus des systémes binaires Al-Ni et Al-Co ont été étendus
au systéme ternaire en supposant qu’ils ne dépendent pas de ’occupation de l'autre

sous-réseau:

0

LAl ,Co:Ni — LAl ,Co:Co
0 —

LAl ,Ni:Co — LAl ,Ni:Ni
07B2 _ 0rB2

LN1 :Co,0 — LCo :Co,O

0 _ 0
L o:Ni, O — LN1N1E|

Deux termes d’interaction supplémentaires décrivant I'interaction de Co et Ni sur chacun
des sous-réseaux ont été introduits: *LE2 CoNi €t LCo Nio- Ces deux termes ont de plus

été supposés égaux:

OLAI :Co,Ni — Ong Ni:O (3-11)

L’enthalpie libre molaire des phases v et v’ a été décrite par Iexpression (1.106)
présentée page 51. L’ordre de la phase Ll a été modélisé grace au modele a deux
sous-réseaux. Les parametres thermodynamiques décrivant 'ordre de la phase L1, dans
les systémes binaires constitutifs ont été contraints par les relations (1.76) page 38, les
parametres ternaires par les relations (1.77) page 44. Les parametres décrivant 'ordre de
la phase L1, dans le systeme binaire Al-Ni ont été déterminés lors de ’étude du systeme
Al-Ni. Pour le systéeme binaire Al-Co, une seule variable u; 4;,c, & été optimisée, les
autres (us aico €t g a1c0) étant fixées & la valeur zéro. Cette variable (u; 4;0,) représente

I’énergie d’une liaison Al-Co et influe sur 'extension de la phase 7’ en direction de CosAl.
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Lors de calculs préliminaires a basses températures, la phase v’ présentait une petite
extension en direction du composé CosNi. Pour empécher cette extension, la phase L1,
a été déstabilisée dans le systeme binaire Co-Ni par I'intermédiaire d’'une valeur positive

fixe de la variable u; nico, les variables us nico €t U4 nyico étant fixées a une valeur nulle.

3.2.3 Résultats

La procédure d’optimisation des parametres thermodynamiques a été conduite a
laide du logiciel PARROT [84Jan] en utilisant les conodes déterminées par Jia et al.
[94Jia] et les limites de phases présentées par Schramm [41Sch3]. Toutefois, les quelques
conodes déterminées par Jia et al. [94Jia] en totale contradiction avec les résultats
de Schramm [41Sch3] ont été écartées. Seuls quatres parameétres ont été optimisés:
L conis Latconts Liiconi €t uiaico. Ces deux derniers ont été exprimés comme
des fonctions linéaires de la température, les deux premiers comme des constantes. La
description thermodynamique obtenue pour le systeme ternaire Al-Co-Ni est présentée

par 'annexe B.3.1 page 243.

Les figures 3.15 comparent les isopléthes présentées par Schramm [41Sch3] & celles
calculées avec la description thermodynamique obtenue. Les températures du liquidus
calculées sont en accord avec celles mesurées par Schramm [41Sch3]. De plus, les
différents domaines présents a 1’état solide sont également en accord si I’on tient compte

de I’écart initial constaté pour les systemes binaires Al-Co et Al-Ni.

Réaction Type | Phase Composition (% at)
Température Al Co Ni
lig. v+~ + 8 |E lig. 244 4.6 TLO
1640K ¥ 20.8 b.b 73.6
'y’ 93.9 44 717
3 98.5 3.9 67.6

Tableau 3.3: Systéeme Al-Co-Ni. Equilibre invariant lig. = v + v +

L’équilibre invariant calculé lig. = v + v’ + [ est présenté par le tableau 3.2.3.

Un accord satisfaisant est obtenu avec la température invariante proposée par Schramm
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Figure 3.15: Systeme Al-Co-Ni.

Sections isoplethes calculées comparées aux points

expérimentaux de Schramm [41Sch3].

o YEYEL,

\
0.2
Wa™

0 2 ou 3 phases (?).



Al-Co-Ni 115

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

....... [41Sch3], « 1 phase, o y+6, + v+v' ., x ¥'+6, o y+y'+06

m---0  conodes selon [93Jia]

Figure 3.16: Systeme Al-Co-Ni. Sections isothermes calculées comparées aux points

expérimentaux de Schramm [41Sch3] et Jia et al. [94Jia).
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[41Sch3] (1634K). La nature de cet équilibre est toutefois différente de celui proposé par
Schramm (lig. + v = " + ).

Les figures 3.16 comparent les sections isothermes calculées et les données expéri-
mentales de Schramm [41Sch3] et Jia et al.[94Jia]. Un bon accord est constaté, en

particulier avec les conodes rapportées par Jia et al. [94Jia].

L’enthalpie libre de formation de la phase 7’ calculée & 25% at. d’aluminium en
fonction de la composition en cobalt est comparée avec les mesures de Kek et al. par
la figure 3.17. Un accord satisfaisant est observé bien que les résultats de Kek et al.

n’aient pas été utilisés lors du processus d’optimisation.

.30 I I I
-35— —
©
£
<
) L
~ 40 -
- C
T
<
45 L
-50 T T T
0.0 0.05 0.1 0.15 0.2
Nij 75 Alg 55 Xco Nig 55 Alg 55C04 50

Figure 3.17: Systeme Al-Co-Ni. Enthalpie de formation de la phase v’ calculée comparée

aux valeurs expérimentales de Kek et al. [90KeKk].

En conclusion, basée sur une complete réévalution des systémes binaires Al-Ni
et Al-Co, I’étude du sous-systeme ternaire Al-AlCo-AlINi-Ni a permis d’obtenir une
description thermodynamique en accord avec les données expérimentales disponibles en

optimisant un nombre limité de parametres thermodynamiques.
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3.3 AIl-Cr-Ni

3.3.1 Données expérimentales
a. Diagramme de phases

Merchant et Notis [84Mer], en 1984, et Rogl [91Rog], en 1990, ont compilé ’ensemble
des données de diagramme de phases du systeme ternaire Al-Cr-Ni publiées au moment
de leur étude. Le tableau 3.4 résume ’ensemble des travaux entrepris sur ce systeme.
La plupart de ces travaux se sont limités au sous-systéme Al-AINi-Cr; nous ferons de
méme. Ce dernier est constitué par les phases suivantes:

. 7, la solution solide c.f.c. base nickel,
. a, la solution solide c.c. base chrome,
. v, extension de la phase de structure c.f.c. L1y, basée sur NizAl,

. B, la phase de structure c.c. B2, basée sur AINi.

Les sections isothermes présentées par Taylor et Floyd [53Tay] & 1023K et 1123K
ont été obtenues par diffraction de rayons X et microscopie optique; celles a 1273K et
1423K uniquement par microscopie. La section isotherme a 1423K a été redéterminée par
Oforka et al. [870fo] par analyse & la microsonde. Les résultats d’Oforka et al. [870f0],
caractérisés par une solubilité moindre de ’aluminium dans la phase v, conformément
au diagramme binaire calculé, seront préférés a ceux de Taylor et Floyd [53Tay|. D’autre
part, le domaine invariant v + v’ = § + «, situé a 1273K par Taylor et Floyd [53Tay],
a été mesuré & 1263K par A.T.D. par Tu [82Tu], entre 1300K et 1400K par Hong par
microsonde sur des alliages traités pendant 26 jours a ces températures. La section

isotherme présentée par Tu a 1298K place cette température au dessous de 1298K.

David [90Dav] présente la projection des lignes monovariantes du liquidus dans
le coin riche en nickel. Il définit les limites du domaine de précipitation primaire de
la phase ’, qui n’avaient pas été explorées jusque la. Les isothermes du liquidus qu’il
présente dans le domaine de précipitation primaire de la phase v définissent une surface
concave alors que celle présentée par Kornilov et Mints [53Kor| est convexe. D’autre
part, un tableau et une figure indiquent la température de liquidus et la phase primaire
formée pour 28 alliages. La nature de la phase primaire a été déterminée par I’analyse
a la microsonde d’échantillons trempés a la température du liquidus au cours d’une
analyse thermique différentielle (T.A.T.D.). Ces échantillons sont ensuite observés au

M.E.B. et la composition du premier solide formé est mesurée a la microsonde; les
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Références | Méthode Données expérimentales
[52Tay] | RX, M.Op. Pour Ni > 50 % at.:
. isothermes 4 1023, 1123, 1273, et 1373K
. lignes monovariantes du liquidus
[53Kor] | M.Op, A.Th., Dur., Res. | Section quasi-binaire Cr-AINi
[58Bagl] | RX, M.Op. Isotherme & 1423K pour Al < 50 % at.
[58Bag2] | M.Op., Dur., Res. Extension de (Cr) & 1123 et 1523K
[66Mal] | f.6.m. ya, AGE, AS®, AHE 3 1045K,
pour Ni <21 % at. & ;—gj=10.93
[82Tu] | EMPA Isotherme & 1298K pour Al < 60 % at.
A.T.D. Températurede v + v’ = 8 + «
[83Lan] | EMPA Isotherme & 1298K pour Al < 60 % at.
[830ch] | EMPA Extension de v’ & 1273K
[850fo] | M.Op., RX, EMPA Isotherme & 1423K pour Al < 60 % at.
Knud. aal, QCry, ANi, AG/—' a 1423K
[87Nes] | Couples de diffusion Limite v / v + 8 &4 1473K
[89Hon] | A.T.D. Solvus v / v + " de 1100 a 1400K
EMPA apres 26 jours de | v + 7' + £ a 1300K
maintien en température | v + v’ + « a 1400K
[90Dav] | A. T. D., T A.T.D. Liquidus pour Cr < 15, Al < 27.5 % at
[92Gor] | M.Op., RX, Dur. Isoplethes passant par les eutectiques
a+ PBety+a
[93Cot] | A.T.D. Liquidus et solidus au voisinage de AINi

Tableau 3.4: Systéme Al-Cr-Ni. Données expérimentales.
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conodes au niveau du liquidus sont ainsi déterminées. Seules trois conodes dans le
domaine de solidification de la phase -y sont reportées sur la figure représentant les lignes
monovariantes du liquidus du systéme ternaire Al-Cr-Ni. David [90Dav] a également
étudié des alliages du systéme quaternaire Al-Cr-Ni-Ti (voir p. 166) et trois alliages
du systeme binaire Al-Ni. Les températures du liquidus mesurées pour ces alliages
binaires sont reportées sur la figure 3.18 avec le diagramme de phases calculé et les autres
données expérimentales disponibles dans ce domaine. Un certain désaccord existe entre
le diagramme calculé et les résultats de David [90Dav]. Nous en tiendrons compte lors de
I’étude du systéme ternaire Al-Cr-Ni. De méme les températures de liquidus mesurées
par Cotton [93Cot] au voisinage de AINi sont nettement inférieures aux températures

calculées (figure 2.13 page 86).

1750 | | | |

A
1730 37Ale |
o x 87Hil lig.
= q L
S—
= 88Bre *
) | L
o 1710
=S * 90Dav o
- L
©
b
R 1690 L
2
g i B L
v (@]
= 1670 -
1650 , : : :
0.75 0.8 0.85 0.9 0.95 1.0
XN

Figure 3.18: Systeme Al-Ni. Comparaison des résultats de différents auteurs avec les

équilibres liquide/~ calculés.

3.3.2 Description thermodynamique des phases
a. Systémes binaires constitutifs

Le systeme Al-Ni est étudié dans la section 2.3 page 76. La description thermo-

dynamique obtenue est présentée par I’annexe B.2.3

La description du systéme Al-Cr est extraite de la base S.G.T.E. [SGTE]. Elle
figure dans 'annexe B.2.2. Le diagramme de phases calculé avec cette description est
représenté par la figure 3.19. Les différentes phases stables de ce systeme sont présentées

dans le tableau 3.5.
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A1 Al,Cr; ~
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Al Xer Cr
Figure 3.19: Systéeme Al-Cr. Diagramme calculé [92Sau].
Phase Groupe | Symbole | Struktur Type
d’espace | Pearson Bericht
(Al) Fm3m cF4 Al Cu
Al;5Cry (Al;Cr) C2/m mC104 Alys V5
AluCI‘Q (A15CI') P2 mP48 A15CI'
Al Cr P2/m mP180 AL Cr
AlyCry b. T.® I43m cl52 AlyCry
AlyCry h. T.
AlgCrs b. T.¥ R3m hR26 D8y AlgCrs
AlgCI'E) h T(*)
AlCr, I4/mmm t16 C11, MoSi,
(Cr) Im3m cl2 A2 W

Tableau 3.5: Phases stables dans le systeme Al-Cr
() b. T.: forme basse température, h. T.: forme haute température
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La description du systéme Cr-Ni est également extraite de la base S.G.T.E. [SGTE].
Nous I'avons déja utilisée lors de 1’étude du systéme ternaire Cr-Ni-Ta dans la section
3.1 page 96; elle est présentée par 'annexe B.2.7. Cette description présente un certain
désaccord avec les données expérimentales d’Oforka et al. [850fo] & 1423K. La solubilité
du nickel dans la phase c.c. A2 est de 13% pour Oforka et al. [850fo] contre 19.4% pour

la valeur calculée.

b. Systéme ternaire Al-Cr-Ni

La contribution des données thermodynamiques binaires & I’enthalpie libre d’exces
de la phase liquide et des solutions solides base Ni c.f.c. Al et Cr c.c. A2
est décrite avec le modele de Redlich-Kister-Muggianu introduit section 1.2 page 10. De
plus, un terme d’interaction ternaire a été introduit. Pour la phase liquide et la phase
c.f.c., une variation de ce terme en fonction de la compositon a été introduite par une
relation du type (1.21) page 11. Ainsi, ’enthalpie libre totale de ces phases est donnée
par I’équation (1.8) et les relations (1.16), (1.17) et (1.20).

L’enthalpie libre molaire des phases v et v’ a été décrite par 1’expression (1.106)
présentée page 51. L’ordre de la phase Ll a été modélisé grace au modele a deux
sous-réseaux. Les parametres thermodynamiques décrivant 'ordre de la phase L1, dans
chacun des systémes binaires constitutifs ont été contraints par les relations (1.76) page
38. Les parametres thermodynamiques ternaires décrivant I'ordre de la phase L1, ont

été liés par les relations (1.96).

La phase B2 est décrite a ’aide du modele en sous-réseaux selon le schéma,
suivant: (A1,Cr,Ni,0) (ALCr,Ni,0).
L’enthalpie libre molaire d’une phase ainsi décrite est définie dans la section 1.3 page
33 par ’équation (1.64) et les relations (1.65), (1.66) et (1.67).

3.3.3 Optimisation
a. Hypotheses d’optimisation

La phase c.c. A2 n’étant pas stable dans le systéme binaire Al-Ni, les parametres
décrivant l'interaction de Al et Ni dans la structure c.c. A2 n’ont pas été déterminés

lors de I’étude du systéme binaire Al-Ni. Nous avons introduit ’hypothese suivante:

OLatn; = —50000 + 11T (3.12)
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La symétrie du modele de la phase B2 a été prise en compte en imposant les

hypothéses suivantes, précédemment introduite pour le systéme binaire Al-Co page 64:
Gip=Gp4 et Li%o=L8up (3.13)

Les termes d’interaction préalablement déterminés pour le binaire Al-Ni ont été étendus

dans le systeme ternaire par les hypotheses suivantes:

0 _ 0

LAl ,Ni:Cr — LAl ,Ni:Ni
0 —

LCrN1E| - LAINlD
0

LAl 0:Cr — LAI O:Ni

L’enthalpie libre de formation du chrome pur dans cette structure a été supposée iden-
tique & celle du chrome dans la structure c.c A2, comme nous 'avons déja fait pour

I’aluminium, le cobalt, et le nickel.
GCr :Cr — Gé? (314)

L’enthalpie libre de formation des composés CrNi et AlCr dans la structure B2 & partir

de la struture A2 a été supposée nulle.

A2 1 A2 __

GCr Ni GCr 92 GNi -
1 A2 1 A2 __

GAI :Cr GAI ) GCr -

L’enthalpie libre de formation du composé Cr, a moitié vide, a été prise nettement

positive afin de traduire son instabilité.
1 A2 .
G2, — 5 Ga: = 10 kJ/mol de site (3.15)

D’autre part, le chrome se substituant préférentiellement & l'aluminium [93Cot], un
terme d’interaction interdisant au chrome et aux lacunes 'occupation du méme sous-

réseau a été introduit.
LCI‘ O:Ni — LCI‘ o0 — LCI’ O:Al — LCI’ O:.Cr == 100 kJ/mOl de Site (316)

De plus, les termes strictement binaires caractérisant l'interaction entre le chrome et le
nickel ont été fixés a une valeur positive afin de prévenir la stabilisation de la phase B2

dans le systeme binaire Cr-Ni.

Une fois ’ensemble de ces hypotheéses effectuées, seuls les parametres ternaires LEﬁCr;Ni

et LRt ceni ont été optimisés.
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Les parametres décrivant ’ordre de la phase L1, dans le modele a quatre sous-

réseaux ont été exprimés de la maniére suivante:
L1y __
GI3J1 =3 uirs
11
G12}2 =4 Uirg

Llz __
G11J3 =3 uirs

0yrLly _
LI,J =uUsrg
1Ll

Ly} =uars

L1

GAl;CrNZ' =2 Ui gicr + 2 U1 aiNi + U1 orni
L1

G A1br,Ni = 2 Ut aicr + UL aiNi + 2 UL orni

Ll _
G AibrNi, = Ut Aicr + 2 U1 aNi + 2 ULorni T QaiCr Ny

Les variables u; 75 représentent pour chacun des systémes binaires constitutifs 1’énergie
d’une liaison I-J. Cette variable a précédemment été déterminée pour le systeme bi-
naire AI-Ni. Les variables uq 4;cr €t uicrn; caractérisant 'extension du domaine de
stabilité de la phase ' en direction des composés NizCr et CrzAl seront optimisées lors
de I'étude de ce systéme ternaire puisqu’il n’existe pas de données sur les composés
binaires métastables auxquelles elles sont associées. Les variables us 4;cr, U4 aicr, Uz corni
et uscrn; ont été fixées a une valeur nulle. La variable a4¢crni, qui permet d’influer sur

la largeur du domaine biphasé v + 7’ a également été optimisée.

b. Procédure d’optimisation

Le processus d’optimisation a été conduit & 'aide de PARROT [84Jan]. Un nom-
bre limité de données expérimentales a été pris en compte. Chacune d’entre elles est
présentée dans le tableau 3.6. Elles ont été progressivement introduites afin d’obtenir un
meilleur accord entre les grandeurs calculées et les valeurs expérimentales disponibles.
Nous verrons dans le paragraphe suivant que les parametres ainsi obtenus conduisent a
certains désaccords entre grandeurs calculées et grandeurs expérimentales, en particulier
pour les phases A2 et B2. Toutefois, 'introduction de nouveaux équilibres impliquant

ces phases ne nous a pas permis d’obtenir un meilleur accord.

3.3.4 Résultats

La figure 3.20.(a) compare la projection des lignes monovariantes du liquidus cal-
culée avec celle proposée par Kornilov et Mints [53Kor] et les points expérimentaux de

David [90Dav]. Elle fait apparaitre les quatre domaines de précipitation primaire v, v,
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Equilibre calculé Grandeur comparée a Réf.
une valeur expérimentale

lig./lig. 4+ a5 et 10 % de Cr Tl [90Dav]

lig./lig.+y'+8 4 5 et 10 % de Cr

lig./lig.+v+8 4 15 % de Cr

lig./+~+7'+8 Température [90Dav]
Composition des phases

v+v'+58 & 1423K Composition des phases [85010]

a+G+v a 1423K Enthalpie libre des phases

lig./lig.+a+p pour zN;=z 4 Température [55Kor]
Composition des phases

v+7'+a a 1023 et 1123K Composition des phases [52Tay]

a+B+7 & 1023 et 1123K v, 7 et B

v+v' +a+8 Température [52Tay]
Composition de 7’

7' [y+v & 1023K & 10% de Cr T [52Tay]

v [y’ & 1073, 1273, 1573K & 75% de Ni | z¢; [937ia]

v/7+" & 1073 et 1573K & 75% de Ni

Tableau 3.6: Systéeme Al-Cr-Ni. Données expérimentales utilisées lors de ’optimisation.

Al Al

Phase primaire

selon [90Dav]

630 o vy

07'
v B

[65Kor]— ——

-~
-~
-~

Ni 20 40 60 80 Cr Ni

Figure 3.20: Systéme Al-Cr-Ni. (a): comparaison des lignes monovariantes du liquidus
calculées et des résultats de David [90Dav] et de Kornilov [53Kor]. (b): isothermes

calculées du liquidus.
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B et a. Kornilov et Mints [53Kor| présentent ces lignes monovariantes dans le sous-
systeme Cr-Ni-AlNi en fonction du pourcentage molaire en Cr, Ni, et AINi. Les lignes
représentées sur la figure 3.20.(a) résultent de la conversion en fraction molaire en Al, Cr
et Ni effectuée par Merchant et Notis [84Mer|. La projection des lignes monovariantes
du liquidus calculées est en accord relativement bon avec les résultats de David [90Dav|
et de Kornilov et Mints [53Kor]. Le domaine de précipitation primaire de la phase 7’
est légérement décalé vers les fractions molaires en aluminium supérieures par rapport
aux résultats de David. Toutefois, son extension reste en accord raisonnable avec ces

données.

La figure 3.20.(b) présentant des lignes isothermes du liquidus indique que la nappe
de précipitation primaire de la phase v calculée est concave en accord avec les résultats
de David [90Dav] et en désaccord avec les résultats de Kornilov et Mints [53Kor]. La

forme des nappes 3 et « est en accord avec les résultats de Kornilov et Mints [53Kor].

La figure 3.21 représente I'isoplethe & 5 % at. de chrome et les points expérimentaux

de David [90Dav] relatifs a cette section. Un accord relativement satisfaisant est obtenu.

1900
—~
A 1800 —
~
()
~
3
=
e 1700
N}
5
(D)
= 1600 —
1500

0.0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4

Figure 3.21: Systéme Al-Cr-Ni. Isopléthe z¢,= 5% comparée aux températures de

liquidus mesurées par David [90Dav| pour cette section.
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L’isoplethe Cr-AlINi calculée représentée par la figure 3.22 ne posséde pas le car-
actére quasi-binaire que les résultats de Kornilov et Mints [53Kor| et Bagaryatskiy
[58Bag2] lui attribuent. Toutefois, le désaccord entre la section quasi-binaire tracée

par Bagaryatskiy et le diagramme de phases calculé n’est pas tres grand.

| | | | | | | | |
2250 diagramme calcule B
AS
\ [58Bagl]

2000 —
~— /
= .

) o - liq. + 8

< 1750 ———— B
> lig. + o + 8

-

] \

&~

) 1500 — —
@

g o+ g

[}

B 12504 -

1000 T T T T T T T T T

00 005 01 015 02 025 03 035 04 045 05
Cr X AINi

Figure 3.22: Systeme Al-Cr-Ni. Isoplethe z4; = zn; comparée a la section expérimentale

de Bagaryatskiy [58Bag2].

La figure 3.23.(a) compare la section isotherme calculée & 1243 K et les points
expérimentaux d’Oforka et al. [850fo).

Les équilibres calculés sont en bon accord avec les équilibres expérimentaux a ’exception
des équilibres o + §. La solubilité calculée du nickel dans la phase c.c. A2 reste nette-
ment inférieure & celle mesurée par Oforka et al. [850fo]. De plus, la solubilité du chrome
dans la phase 8 diminue fortement pour les compositions en aluminium supérieures a
50at.%. Toutefois, les résultats d’Oforka et al. [850fo] présentant une solubilité presque
constante sur toute ’étendue d’homogénéité de la phase 8 sont en désaccord avec les
résultats de Cotton [93Cot] qui note une diminution de la solubilité en chrome pour les
compositions riches en aluminium. Ce dernier en déduit la préférence du chrome pour
le site de I’aluminium. La diminution de solubilité du chrome au niveau de AINi serait
donc normal. Cette derniere est en fait imposée par le modele asymétrique initialement
employé pour optimiser les parameétres thermodynamiques décrivant le composé AINi.

Elle est toutefois accentuée par les hypotheses que nous avons émises en nous référant
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Al Al

[850fc] (b)

% composition nominde

o mesure microsonde

20 40 60 80 20 40 60 80

Ni ' e ' Cr Ni ' e ' Cr
Figure 3.23: Systéme Al-Cr-Ni. sections isothermes (a): 4 1423 K (b): 4 1123 K.

au travail de Cotton.

La figure 3.23.(b) compare la section isotherme calculée a 1123 K avec les résultats
expérimentaux de Taylor et Floyd [53Tay] & cette température. Un accord satisfaisant
est obtenu. Toutefois, la solubilité calculée est supérieure a celle observée par Taylor et
Floyd [53Tay]. Cependant cette limite est en bon accord avec les données de solvus de
Hong [89Hon].

Le tableau 3.3.4 présente les équilibres invariants calculés. Un accord relativement
satisfaisant entre les températures invariantes calculées et expérimentales a été obtenu.
Par contre, I’équilibre présenté comme ’eutectique l2¢ = v + 8 + « ne présente pas
une nature eutectique. Ainsi, I’équilibre calculé devrait s’écrire lig + « = v + 3. En
effet, la ligne monovariante du liquidus ou le liquide est en équilibre avec les phases -y
et B présente un minimum au voisinage de 30% at. de chrome et 1580 K. L’effort pour
faire accorder les températures eutectiques calculées et expérimentales n’a donc pas été
tres fructueux puisque la température ”eutectique” calculée est inférieure de 30 K a la
température expérimentale et que la nature des équilibres calculés et expérimentaux est

différente.

Le tableau 3.3.4 présente les enthalpies libres molaires calculées pour les phases
participant aux équilibres v’ + v + B et v + 5 4+ o a 1423 K. Le désaccord avec les
valeurs obtenues par Oforka et al. [850fo] est de 'ordre de celui caractérisant le systéme

binaire AI-Ni. Il est acceptable.
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Réaction Teate. Phase Composition (% at)
Tezp. [Ref] Al Cr M
lig. +7 =~ + B8] 1604 K lig. 914 104 682
1593+ 10 K [52Tay] v’ 22.6 .8 T71.6
1573 K [55Ko1] vy 198 9.6 70.6
5} 30.3 4.8 64.9
lig=~v+B8+a |1582K lig. 152 367 48.1

1613 + 10 K [52Tay] 15.3 36.8 47.9
329 134 537

38 798 164
136 280 584
331 84 585
209 133 65.8

0.3 96.9 3.8

y+B8=7+a |1283K
1273 K [52Tay]
1263 + 3 K [82Tu]

P EES I S o T & (.

Tableau 3.7: Systéme Al-Cr-Ni. Réactions invariantes calculées

Equilibre Phase ¢ AG¥ cale. (kJ) | AGY exp. (kJ)
[850f0]

Y+ + B v -26.2 -24.9

> -31.1 -30.3

3 -39.8 -34.7
Y+ B +a ~ 922 23.6

3 -40.2 -37.9

o -3.2 -9.2

Tableau 3.8: Systéme Al-Cr-Ni. Enthalpies libres molaires de formation des phases
participant aux équilibres triphasés a 1423K, référées a ’aluminium liquide, au chrome
c.c. et au nickel c.f.c. a 1423K.
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Le tableau 3.3.4 présente les enthalpies de formation d’alliages solides a la tempé-
rature ambiante calculées en considérant la phase ' seule, les phases v et v’ et enfin
les phases «, v et 7’. Ce tableau présente également les valeurs mesurées par Kek et
al. pour la phase ’. L’accord entre valeurs calculées et valeurs expérimentales est tres
bon. Il s’améliore lorsque 1'on considere les phases v et «. Ceci semble indiquer que
la mesure de I’enthalpie libre de la phase v’ effectuée par Sommer correspond en fait a
I’enthalpie libre d’'un mélange des différentes phases. Ce résultat est particulierement

net sur lalliage contenant 12% at. de chrome.

Composition (% at) AH; cale. (kJ) AH; exp. (kJ)
Al Cr Ni v Y+ YH+Hv+a [90Kek]
23 ) 72 -36.7 -36.7 -36.7 -36.7 £ 1.4
22 8 70 -34.7 -35.0 -35.6 -35.2+14
21 12 67 -32.4 -32.8 -34.0 -349 £ 1.3

Tableau 3.9: Systéeme Al-Cr-Ni. Enthalpies molaires de formation d’alliages solides,

référées a ’aluminium c.f.c., au chrome c.c. et au nickel c.f.c. a 298.15K.

Conclusion

En conclusion, en prenant un nombre limité de données expérimentales dans le pro-
cessus d’optimisation nous avons obtenu une description satisfaisante du systéme ter-
naire Al-Cr-Ni. Notre attention s’est particulierement portée sur les équilibres impli-
quant la phase 7. Ceci a été rendu possible par 'existence d’études expérimentales tres
fines, sur le diagramme de phases comme sur les grandeurs thermodynamiques, effec-
tuées dans ce domaine. Toutefois, toutes ces données expérimentales n’auraient pas pu
étre exploitées sans un modele thermodynamique adapté aux phases modélisées. Ainsi,
I’amélioration obtenue dans la description thermodynamique de la phase +’ par rapport
aux précédentes évaluations de ce systéme [74Kau2, 80Cha, 85Bar] réside essentielle-
ment dans ’exploitation des contraintes définies dans la premiere partie de ce mémoire.
Une modélisation aussi satisfaisante des relations ordre-désordre des structures cubiques

centrées doit pouvoir étre atteinte avec une démarche du méme type.
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3.4 AIl-Ni-Ta

3.4.1 Données expérimentales

Les quelques études entreprises sur le systeme ternaire Al-Ni-Ta ont été compilées
par Zakharov [93Zak]. A V’exception du travail entrepris par Hunt et Raman [68Hun],
elles portent toutes sur le coin riche en nickel du fait de I'intérét de ce systeme pour
les superalliages. Ce domaine est constitué de la solution solide c.f.c. riche en nickel
(7v), des phases basées sur les composés binaires NizAl (v’), NiAl (8), NigTa, NizTa (),
NipTa et NiTa (p) ainsi que des phases ternaires NigAlTa (7) et NigAlTa (H).

Les principales études portant sur le domaine riche en nickel sont celles entreprises
par Nash et West [79Nas], Willemin [86Wil], et Hong et al. [89Hon]. Quelques désaccords
existent entre les résultats obtenus par ces différentes études. Ainsi, & 1523K, Willemin
[86Wil] met en évidence un domaine ternaire NigTa + v + ¢ tandis que Nash et West
trouvent NigTa en équilibre avec d et la phase ternaire 7. Les temps de recuits pratiqués
par Nash et West étant nettement plus longs que ceux de Willemin, ce dernier équilibre
est préféré par Zakharov [93Zak|. D’autre part, la forme du domaine de stabilité de
la phase v présentée par Nash et West est nettement différente de celle obtenue par
Willemin [86Wil] ou Hong et al. [89Hon]|, concordants entre eux. Les études de Willemin
[86Wil] et de Hong et al. [89Hon]| se focalisant particulierement sur les équilibres impli-
quant les phases 7 et «’ alors que 'étude de Nash et West [79Nas] concerne un domaine
plus étendu, leurs résultats dans ce domaine, semblent plus fiables. Notons également
que l'extension de la phase NigTa dans le ternaire est mal définie. En effet, Nast et
West présentent des domaines ou I'aluminium se substituerait au nickel a 1523K et au

tantale a 1273K tandis que Hong et al. indiquent qu’il se substitue au nickel a 1300K.

Nous nous limiterons ici a I’étude du domaine riche en nickel; la seule phase ternaire
introduite sera la phase 7w avec laquelle les phases v et 7’ sont en équilibre. Ainsi, au
cours de I'optimisation tiendrons-nous compte des équilibres expérimentaux déterminés
par Willemin [86Wil], Nash et West [79Nas]|, et Hong et al. [89Hon| impliquant les
phases v, 7', 0, (3 et 7.
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3.4.2 Modélisation thermodynamique des phases

Systémes binaires constitutifs

Le sytéme binaire Al-Ni a été étudié dans la section 2.3 page 76. La description
thermodynamique de ce systeme est présentée par 'annexe B.2.3 page 225, le diagramme

de phases calculé page 86.

Le systeme binaire Ni-Ta a été présenté lors de ’étude du systeme ternaire Cr-Ni-
Ta. La description thermodynamique de ce systeme est présentée par ’annexe B.2.10

page 238, le diagramme de phase calculé page 100.

Le systeme Al-Ta est constitué par quatre phases intermétalliques: AlsTa, AlyTa,
AlTa et AlTas. Les structures cristallines de ces phases sont présentées dans le tableau
3.10. Le diagramme calculé grace a la description présentée par I’annexe B.2.4 page 228

est représenté figure 3.24.
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= 10004 < —
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Ta X Al

Figure 3.24: Systéme Al-Ta. Diagramme de phases calculé [90Kat].
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Phase Groupe | Symbole | Struktur Type
d’espace | Pearson Bericht
Al3Ta I4/mmm tI8 Al3Ti
A12Ta
AlTa
AlTa, P4ymnm tP30 D8, oCrFe

Tableau 3.10: Composés intermétalliques stables dans le systeme Al-Ta,

Systeme ternaire Al-Ni-Ta

Les parametres d’interaction binaire des phases liquide et c.f.c A1 ont été étendus
au systeme ternaire par le modele de Redlich-Kister-Muggianu présenté par 1’équation
(1.19) page 10. De plus un terme d’interaction ternaire indépendant de la composition
a été introduit. Ainsi, enthalpie libre molaire de ces phases est donnée par 1’équation
(1.8) page 8 et les relations (1.16), (1.17) et (1.20).

Les enthalpies libres molaires des phases v et v’ ont été exprimées a ’aide de
I’équation (1.106) page 51. Le modele & deux sous-réseaux a été utilisé pour décrire la
partie modélisant 'ordre de la phase L1,. Les parametres décrivant 'ordre de la phase
L1, dans les systémes binaires constitutifs ont été contraints par les relations (1.76). Les
parametres ternaires décrivant 'ordre de la phase L1, ont été contraints par les relations
(1.96) page 49. Les parametres du modele & quatres sous-réseaux apparaissant dans ces

contraintes 1.96 ont été exprimés de la maniere suivante:

°Gi2 =3 uirs (3.18)
°Gi3 =4 uirs (3.19)
°Gi2 =3 uirs (3.20)
OLT2 = usrs (3.21)
"L = uars (3.22)
on{jNiTa =2 U ANi + 2 U1 AT + UL NITs (3.23)

oL1
G AiNiyTa = 2 U1 AINi + U1 AlTa T 2 U1 NiTa T CUAINi, Ta (3.24)
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°GaikiTa, = Y1 AN + 2 U1 AITa + 2 Ui NiTa (3.25)

Les variables w1 aini, U3 AINi, U4 AlNi Sont celles déterminées lors de ’étude du systeme
binaire Al-Ni. Les variables u xiTa, UsNiTa €0 UsniTa caractérisent ’extension de la phase
~v’ en direction du composé NisTa. Seuls u;niTa €t usnjT2 S€ront optimisés au cours
de cette étude, usnita étant fixé a une valeur nulle. Aucune extension de la phase 7’
en direction du composé TagAl n’ayant été observée expérimentalement, les parametres
U1 AlTa, U3 AlTas U4AITa AIDSI que uzniTa ONt également été fixés a une valeur nulle. La
variable caini,Ta influant sur la largeur du domaine biphasé v + 7’ a également été

optimisée.

Le modele en sous-réseaux décrivant le composé binaire AINi a été étendu au
systeéme ternaire selon le schéma suivant: (AL,Ni,Ta) (Ni,Ta,0)
Nous avons donc conservé le modele asymétrique initialement introduit pour cette phase
dans le systéme binaire Al-Ni. L’enthalpie libre molaire de cette phase est présentée par

I’équation (1.64) page 33. Les hypothéses suivantes ont été faites:

“Gham, —° G =0 (3.26)
o B2 1 o, vA2 1 o, vA2

GAI:Ta - 5 GAI - 5 GTa =0 (3-27)
o] 1 o] 1 o]

G — 5 GRP - 5 G2 =0 (3.28)
OGB2 _ l OGA2 _ 1 OGA2 - 0 (3 29)
Ta:Ni 2 Al 2 Ta — -

1
°GR2 . — 5 °GA% = 50 kJ / mol de site (3.30)

Ainsi, seul le parametre d’interaction ternaire L2 1, «; a été optimisé. Cette description
est quelque peu sommaire mais pour 'améliorer il faudrait quelques données expérimentales

supplémentaires sur cette phase et les phases avec lesquelles elle est en équilibre.

Le composé ternaire m a été décrit comme une phase stoechiométrique selon le
modele suivant: Al Nig Ta

L’enthalpie libre de formation a été exprimée comme une fonction linéaire de la température.

o] o] 1 o] 6 o] 1 o]
A XlNieTa = XlNieTa_g Gﬁll _g Gﬁ}il _g G%S = aAlNieTa"‘bAlNieTa T(3-31)

Aucune extension ternaire des autres composés binaires n’a été considérée. Les

autres composés ternaires n’ont pas été considérés.
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3.4.3 Résultats et discussion

La présentation de la description des modeles employés pour chacune des phases
constituant le systéme ternaire Al-Ni-Ta a mis en évidence sept parameétres a optimiser:
U1 NiTas U4NiTar QANizTas A°GRiNigTar LAt Ta:Nis Li‘f;Ni,Ta et L4l xim,- Leur optimisation a
été conduite en utilisant les équilibres expérimentaux & 1523K ainsi que les températures
de liquidus et la nature des phases primaires obtenues par Willemin [86Wil], les équilibres
triphasés & 1300K et les solvus de la phase v déterminés par Hong [89Hon]|, la composi-
tion de la phase /3 en équilibre avec les phases 7’ et m mesurée par Nash et West [79Nas]
ainsi que les limites de solubilité dans la phase ' déterminés par Ochiai [830ch] & 1273K.
Les parametres conduisant & la description qui nous a parue la plus satisfaisante sont
présentés par I’annexe B.3.5. Nous présenterons ici quelques résultats calculés grace a

ces parametres comparés aux résultats expérimentaux existants.

Al Al

Phase primaire

selon [86Wil]
* Y

20 NizTa? 40 60 80 Ta Ni

Figure 3.25: Systéme Al-Ni-Ta. (a): comparaison des lignes monovariantes du liquidus

calculées et des résultats de Willemin [86Wil]. (b): indexation des équilibres invariants.

La figure 3.25.a compare la projection des lignes monovariantes du liquidus avec
les résultats de Willemin. La figure 3.25.b définit 'indexation des équilibres invariants
calculés. La composition des phases impliquées ainsi que les températures invariantes
caractérisant ces équilibres sont présentées par les tableaux 3.11 et 3.12. Le tableau
3.11 compare les températures et la nature des équilibres invariants calculés avec ceux
proposés par Willemin [86Wil] et Zakharov [93Zak]| dans la région riche en nickel. Les

autres équilibres invariants calculés présentés constituent une premiére estimation. Il
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est vraissemblable que certaines phases ternaires constituant ce systéme possede un
domaine de solidification primaire. D’autre part, certaines phases binaires, comme la
phase NiTa (1), peuvent présenter une importante extension dans le systéme ternaire et
leur domaine de solidification primaire peut étre beaucoup plus étendu que les présents

calculs ne l'indiquent.

Réaction Type | Phase Composition (% at)
Tt Al Ni Ta
Terp. [Ref]
lig =B+ +7 E, 3 320 576 104
1640K v’ 16.1 74.8 9.0
1609K [86Wil] (Us) lig. 17.6 710 114
1638K [93Zak] (U,) ™ 125 75.0 125
lig -7V =~ +7 Us ~ 75 8L4 111
1639K v’ 124 779 9.7
1630K [86Wil] (U}) lig. 82 79.7 121
1633K [93Zak] (Us) ™ 125 75.0 125
lig. = v + NisTa + 7 E, ~ 62 809 129
1633K liq. 6.7 79.4 13.9
1618K [86Wil] (E) NizTa 0.0 750 250
1628K [93Zak] (E) 7 125 750 125
lig. = B8+ NigTa + E, 3 315 546 13.9
1626K liq. 14.2 69.6 16.2
1583K [86Wil] (Us) Ni;Ta 0.0 750 250
1633K [93Zak] (Us) ™ 125 75.0 125
lig. + NizTa = B + NigTa | Uy 3 286 505 209
1595K liq. 89 60.6 30.5
NiyTa 0.0 66.7 333
NisTa 0.0 75.0 25.0
lig. = f + NigTa + NiTa | Eg 3 984 504 21.2
1593K liq. 8.8 59.8 314
Ni,Ta 0.0 66.7 333
NiTa 0.0 50.0 50.0

Tableau 3.11: Systéeme Al-Ni-Ta. Réactions invariantes du liquidus calculées

pour les fractions molaires en nickel supérieures & 50%.
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Réaction Type | Phase Composition (% at)
Tente. Al Ni Ta
lig. + = NiTay + AlTa, U; o 0.5 2.2 973
1758K liq. 226 359 435
NiTas 0.0 333 66.7
AlTa, 23.2 0.00 76.8
lig. + NiTa = B + NiTa, U, 3 982 493 225
1662K liq. 15.7 46.0 383
NiTa 0.0 50.0 50.0
NiTag 0.0 333 66.7
lig. = B + NiTag + AlTa, Es 3 295 47.3 23.2
1629K liq. 24.5  36.8 38.7
NiTas 0.0 333 66.7
AlTa, 25.0 0.0 75.0
lig. + AlTay = 8 + AlTa Us 3 39.9 482 11.9
1489K liq. 51.1 27.1  21.8
AlTa, 43.1 0.0 56.9
AlTa 48.5 0.0 51.5
lig. + AlTa = 8 + AlyTa Us IS 43.8 475 87
1403K liq. 57.2 255 173
AlTa 48.5 0.0 51.5
Al,Ta 65.0 0.0 33.0
lig. + AlyTa = B + Al Ta U, 3 164 468 68
1380K liq. 60.1 25.2  14.7
Al,Ta 65.0 0.0 35.0
Al;Ta 75.0 0.0 25.0
1342K 5} 56.3 424 1.3
lig. 68.5 244 7.1
Al;Ta 75.0 0.0 25.0
lig. + Al3Ni; <= Al;Ni + Al;Ta | U Al,Ni 750 250 0.0
1123K Al;Ni, 64.1 35.9 0.0
lig. 826 171 0.3
Al;Ta 75.0 0.0 25.0

Tableau 3.12: Systéeme Al-Ni-Ta. Réactions invariantes du liquidus calculées
pour les fractions molaires en nickel inférieures & 50%.
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La figure 3.26.a présente les isothermes du liquidus calculées entre 1650 et 2100K.
Elle met en évidence la faible variation de la température du liquidus dans le domaine de

solidification primaire de la phase 7’ tout comme la figure 3.27. Cette derniére compare
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&

conodes liquide/~y

c—a [86Wil
o—% [85lLac]
+—v caculees

S

Ta Ni 05 10 15 20

XTa

Figure 3.26: Systéme Al-Ni-Ta. (a): isothermes du liquidus. (b): conodes liquide/~y
calculées comparées aux résultats de Willemin [86Wil] et Lacaze [85Lac].
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Figure 3.27: Systéme Al-Ni-Ta. Isoplethe zx;i = 75%
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lisoplethe calculée & 75% at. de nickel avec les températures de liquidus mesurées par
Willemin [86Wil]. La domaine de solidification primaire de la phase 7’ calculée a une

forme de déme conformément aux résultats expérimentaux de Willemin [86Wil].

La figure 3.26.b compare les conodes calculées a la température du liquidus avec
les conodes expérimentales obtenues par Willemin par T.A.T.D. [86Wil]. Cette figure
présente également une conode issue d’une communication privée de Lacaze a Willemin.
Toutefois, aucune indication de la technique utilisée pour obtenir cette conode n’est
mentionnée par Willemin. L’accord avec la conode déterminée par Lacaze [85Lac] est
parfait. Celui avec les conodes présentées par Willemin [86Wil| est moins bon tout en
restant acceptable. La longueur des conodes calculées est sensiblement égale a celle des
conodes expérimentales; leur orientation differe quelque peu. Cette différence augmente
lorsque I'on s’éloigne du systéme binaire Al-Ni. En effet, 'orientation des conodes
calculées évolue lorsque la composition du tantale augmente alors que celles déterminées

par Willemin [86Wil] restent paralléles & I’axe binaire Al-Ni.

Ainsi, 'ensemble des grandeurs caractérisant les équilibres calculés entre la phase
liquide et les phases solides présente un accord satisfaisant avec les grandeurs déterminées
expérimentalement. Les hypotheses simplificatrices que sont la steechiométrie ponctuelle
de la phase 7 et la non-solubilité de I'aluminium dans les phases binaires du systeme

binaire Ni-Ta n’ont pas nuit a la description de ces équilibres.

La figure 3.28 présente la section isotherme calculée a 1523K pour les fractions
atomiques en nickel supérieures & 50% comparée 4 la section expérimentale présentée par
Willemin [86Wil] & cette méme température. Elles fait apparaitre un accord satisfaisant
avec les résultats de Willemin [86Wil]. Les équilibres impliquant la phase NigTa sont
de méme nature que ceux proposés par Willemin [86Wil] bien que ces derniers n’aient
pas été utilisés lors de ’optimisation. Toutefois les équilibres obtenus par Nash et West
[79Nas| qui semblent plus fiables peuvent aisément étre obtenus en tenant compte de
la solubilité de ’aluminium dans la phase NigTa. D’autre part, la solubilité du tantale
calculée dans le composé AINi 3 est nettement supérieure a celle mesurée & la microsonde
par Willemin. Toutefois, ces mesures ayant été effectuées sur des alliages riches en nickel,
la fraction de la phase (3 est faible et sa composition est mesurée avec une importante
incertitude. Ainsi, la forme du domaine de stabilité de cette phase présentée par ’étude
de Nash et West [79Nas] portant sur des alliages moins riches en nickel est plus en accord

avec le diagramme de phases calculé. Un certain désaccord subsiste néanmoins avec ces
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données. Il est vraissemblablement dii au modele, extrément simple, utilisé pour la
phase ternaire 7w et au fait que nous n’avons pas estimé de parametres supplémentaires
pour les autres phases en équilibre avec la phase 3. Les équilibres entre les phases v et

~’ ainsi que la solubilité du tantale dans ces phases sont particulierement bien décrits.

NiAl
T = 15623 K T = 15623 K
[86Wil]

calculé

20

Ni . 20 N 3 40

H A
Ni,Ta Ni,Ta Ni,Ta NiTa

X 0 . .30
™ Ni;Ta  Ni,Ta

Figure 3.28: Systeme Al-Ni-Ta. Section isotherme a 1523K

NiAl NiAl
T = 1300 K 1300 K
calcule _ = [89Hon]

s
‘ ; JoN 20 N 30 40
NiTa Ni Ni,Ta Ni,Ta

0N 20 N 30 N a0

Ni Ni,Ta Ni,Ta Ni,Ta

Xr, xr, NiTa

Figure 3.29: Systéme Al-Ni-Ta. Section isotherme a 1300K

La figure 3.29 présente la section isotherme calculée a 1300K pour les fractions
atomiques en nickel supérieures & 50% comparée aux résultats de Hong et al. [89Hon).

Les équilibres biphasés v + ' sont de nouveau en trés bon accord avec ceux obtenus
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par Hong et al. [89Hon]|. Toutefois, la solubilité maximale du tantale calculée dans la
phase 7 est nettement inférieure & celle déterminée par Hong et al. [89Hon]. De plus,

les équilibres ternaires impliquant la phase NigTa ne sont pas de méme nature.

Nous avons tenté d’améliorer cet accord en introduisant une solubilité de ’aluminium
dans le composé NigTa. Toutefois, ’extension du domaine de stabilité de la phase NigTa
dans le systeme ternaire afin d’imposer les équilibres triphasés expérimentaux diminue
la solubilité du tantale dans la phase v. Nous avons également tenté d’augmenter le
domaine de stabilité de la phase m pour obtenir ces équilibres. Apres de nombreuses
tentatives infructueues, nous nous sommes finalement contentés de la description dont
nous venons de présenter les résultats. Il nous semble que la forme du domaine biphasé
v 4+ NigTa présenté par Hong n’est pas tres vraissemblable. Elle résulte d’'une part des
équilibres triphasés établis avec soin par Hong et al. [89Hon] et d’autre part de la limite
de solubilité du tantale dans la phase ~v sur le binaire Ni-Ta. Cette limite, ainsi que
de nombreuses caractéristiques de la phase NigTa étant mal connue, une révision des
parametres décrivant le systeme binaire Ni-Ta devrait permettre un meilleur accord dans
le systéme ternaire. Ainsi, le simple fait de prendre ’enthalpie de formation de la phase
NigTa moins négative de 5kJ/mole de composé (9 atomes) permet d’obtenir les équilibres
calculés a 1300K identiques a ceux présentés par Hong et al. Cette modification aug-
mente sensiblement la solubilité du tantale dans la phase y. Toutefois, cette diminution
de stabilité se traduit par une température de la réaction invariante péritectoide du
systeme binaire Ni-Ta inférieure de 140 K a celle calculée avec les parametres évalués
par Ansara et Selleby [94Ans]; la phase NigTa n’est alors plus stable & 1523K.

3.4.4 Conclusion

Malgré une description simplifiée des phases en équilibre avec les phases v et
v’, le processus d’optimisation utilisant les données expérimentales disponibles dans le
domaine riche en nickel a permis une description tres satisfaisante des équilibres entre
les phases v, v’ et liquide. Toutefois, de nombreux domaines de ce systeme ternaire
n’ont pas été étudiés expérimentalement. D’autre part, dans le domaine riche en nickel,
quelques désaccords entre les différents équilibres expérimentaux impliquant les phases
NigTa et NigTa subsistent. Pour entreprendre une évaluation thermodynamique portant
sur I’ensemble de ce systeme, quelques études expérimentales supplémentaires devraient

étre entreprises.
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3.5 AI-Ni-Ti

3.5.1 Données expérimentales
a. Diagramme de phases

Les différentes études expérimentales menées sur le systéme ternaire Al-Ni-Ti ont
été évaluées par Nash en 1982 [82Nas]|, Lee et Nash en 1991 [91Lee] et enfin par Budberg
en 1993 [93Bud]. Ces travaux nous ont guidés dans ’analyse des données expérimentales

disponibles; nous nous contenterons ici d’un tres bref résumé critique.

Il ressort de ces différentes analyses que le coin riche en nickel, jusqu’a 50% en Ni,
est bien connu. Il existe des données expérimentales aussi bien sur les équilibres entre
la phase liquide et les phases solides que sur les équilibres entre phases solides. Toutes
ces données sont en accord. Ce domaine est constitué par:

. la solution solide base nickel de structure c.f.c. Al, 7,

. la phase 7', basée sur le composé binaire NizAl, présente une importante extension
dans la direction de NizTi,

. la phase 7, basée sur le composé binaire NizTi, présente une solubilité en aluminium
de l'ordre de 5% at.,

. les phases ; et (35, respectivement basées sur les composés binaires NiAl et NiTi, de
méme structure (B2), présentent toutes les deux une certaine extension dans le systéme
ternaire,

. la phase ternaire H (AINi;Ti) dont la structure (L2;) correspond & une mise en

ordre d’un des sous-réseaux de la structure B2 est congruente.

La constitution des coins riches en titane et en aluminium est moins bien con-
nue. Ceci résulte en particulier d’'une mauvaise connaissance du systéme binaire Al-Ti.
Prenant en compte les plus récentes données expérimentales sur ce systeme binaire
[87Val, 88McC, 89McC, 89Kal|, la réévaluation de ce systéme par Saunders en 1990
conduit & un certain nombre de désaccords avec les données expérimentales concernant
les alliages du systéme AIl-Ni-Ti riches en aluminium et en titane. Ainsi, '’étude de
Omarov et al. [850mal] portant sur le coin riche en aluminium ne tient pas compte de
la phase Alj;Tis mise en évidence par Kaltenbach et al. [89Kal]. D’autre part, dans le
coin riche en titane, McCullough et al. indique que la phase hexagonale désordonnée
A3 du titane oTi apparait dans une réaction péritectique avec la phase AlITi et non

pas dans une réaction péritectoide entre la phase cubique centrée A2 et la phase Ll.
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Cette modification n’entre toutefois pas en contradiction avec les résultats de Nash et
Liang [85Nas] qui constituent la principale source expérimentale dans le domaine riche
en titane. Il suffit de réattribuer le domaine de solidification primaire de la phase TizAl

a la phase Tia puisqu’aucun point expérimental n’appartenait a ce domaine.

Remarquons ici que les domaines de cristallisation primaire indiqués par Lee et
Nash [91Lee] réattribuent le domaine de solidification de la phase u trouvé par Nash et
Liang & la phase AlTi sans justification. Budberg [93Bud] reprend cette modification
en attribuant de plus le domaine de TizAl au Tic. Cette derniere modification permet
d’étre en accord avec les plus récentes données relatives au systeme Al-Ti, elle induit
toutefois une contradiction avec les sections isothermes présentées a 1423K et 1298K

présentées par cet auteur.

Au cours de notre travail d’optimisation, seules les données expérimentales pré-
sentées par Nash et Liang [85Nas], Willemin [86Wil], Simonsson [90Sim]|, Yang et al.
[92Yan] et Jia et al. [94Jia] seront utilisées. La plupart de ces travaux concernent le
domaine riche en nickel; le travail de Nash et Liang s’étend jusqu’au titane en se limitant
a des compositions inérieures & 40% at. d’aluminium. Les domaines de stabilité des
phases ternaires p de structure cF'116, isotypique de Cui;6MggSiz, A de structure hP12
(C14), isotypique de MgZny, H de structure cF'16 (L2,) isotypique de MnCusAl ainsi que
I’extension de la phase binaire NiTi, déterminés par Nash et Liang a 1173K apportent
des données indispensables a la modélisation de ces phases. Le travail de Simonsson, non
diffusé, n’a pas été pris en compte par les évaluations sus-citées. Il présente la section
quasibinaire & 50% at. de nickel étudié par analyse thermique différentielle, microsonde
et microscopie électronique a balayage. Nous étudierons ici le sous-systeme contenant
moins de 50% at. d’aluminium. Nous ne tiendrons en particulier pas compte de la phase

ternaire de composition approximative Alg sNiTis 5.

b. Grandeurs thermodynamiques

Kubaschewski [58Kub] a mesuré l'enthalpie de formation de 59 alliages solides
sur I’ensemble du domaine des compositions. Il indique également le nombre de phases
présentes, et parfois leur nature, formées au cours de l'analyse. Il estime que les en-
thalpies mesurées correspondent a la formation des phases en équilibre a une température
entre 500 et 700°C. Au cours de 'optimisation nous avons utilisé la valeur de I’enthalpie

de formation de la phase AINi,Ti qu’il a mesurée.
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3.5.2 Modélisation thermodynamique des phases
a. Systémes binaires constitutifs

Le systeme Al-Ni a été étudié page 76. Les parametres obtenus sont présentés
par 'annexe B.2.3 page 225. Le diagramme de phases calculé grace a cette description

figure page 86.

Le systeme Al-Ti est caractérisé par cinq composés intermétalliques stables: AlTis,
AlTi, AlTiy, Al Tis et Al3Ti. Les structures de ces phases sont présentées dans le
tableau 3.13. Saunders a obtenu en 1990 [90Sau]| une description thermodynamique de
ce systéme dans laquelle la non-steechiométrie des composés AlTiz et AlTi est décrite
a l'aide du modele en sous-réseaux. La figure 3.30 représente le diagramme de phases
calculé grace a cette description présentée par ’annexe B.2.5. Récemment, Sundman
[93Sun]| a décrit ces composés AlTi; et AITi comme des structures ordonnées des phases
désordonnées associées, de la maniere que nous avons présentée dans la section 1.4.4,
tout en conservant la description des autres phases identiques a celle de Saunders. Lors
de notre étude, nous introduirons la description de Sundman qui traite les phases DOqg
(AlTi;) et hexagonale compacte désordonnée A3 (Ticr) & 'aide d’une méme expression
de I'enthalpie libre. Nous avons également tenté d’introduire les parametres définis par
Sundman pour la phase AlITi de structure L1y. Nous avons pour cela utilisé le modele &
quatre sous-réseaux afin de décrire cette phase mais aussi la phase désordonnée cubique
faces centrées Al et la phase ordonnée L1, avec la méme expression de I’enthalpie
libre molaire. Ceci permet d’obtenir les parametres thermodynamiques nécessaires a
la description du composé métastable AlTis de structure L1, & partir des parametres
optimisés pour la phase L1y. Toutefois, cette opération fait apparaitre que les parametres
définis par Sundman pour le modele a deux sous-réseaux introduisent une phase L1, plus
stable que les phases stables lorsqu’ils sont employés dans une description a quatre sous-

réseaux. Nous avons donc finalement conservé la description de Saunders pour la phase
AlTi.

Le systéme Ni-Ti a également été étudié par Saunders [92Sau]. Il est caractérisé
par trois composés intermétalliques dont les structures sont présentées dans le tableau
3.14. Le diagramme de phases calculé grace a la description thermodynamique obtenue
par Saunders, presentée par I’annexe B.2.11, est représenté par la figure 3.31. Lors de
calculs préalables a I’étude du systeme ternaire Cr-Ni-Ti, il est apparu que la description

du composé NizTi 7 stabilisait trop le composé TizNi de méme structure. Ce dernier
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Figure 3.30: Systéme Al-Ti. Diagramme calculé [90Sau).

Phase Groupe | Symbole | Struktur Type
d’espace Pearson Bericht
A1T13 P63/mmc hP8 D019 Ni3sn
AlTi P4 /mmm tP4 L1, AuCu
ALTih. T.| Cmmm oC'12 GagZr
ALTib. T. | I4;/amd t124 GagHf
AluTi5 t116 A13ZI'

Tableau 3.13: Composés intermétalliques stables dans le systéme Al-Ti
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Figure 3.31: Systéme Ni-Ti. Diagramme calculé [90Sau).

Phase Groupe | Symbole | Struktur Type
d’espace Pearson Bericht

NiTi, Fd3m cF96 E9; NiTi,

NiTi Pm3m cP2 B2 CsCl

NisTi (n) | P63/mmc hP16 DOy, NizTi

| h.c.p.
(—Cp

A3

Tableau 3.14: Composés intermétalliques stables dans le systeme Ni-Ti
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devenait plus stable que les phases stables du c6té riche en titane. La simple diminution
de la valeur absolue de I’enthalpie libre de formation de celui-ci a permis de palier ce
probleme sans modifier le domaine de stabilité du composé c6té nickel. De plus, la
description du composé NiTi de structure B2 a été légerement modifée. Nous avons
tout d’abord introduit le parametre LE?,D:Ni obtenu lors de la description de cette méme
phase dans le systéeme Ni-Al. Cette description a ensuite été symétrisée comme nous
Pavons déja fait dans les systémes binaires Al-Ni et Al-Co. Pour cela les hypotheses

suivantes ont été introduites:

"Gis = °Ghia (332)
LE?B:C = L](3;':2A,B (3.33)
LR 1y = 50 kJ / mole d'atome (3.34)
L% o = 50 kJ / mole d'atome (3.35)
°GR2, = °GR2, obtenu dans le systéme Al — Ni (3.36)

Les équations (3.34) et (3.35) permettent d’éviter la substitution du nickel par le titane.
La description ainsi obtenue est identique a celle initialement introduite par Saunders

et compatible avec celle obtenue pour le systéme binaire Al-Ni.

b. Systéme ternaire Al-Ni-Ti

Les phases liquides et c.f.c. Al ont été décrites par le modeéle de Redlich-Kister-
Muggianu présenté page 11 par I’équation (1.20). Une dépendance de la composition
des termes d’interaction ternaire employés pour ces phases identique a celle définie par

Pexpression 1.21 page 11 a été introduite.

Les phases v et v’ ont été décrites avec une seule expression de I’enthalpie libre
molaire. Celle-ci est présentée page 51 par ’équation (1.106). Le modele & deux sous-
réseaux (Al,Ni,Ti); (Al,Ni,Ti) a été utilisé pour décrire I'ordre de la phase L1,. Les
parametres binaires de ce modele ont été liés par les contraintes (1.87) page 46; les
parametres ternaires par les relations (1.96) page 49. Les parametres du modele &

quatre sous-réseaux apparaissant dans ces contraintes ont été exprimées de la maniere

suivante:
G = Bwan Ogn =0 Oyn = 3w
ongNh : 3 U1 AINi onPQTb : 0 OGEPQTD : 3 UL NiTi T ONiyTiy
OLﬁ%\H?, : i U1 AINi OLﬁl;fi?, : 0 OL]-_leliQTI?, : 5 U1 NiTi T+ ONiTis
ALNI — ALTI  — NiTi
IR = wan lLk}?Ti =0 lLIﬁ%?Ti = U4Ni,Ti
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orL12 _
GélzNiTi = 2 u ani T U1 NiT
12 _
OGéleTi = 2uiaNi + 2 v1NiTi + QAN, T
12 _
OGAlNiTi2 = Ui AINi + 2 Y1 NiTi

Les parametres décrivant ’ordre de la phase L1, dans le systeme binaire Al-Ti ont été
gardés nuls, uy g;n; et ug 4;n; proviennent de ’étude du systéme Al-Ni (p. 76), uy niri,
U4 NiTis> CNipTig» ®NiTis et G AINiTi ont été Optimisés dans la présente étude. L’introduction
des variables ayi,Ti, €t aniTi; s'est révélée nécessaire pour ne pas stabiliser la phase v’

dans le coin riche en titane en cours d’optimisation.

La solubilité de ’aluminium dans le composé binaire NisTi 5 a été prise en compte
en introduisant ’aluminium dans les deux sous-réseaux définis dans la description de 7
dans le systeme binaire Ni-Ti. La descripition de la phase i dans le systeme ternaire
Al-Ni-Ti sera donc la suivante: (ALNi, Ti); (AL Ni,Ti)
Les enthalpies libres de formation des composés supplémentaires définis par I’introduction
de I’aluminium dans les deux sous-réseaux ont été exprimées en fonction des stabilités

de réseaux de la phase h.c.p.:
Walll 3 Palll 1 Fal/l ral/
Gap— 4 GAZ Gp=AGyp (3.37)

Le domaine de 7 étant dirigé en direction de NizAl, les enthalpies libres de formation
ainsi définies pour Al3Al, Al3Ti, TisAl et AlsNi ont été fixées a zéro. Celle de NigAl
a dans un premier temps été optimisée. Toutefois, nous n’avons pu réussir a conduire
Poptimisation de ce parametre en maitrisant parfaitement la stabilisation de la phase
sur le binaire systeme AI-Ni ou dans le systéme ternaire pour des composition proches
de ce systeme. Aussi a-t-il été fixé & une valeur permettant ’extension de 7 dans le

systéme ternaire tout en interdisant sa stabilisation dans le systéme binaire Al-Ni.
A°GY;. 4 = —165000 + 15 T ( J / mole de composé ) (3.38)

Seul le parametre d’interaction L. 4, - a été optimisé par la suite pour décrire le com-
p Ni:AlTi

portement de la phase 7.

Les composés NiTi et AINi présentent tous deux la structure cubique centrée
ordonnée de type CsCl B2. Ils ont donc été décrits par le modele en sous-réseaux de la
maniere suivante: (AL)Ni, Ti,0) (ALNi,Ti,0)

Nous avons introduit au paragraphe précédent les modifications nécessaires pour que
la description de la phase B2 du systeme Ni-Ti soit compatible avec celle-ci. Pour

compléter cette description, nous avons fait I’hypothése que ’enthalpie libre de formation
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du composé AlTi de structure B2 était nulle a partir des éléments purs pris dans leur
structure c.c. A2.

GRim — 5 “GAt — 5 G =0 (3.39)
Un seul terme ternaire a été introduit: LEiTi;Ni- Il traduit l'interaction de I’aluminium
et du titane sur un sous-réseau lorsque I'autre est entierement occupé par le nickel. Nous
avons de plus fait ’hypothese que ce terme ne varie pas lorsque le nickel est substitué

par des lacunes:

LE%,TZ’:NZ’ = LEiTi;D (3-40)

La structure de la phase ternaire H correspond & un arrangement des atomes de
titane et d’aluminium sur I'un des sous-réseaux de la phase B2. Nous avons décrit cette

phase avec trois sous-réseaux selon le schéma suivant:
(ALNi,Ti) (ALNi,Ti) (Ni,Va)

Une telle description définit un grand nombre de parametres, c’est pourquoi, nous avons
utilisé plusieurs modeles intermédiaires qui nous ont permis de déterminer les parametres
a optimiser et d’introduire des hypotheéses sur les autres. Nous avons tout d’abord décrit
cette phase comme un composé stoechiométrique AlTiNiy. Dans cette étape, un seul
parametre suffit pour modéliser cette phase. Celui-ci est fixé par ’enthalpie de formation
mesurée par Kubaschewski et la température de fusion déterminée par Simonsson. Cette
description simplifiée a été utilisée dans la premiere étape du processus d’optimisation
qui devait obtenir une description satisfaisante des équilibres impliquant les phases -,
~’ et liquide. Ainsi, les équilibres entre ces trois phases ont-ils été optimisés sans que
ceux impliquant la phase H soient ignorés. La substitution réciproque de I’aluminium
et du titane a ensuite été permise par le modele (Al,Ti) (Al,Ti) Ni. Les sous-réseaux de
Paluminium et du titane ont été supposés identiques. Ceci a été traduit par les égalités

suivantes:
o L21 _ opL21 L21 _ rlL21
Gipc= "Gpac et Lipcp=Lcéanp (3.41)

Les enthalpies libres molaires de formation des composés binaires AINi et NiTi dans la

structure L21 & partir de ces composés dans la structure B2 ont été prises nulles:
oGB%il:Ni - OGE?Ni =0 (3-42)

Les équilibres avec la phase B2 et le liquide dans la section zx; = 0.50 ont alors été pris

en compte en optimisant les paramétres L} r.rix; et LiT . a1 La solubilité du nickel
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dans la phase H a ensuite été prise en compte avec le modeéle (Al,Ni,Ti) (ALNi,Ti) Ni
en considérant les équilibres expérimentaux '+ AlINi-G+H et ’+NiTi-+H. Dans cette

étape les hypotheses supplémentaires suivantes ont été faites:
OGIﬁ?}Ni;Ni - OGE? =0 (3.43)
"Gt = % "Gitini + % "GN (3.44)
De plus, un parametre favorisant ’ordre a été introduit:
° L i anmios = 25 kJ / mole d'atome (3.45)

Ainsi les seuls nouveaux parameétres & optimiser sont-ils LT v et Ltk mia carac-
térisant ’extension de la phase H en direction du nickel tout en tenant compte des
relations(3.41) pour les nouveaux parametres introduits. Enfin nous avons introduit les
lacunes sur le site du nickel. Cette derniere étape conduit & la description finale; elle
permet de considérer une extension de la phase H en direction du systéme binaire Al-Ti.
Les composés introduits dans cette étape correspondent & une structure dont un site est
vide. Les enthalpies libres de formation de ces composés ont été exprimées en fonction

de celles des composés de méme type de structure B2 de la maniére suivante:
1 1
OG%J}?;D = 9 OGE;QD + 9 OG%?D (3-46)

Nous avons alors choisi d’optimiser le parametre Lk%}Ti:Ni,D caractérisant l'interaction du
nickel et des lacunes sur le site du nickel lorsque les deux autres sites sont entierement

occupés par aluminium et le titane en respectant toujours les relations (3.41).

La solubilité de I’aluminium dans le composé binaire NiTiy a été prise en compte
par le modele suivant: (Ni) (ALTi)y
Les deux paramétres Gaia2 et Lﬁﬁiﬁ ont été employés afin de décrire I'extension du
composé NiTiy dans le systeme ternaire sans le stabiliser outre mesure dans le systéme

binaire Al-Ni.

La phase cubique centrée A2 a été décrite par le modele de Redlich-Kister-Muggianu.
Le terme d’interaction des éléments Al et Ni est issu de la description de cette phase

dans le systeme ternaire Al-Cr-Ni.
Lyt = —50000+ 11 T ( J /mole d'atome ) (3.47)

Un terme d’interaction ternaire indépendant de la composition a également été introduit
et optimisé lors de I’étape finale utilisant les résultats de Nash et Liang [85Nas] dans le

coin riche en titane.
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La phase hexagonale compacte A3 a également été décrite par le modele de
Redlich-Kister-Muggianu. Les termes d’interaction des éléments Al et Ni ont été sup-

posés égaux a ceux déterminés dans le systeme binaire Al-Ni pour la phase c.f.c Al.
VLﬁ’,Ni = VLﬁll,Ni (3-48)

De plus, un terme d’interaction ternaire dépendant de la concentration d’apres la relation
1.21 page 11 a été introduit. Ce terme s’étant révélé fort peu contraint par ’ensemble
de données expérimentales utilisées, nous avons fait I'hypothese qu’il était égal & celui

de la phase c.f.c.

v 1 A3 _ vrAl
LAl,Ni,Ti - LAl,Ni,Ti (349)

La phase hexagonale compacte désordonnée A3 a en fait été décrite avec la méme
description que la phase ordonnée DO19 comme nous ’avons signalé dans le paragraphe
relatif & la description des systémes binaires constitutifs. Pour cela les contraintes (1.89)
page 47 ont été appliquées aux parametres décrivant la phase DOg dans le systeme Al-
Ti. L’extension de la phase DOg dans le systéme ternaire ne se faisant selon aucune
direction privilégiée, les parametres décrivant cette phase dans les systémes binaires Al-
Ni et Ni-Ti ont été fixés a une valeur nulle. Les parametres ternaires ont été liés par les

contraintes 1.98 page 49.

La phase ternaire A de structure C14 a été modélisée en se référant au travail
effectué pour décrire la phase de méme structure dans le systeme ternaire Cr-Ni-Ta.
Ainsi, cette phase a-t-elle été décrite a I’aide du modele en sous-réseaux selon le schéma,

suivant:
(ALNi,Ti)s (AL Ni,Ti)

Le domaine de stabilité de cette phase nous indique que le premier sous-réseau sera
principalement occupé par le titane et ’aluminium alors que le second sera principale-
ment occupé par le nickel. Aussi, dans un premier temps, cette phase a été modélisée
plus simplement par (Al,Ti); (Ni). Les parameétres G{ixi, Giins b L& T ont été
optimisés a 'aide de ce modele simplifié. Lors du passage au modele admettant les
trois éléments dans les deux sous-réseaux, les parametres supplémentaires ont été intro-
duits en faisant les hypotheses suivantes, similaires a celles introduites lors de 1’étude

du systeme Cr-Ni-Ta:

°GSM — °G3FR = 5kJ / mole d'atome (3.50)
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2 1

"Gk — 3 °GAL — 3 °GA3 =5 kJ / mole d'atome (3.51)
2 1

G — 3 °Gh3 — 3 °G4l = 5 kJ / mole d'atome (3.52)

OGI(\jTilfAl =- OGSII:%\H + OGSII:%M + OGI(\jTil:%\Ti (353)

OGI(\:Iil:L’II‘i == OG%I;L%\H + OG’(I:‘iI:4Ti + OGI(\inI:%\Ii (3.54)

D’autre part, le domaine de stabilité de la phase A étant décalé vers les plus faibles
compositions en nickel par rapport au modele simplifié, nous avons également introduit
un parametre ternaire d’interaction qui favorise l'introduction du titane dans le site du

: Cl4
nickel Ly a1

La phase ternaire p isotypique de Cui;sMggSiz a été décrite par le modele suivant:
(ALTi)is (Ni)s (Ti)7
La composition du composé AlgNigTi; est proche du domaine de stabilité de la phase
1 dans le systeme ternaire Al-Ni-Ti. L’enthalpie libre de formation de ce composé a été
optimisée ainsi que le parameétre d’interaction Ly 1;.x;.r tandis que enthalpie libre du

composé binaire Ni;gNigTi; était fixée.

°*Gliniri — 6 °Gi +27°GH =0 (3.55)

La description des autres phases binaires, c’est-a-dire de celles que nous n’avons
pas encore mentionnées dans ce paragraphe n’a pas été modifiée; la phase ternaire de

composition approximative AlgsNiTiss n’a pas été introduite.

3.5.3 Processus d’optimisation

Les principales hypothéses que nous avons imposées aux parametres décrivant
les différentes phases constituant le systeme AI-Ni-Ti ont déja été présentées. Nous
indiquerons ici les différentes étapes du processus d’optimisation que nous avons suivi,
le grand nombre des parametres a estimer ne permettant pas de les optimiser tous

ensemble.

La premiere étape a consisté en ’optimisation des parametres décrivant ’ordre de
la phase L1, en utilisant les données expérimentales de Willemin & 1523K et de Jia et
al. de 1023 a 1423K. 1l a alors fallu introduire des équilibres empéchant la stabilisation
excessive de la phase v’ dans le systeme binaire Ni-Ti. Lors de cette étape, les équilibres

v+’ ont été utilisés mais également les équilibres v'+n et v’'+0;.
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Les parametres d’interaction de la phase c.f.c désordonnée et de la phase liquide
ont ensuite été introduits en faisant intervenir les équilibres expérimentaux de Willemin
[86Wil] au niveau du liquidus (température et nature des phases primaires). La descrip-
tion simplifiée (Al)(Ti)(Ni)2 a alors été introduite afin de tenir compte des équilibres

lig.+H.

La solubilité de I’aluminium dans la phase 7 a ensuite été introduite. Les différents
modeles décrivant la phase H ont alors été progressivement introduits. Les parametres
initiaux pour chacun des modeles ont été tirés du modele précédent jusqu’a obtenir
une description satisfaisante avec le modele (AlL,Ni,Ti) (Al,Ni,Ti) (Ni),. Les parameétres
obtenus pour les phases Al et Ll,, liquide et 1 ont alors été figés et n’ont plus été
réoptimisés dans les étapes ultérieures. Ainsi, tous les équilibres concernant uniquement

les phases liquide, n, v et v’ n’ont-ils plus été utilisés.

La phase p a ensuite été introduite sous une forme stcoechiométrique, la phase A
avec son modele le plus simple ainsi que la solubilité de I'aluminium dans NiTi,. Les
équilibres obtenus par Nash et Liang [85Nas| pour les fractions atomiques du nickel
supérieures & 50% ont alors été utilisés pour optimiser les parametres décrivant ces
phases. Le parametre d’interaction ternaire dela phase c.c. A2 a alors été introduit afin
de pouvoir rendre compte du domaine de solidification primaire observé par Nash et

Liang pour cette phase.

La description finale de la phase H a alors été introduite. L’ensemble des parametres
participant a cette description ainsi que le parametre d’interaction ternaire de la phase

B2 ont été optimisés en tenant compte de tous les équilibres impliquant ces phases.

La non-stoechiométrie de la phase p et la description finale de la phase A ont alors

été introduites. Les parametres décrivant les phases B2, L2y, NiTiy, A, A2 et i ont alors

été optimisés ensembles conduisant a la description finale présentée par I’annexe B.3.6.
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3.5.4 Résultats

La figure 3.32.a présente les lignes monovariantes du liquidus calculées pour les
fractions atomiques en aluminium inférieures & 50%. Cette figure fait apparaitre onze
phases primaires: v, 7', 1, 51, H, B, NiTiy, Ti(8)-A2, Ti(a)-A3, A, et . Les différents
symboles portés sur cette figure correspondent aux différentes phases primaires observées
par Nash et West [85Nas], Willemin [86Wil] et Simonsson [90Sim]. Dans un souci de
clarté, le méme symbole a été utilisé pour une méme phase quelle que soit la source du
point. La projection des lignes monovariantes du liquidus calculée grace aux parametres
obtenus est en accord avec ’ensemble de ces points. Aucun point expérimental ne figure
dans les domaines de solidification primaire des phases Ti(«)-A3 et A (C14). Si le
diagramme de phases du systeme binaire Al-Ti indique que la phase h.c.p A3 possede
effectivement un domaine de solidification primaire, aucune évidence expérimentale ne
permet de confirmer ou d’infirmer I'existence du domaine de solidification primaire de
la phase A. Cette projection differe de celles présentées par Lee et Nash [91Lee] et par
Budberg [93Bud] par la présence du domaine de solidification primaire de la phase A
mais surtout par celui de la phase ternaire y conformément aux résultats de Nash et
West [85Nas].

La figure 3.32.b indexe chacun des équilibres invariants calculés. Les températures
invariantes et les compositions des phases calculées pour chacun de ces équilibres sont
présentées dans les tableaux 3.5.4 et 3.5.4. La figure 3.32.b indique la variation de la

température sur les lignes monovariantes du liquidus au voisinage des points invariants.

La figure 3.33 présente l'isoplethe calculée pour une fraction atomique en nickel
égale & 50%. Les points expérimentaux du liquidus déterminés par Simonsson [90Sim]
pour cette section présentent un accord relativement satisfaisant avec les équilibres cal-

culés.

La figure 3.34 présente l'isoplethe calculée pour une fraction atomique en titane
égale & 6% comparée avec les points expérimentaux de Willemin [86Wil]. L’accord

obtenu est également satisfaisant.

La figure 3.35.(a) présente les isothermes de la nappe liquidus dans le domaine
riche en nickel tous les 25K entre 1575 et 1700K. La projection des lignes monovariantes
du liquidus est représentée en pointillés. La nappe liquidus calculée présente un accord

satisfaisant avec celle présentée par Willemin [86Wil] dans les domaines de solidification
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Al

Figure 3.32: Systeme Al-Ni-Ti. (a): comparaison des lignes monovariantes du liquidus
calculées avec les points expérimentaux de Nash et West[85Nas|, Willemin [86Wil| et

Simonsson [90Sim]. (b): indexation des équilibres invariants calculés.

Réaction Type | Phase Composition (% at)
Température Al Ni Ti
lig. vV =v+n U, lig. 4.8 804 14.8
1605.9K v’ 87 774 13.9
1575K [91Lee] ¥ 5.9 81.0 13.5
n 54 770 17.6
lig. =B+ +H | E lig. 916 67.4 11.0
1578.0K B 29.1 625 84
'y’ 16.6 740 9.4
H 23.8 60.4 15.8
lig. =7 +n+H | By lig. 125 685 19.0
1577.6K v’ 99 748 15.3
1550K [91Lee] i 59 751 19.0
1577K [69Tho] H 20.6 59.7 19.7
lig. + H=n+ 82 | Us lig. 5.3 624 323
1503.7K H 177 551 27.2
n 0.07 744 249
B 8.2 578 34.0

Tableau 3.15: Systeme Al-Ni-Ti. Réactions invariantes du liquidus calculées
pour zhd > 50%.
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Réaction Type | Phase Composition (% at)
Température Al Ni Ti
lig. + A2= A3 + 4 U, liq. 42.1 9.6 48.3
1625.8K A2 37.2 0.5 62.3
A3 38.9 0.1 61.0
" 435 207 358
lig =B +p+H Es lig. 453 331 21.6
1489.1K 51 451 475 74
1 486 20,7 30.7
H 34.6 45.3 20.1
lig. + Bo=H + NiTi, | Uy lig. 87 357 55.6
1381.6K B 8.0 48.8 43.2
H 21.4 475 31.1
NiTi, 7.5 333 59.2
lig. + H= X+ NiTiy | Uy lig. 15.8 26.4 5H7.7
1339.5K H 26.8 453 27.8
NiTi, 10.3 33.3 56.4
A 17.8 285 53.6
lig +H=p+ A Us lig. 943 232 52.6
1334.6K A 24.0 27.2 488
[ 342 207 45.1
H 27.8 44.2 27.9
lig. = X\ + A2 + NiTi, | E4 lig. 13.9 220 64.1
1315.2K NiTi, 10.2 33.3 56.5
A 17.0 274 55.6
A2 10.3 7.0 82.7
ligg = A+ A2 + 4 Es lig. 23.9 202 559
1315.1K A 23.7 26.5 49.8
A2 20.0 4.0 76.0
[ 34.0 207 45.3

Tableau 3.16: Systeme Al-Ni-Ti. Réactions invariantes du liquidus calculées
pour zh¢ < 50%.
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Figure 3.33: Systéme Al-Ni-Ti. Isoplethe calculée pour zx; = 50%
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Figure 3.34: Systeme Al-Ni-Ti. Isopléthe calculée pour z1; = 6%
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primaire des phases v, 7’ et 7. La figure 3.35.(b) compare les conodes liquide/~ caculées
avec celles obtenues expérimentalement par T.A.T.D. Les écarts entre ces deux ensem-

bles de conode sont de 'ordre de grandeur de l'incertitude sur les points expérimentaux.

8 #

5

conodes
liquide/y
[86Wil] o—a

calculées
. e

20
Q

4

Qd

.10 X1 .20 .30 40

Figure 3.35: Systéme Al-Ni-Ti. (a): isothermes calculées de la nappe liquidus dans le
domaine riche en nickel. (b): conodes liquide/7 calculées comparées aux résultats de
Willemin [86wil]

La figure 3.36 présente la section isotherme a 1523K pour les fractions atom-
iques en nickel inférieures & 50%. Dans la figure (a), les lignes en pointillés de la
section expérimentale proposée par Willemin [86Wil| s’appuient sur les résultats de
Nash et Liang [85Nas] & 1173K; les lignes en traits pleins résultent uniquement des
mesures de Willemin & la microsonde. La section calculée ( figure(b) ) présente un ac-
cord satisfaisant avec les conodes et les domaines triphasés expérimentaux de Willemin
[86Wil]. L’équilibre triphasé n + H + [, proposé par Willemin est toutefois remplacé
par I’équilibre n + H + liquide.

La figure 3.37 présente la section isotherme du systéme ternaire Al-Ni-Ti calculée
pour les fractions atomiques en aluminium inférieures & 50%. Il présente un accord
global satisfaisant avec les résultats expérimentaux présentés par Nash et Liang [85Nas].
Toutefois, les solubilités calculées de I’aluminium dans les phases h.c.p. A3, c.c. A2 et

TizAl-DO;g sont nettement inférieures & celles indiquées par Nash et Liang [85Nas).
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La description thermodynamique des phases constituant le systéme ternaire Al-
Ni-Ti obtenue par cette étude présente un accord satisfaisant avec I’ensemble des données
expérimentales disponibles dans le domaine de fraction atomique en aluminium inférieure

a 50%.

NiAl NiAl
T = 1523 K T = 1523 K
(a) [86WIl

calculé

Ni 10 20 30 40y NiTi Ni 10 20 30 40y NiTi

Figure 3.36: Systeme AI-Ni-Ti. Section isotherme a 1523K.
Al

N K ;
0 B8 ONiTH c.c. A2TI

Ti

Figure 3.37: Systeme AI-Ni-Ti. Section isotherme calculée a 1173 K.
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3.6 Cr-Ni-Ti

3.6.1 Données expérimentales

Deux principales études ont été menées sur le systeme ternaire Cr-Ni-Ti par Taylor
et Floyd en 1951 [51Tay] et par Kornilov et Kosmodemyansky en 1955 [55Kor2]. Elles
concernent le coin riche en nickel. Taylor et Floyd présentent trois sections isothermes
a 1023K, 1273K et 1423K. Kornilov et al. présentent une isopléthe & 20% de chrome en
poids pour des fractions massiques en titane inférieures & 10%. A 1273K et 1423K, la
limite de solubilité de la phase c.f.c. v obtenue par ce dernier est nettement inférieure

a celle présentée par Taylor.

3.6.2 Modélisation thermodynamique des phases
a. Systémes binaires constitutifs

La description thermodynamique du systeme Cr-Ni a été extraite de la base
S.G.T.E.. Cette description a déja été utilisée lors de I’étude du systeme Cr-Ni-Ta.
Elle est présentée par 'annexe B.2.7 page 233. Le diagramme de phases calculé grace a

cette description est présenté page 100.

Le systeme Cr-Ti a été analysé par Saunders en 1992. Comme le systeme Cr-Ta,
il est caractérisé par 'existence de deux phases de Laves de structure C14 et C15. La
phase haute température C14 se décompose de fagon congruente en la solution solide
c.c. A2. La description thermodynamique obtenue est présentée dans I’annexe B.2.9
page 237; comme dans le systeme Cr-Ta, les phases C14 et C15 ont été modélisées a
I’aide du modele en deux sous-réseaux. Le diagramme de phases calculé grace a cette

description est présenté par la figure 3.38.

Le systeme Ni-Ti a été présenté lors de I’étude du systéme ternaire Al-Ni-Ti.
La description thermodynamique utilisée lors de cette étude est présentée par I’annexe

B.2.11 page 240, le diagramme de phases calculé par la figure 3.31 page 145.

b. Systéme ternaire Cr-Ni-Ti

Pour le liquide, la phase c.f.c. (base Ni) et les phases c.c. (solution solide base
Cr et Ti), ainsi que pour la structure basse température de titane hcp, Penthalpie libre
molaire de la phase ¢, G%,, a été définie par ’équation (1.8) page 8 et les relations (1.16),

(1.17) et (1.20). L’enthalpie libre d’exceés de ces phases a été exprimée par ’équation
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Figure 3.38: Systéme Cr-Ti. Diagramme calculé [92Sau].

de Redlich-Kister-Muggianu. Aucun terme d’interaction ternaire n’a été introduit. Seul
le terme d’interaction entre Cr et Ti dans la structure Al qui n’était pas défini au
préalable a été introduit. Une valeur proche du terme d’interaction entre Cr et Ti dans

la structure A3 lui a été attribuée.

°LEd 1 = 32 kJ /mol (3.56)

Les deux phases de Laves, de structure Cl14 et C15, ont été décrites a l'aide

du modele en sous-réseaux avec deux sous-réseaux susceptibles d’accueillir les trois
éléments: (Cr, Ni, Ti)y (Cr, Ni, Ti)

La phase de structure B2, a été modélisée selon le schéma, suivant:
(Cr,Ni,Ti,0) (Cr,Ni,Ti,0).

La plupart des parametres nécessaires a cette description ont été définis lors de 1’étude
des systemes ternaires AI-Ni-Ti et AI-Cr-Ni. Nous avons fait en sorte de conserver la

symétrie de la phase par les hypotheses suivantes déja utilisées de nombreuses fois.

"G = “Ghy et LE?B:C = LE‘?A,B (3.57)
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En outre, des parametres décrivant cette phase dans le systeme binaire Cr-Ti ont été

introduits:

OGE‘%;TZ’ - °Géf - OG%? =0 ( )
"Gricr — *Gor = *Gri =0 (3.59)
L& ri.ce = L& gy = 100 kJ / mole de formule (3.60)
LB 0 = L0, = 100 kJ / mole de formule (3.61)

(3.62)

L%%CT,D = Lgimi = 200 kJ / mole de formule

Les autres phases intermétalliques NizTi, et NiTiy ont été traitées comme des
phases steechiométriques. Leur description thermodynamique est directement extraite

de la description du systéme binaire Ni-Ti [90Sau].

3.6.3 Résultats

Les sections isothermes calculées correspondant aux sections isothermes étudiées
par Taylor sont représentées par les figures 3.39 (a) et (b) et 3.40 (a). Un bon accord

est obtenu entre les domaines de phases calculés et les points expérimentaux.

La figure 3.40 (b) compare les données expérimentales de Kornilov et al. pour
la section correspondant & 20% de chrome en poids avec le diagramme calculé. Les
températures de liquidus calculées et expérimentales sont en bon accord. L’accord sur
la solubilité de la phase v est nettement moins bon. Toutefois, ce désaccord existe

également entre les données de Kornilov et al. et les données de Taylor et Floyd.
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Ti

(b) T=1273K

(a) T=1023K

Figure 3.39: Systeme Cr-Ni-Ti. Sections isothermes calculées a 1023 et 1273 K com-

parées aux points expérimentaux de Taylor [51Tay].

(b) wCr:20%

Figure 3.40: Systéme Cr-Ni-Ti. (a):
aux points expérimentaux de Taylor[51Tay]. (b): Isoplethe & 20 % de chrome en poids
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Chapitre 4

Evaluation thermodynamique des

systemes quaternaires

Dans ce chapitre, nous introduirons les derniers parametres nécessaires au calcul
thermodynamique des équilibres impliquant les phases - et 7' dans les systémes quater-
naires Al-Cr-Ni-Ta et Al-Cr-Ni-Ti. Ces parametres, contraints par des relations établies
dans le premier chapitre, sont nécessaires afin d’assurer que la phase riche en nickel soit
totalement désordonnée. Ainsi, les calculs effectués dans les systémes quaternaires ne
seront-ils le fruit d’aucun processus d’optimisation supplémentaire.

Pour chacun des systemes quaternaires étudiés, les équilibres calculés décrivent d’une
maniere satisfaisante le comportement thermodynamique des phases v et v’ ce qui per-

met de valider la démarche entreprise au cours de cette étude.

4.1 Al-Cr-Ni-Ta

Tres peu d’études expérimentales concernant le systéme quaternaire Al-Cr-Ni-Ta
ont été publiées. Nous comparerons ici celles qui existent aux résultats calculés grice a
la base de données établie a partir des parametres thermodynamiques obtenus pour les

systemes analysés au cours de ce travail.

a. Description thermodynamique des phases

La description thermodynamique des phases constituant le systéme quaternaire
Al-Cr-Ni-Ta résulte des évaluations thermodynamiques que nous avons accomplies sur
les systémes ternaires Al-Cr-Ni (p. 117), Al-Ni-Ta (p. 130) et Cr-Ni-Ta (p. 96). Le
quatriéme systéme ternaire constituant ce systéme quaternaire Al-Cr-Ta n’a pas été
étudié mais les parametres thermomdynamiques qui le décrivent ont peu d’influence sur

le domaine riche en nickel auquel nous portons notre attention.

163
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Afin de permettre la stabilité de la phase désordonnée, quelques parametres supplémentaires
ont dii étre introduits dans la description de la phase L1,. Le seul systéme binaire consti-
tutif de ce systeme quaternaire pour lequel les parametres thermodynamiques décrivant
I'ordre de la phase L1y n’ont pas encore été définis est le systeme Cr-Ta. Ils ont été
supposés nuls. De plus, les parametres associés aux systemes ternaires Cr-Ni-Ta et
Al-Cr-Ta ont été contraints par les relations (1.96). Pour cela les enthalpies libres de
formation des composés CraNiTa, CrNigTa, CrNiTas, AloCrTa, AlCryTa et AlCrTas ont

été exprimées de la maniere suivante:

°*Geronima — 2 °GAl — °GAl — °GRA =2 uicrni + winiTa
"G — “Gor —2°GH — °Gh =2 uiceni + 2 Ui NiyTa
G, — "Gol — °GY —2°G = wiceni + 2 UiniTa
“Glitoma — 2 °GAl — °GEl — °GRA =2 wmaler

*Gliiee,ma — Gl —2°GE — °Gpy =2 uraier

o, YL12 oAl oAl orYAl __
GAICrTaz - GAI - GCr -2 GTa = U1 AlL,Cr

Enfin, les parameétres quaternaires ont été contraints par les relations (1.99) en exprimant

I’enthalpie libre du composé quaternaire de la maniere suivante

o,L12 o,vAl o, 1Al o,vAl o, 1Al
Gracmita — Gal — "Ger — °Gyi — °Goy = u1aL,cr + U1 ALNi + Ui cr,Ni + 1N Ta

b. Résultats

Chakravorty et West [85Cha] ont étudié cing alliages du systéme quaternaire Al-
Cr-Ni-Ta pour une teneur fixe en nickel égale & 75at.% par diffraction de rayons X,
analyse a la microsonde, analyse microstructurale des alliages bruts de solidification,
et homogénéisés a 1523 et 1273K. Toutefois ils notent que leurs alliages ont tendance
a perdre de 'aluminium d’oui un enrichissement en nickel. La figure 4.1 compare ces
mémes sections calculées, en traits pleins, avec les conodes obtenues par Chakravorty et
West [85Cha). Les sections calculées correspondant a une fraction atomique de nickel
de 76% ont également été représentées en pointillés sur cette figure. Les équilibres /7’
calculés présentent un bon accord avec les résultats expérimentaux de Chakravorty et
West [85Chal]. Les domaines de stabilité calculés pour les phases 7 et 7 présentent un

accord moins satisfaisant inhérent aux descriptions utilisées pour ces phases.

Dharwadkar et al. [92Dha] ont déterminé par analyse thermique différentielle le
liquidus, le solidus et le solvus de douze nuances modeles des superalliages. L’un d’entre
eux peut étre considéré comme un alliage quaternaire du systéme Al-Cr-Ni-Ta. Le

tableau 4.1 présente sa composition. Le tableau 4.1 compare les températures de solvus
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et de solidus calculées avec celles mesurées par Dharwadkar et al. L’écart obtenu est de

Pordre de 20K.

Ni, Cr

[85Chal

O composition globale

des alliages étudiés

phases en

equilibre

\
.05 10 T

Xta

15 .20 Ni;Ta NijAl

& composition des

Ni, Cr

.05

Xta

.20

Figure 4.1: Systeme Al-Cr-Ni-Ta. Section isotherme a 1523K et 1273K & fraction atom-
ique constante en nickel zx; = 75% (—) et 76% (— — ).

Elément Cr Mo W Co Al Ti Ta
p% 15.20 0.011 0.015 0.006 4.90 0.04 3.11
Elément Fe Mn Si C S Y N
p% 0.050 0.002 0.065 0.019 0.003 0.023 0.0023

Tableau 4.1: Systéme Al-Cr-Ni-Ta. Composition de I'alliage “quaternaire” étudié par
Dharwadkar et al. [92Dha)

T(K) Solvus Solidus
[91Dha] 1382+5, 1379+£17 1635+9
calcul 1403 1614

Tableau 4.2: Systeme Al-Cr-Ni-Ta. Solvus et solidus calculés et expérimentaux [92Dha]
pour un alliage contenant en p% 15.20 Cr, 4.90 Al et 3.11 Ta
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4.2 Al-Cr-Ni-Ti

Tout comme pour le systeme quaternaire Al-Cr-Ni-Ta, tres peu d’études expéri-
mentales ont été publiées sur le systéme Al-Cr-Ni-Ti. Les calculs effectués grace aux
parametres thermodynamiques déterminés au cours de ’étude des systemes constitutifs
plus simples seront comparés aux résultats de David [90Dav] et de Dreshfield et Wallace
[74Dre].

a. Description thermodynamique des phases

La description thermodynamique des phases constituant le systéme quaternaire
Al-Cr-Ni-Ti résulte de ’étude des systémes ternaires Al-Cr-Ni (p. 117), Al-Ni-Ti (p.
141) et Cr-Ni-Ti (p. 159). Ce dernier n’a pas fait 'objet d’une étude trés poussée par
manque de données expérimentales. Le systéme ternaire Al-Cr-Ti n’a pas été étudié au
cours de ce travail mais ses propriétés thermodynamiques ont une influence négligeable

sur le domaine riche en nickel sur lequel porte notre étude.

Comme pour le systéeme quaternaire Al-Cr-Ni-Ta, la description des phases 7 et
+" dans ce systéme nécessite d’attribuer une valeur aux parametres qui n’ont pas encore
été définies afin de vérifier les relations (1.96) et (1.99). Les hypothéses suivantes ont
été faites pour définir les parametres du modele a quatre sous-réseaux apparaissant dans

ces contraintes:

OGIégTi -3 OGéi - OG’%il =0
OG%gTiz —2 OGé& -2 OG%il =0
GEE Gl oGy = 0
*Géronimi — 2 °GE — °GRE — G =2 uiceni + Ui
6L G2 Gl - 68 2w+ B
CriNiTis — Gcor — UnN — Ti = U1Cr,Ni T 2 UrNiTi
ongCrTi -2 oGﬁll - oGéi - oG%il =2 upALcCr
G~ oil-2-ail - Gl ol
L Ve S ot ol
AICENiTi — Al — cr — Ni T Ti = U1 ALCr T UL ALNi T U1 Cr,Ni T U1 Ni,Ti

b. Résultats

David a étudié 27 alliages du systeme ternaire Al-Cr-Ni-Ti. Leur composition est
reportée dans le tableau 4.2.

Ils se situent tous dans le domaine de solidification primaire des phases v et v'. Les
températures de liquidus calculées sont comparées dans ce tableau avec celles mesurées
par David. Dans la plupart des cas, 'accord est raisonnable. Toutefois, ce dernier

semble diminuer fortement pour les points proches du systéme ternaire Cr-Ni-Ti. Cette
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Composition (at.%)

Liquidus (K)

Al Cr Ti | [90Dav] calcul
10.0 5.0 2.5 | 1663 1666
11.0 4.8 4.2 1643 1645

7.7 4.9 74| 1633 1627
15.0 5.0 2.2 1643 1647
13.1 5.0 4.0 | 1628 1636
11.7 5.0 7.0 1613 1612

5.9 5.0 13.3 | 1603 1579

6.5 5.0 13.4 | 1603 1577
11.0 5.0 9.0 | 1608 1596
18.0 5.0 2.7 1618 1622

8.0 5.0 14.2 | 1583 1585
20.0 5.0 2.5 | 1603 1613
17.5 5.0 4.5 | 1603 1605
11.5 5.0 11.1 1588 1595
15.0 5.0 10.0 | 1578 1588
13.0 5.0 11.2 1582 1591

6.0 10.0 4.0 | 1653 1641

0.0 10.0 12.6 | 1603 1567
10.4 9.7 4.3 | 1633 1619

6.0 9.8 9.0 | 1608 1590

1.5 10.0 13.5 | 1593 1555
15.0 10.0 5.0 | 1598 1583
10.6 9.7 10.0 | 1568 1562

9.0 10.0 11.5 | 15538 1556
14.0  10.0 9.5 | 1533 1547

7.5 15.0 10.0 | 1603 1543
1256 15.0 5.0 | 1598 1574
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Tableau 4.3: Systeme Al-Cr-Ni-Ti. Comparaison des liquidus calculés avec les résultats

de David [90Dav]
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tendance pourrait s’expliquer par le fait qu’aucun parametre ternaire n’a été défini pour
ce systeéme ternaire par manque de données expérimentales. Cependant cette remarque
s’appuie sur la comparaison des équilibres calculés avec un nombre limité de points

expérimentaux et demande a étre confirmée.

N1,Cr

A
05 10 57 #9720 7 + liq.

NijAl Xy Ni,Ti

Figure 4.2: Systéme Al-Cr-Ni-Ti. Section isotherme calculée (—) & 1523K & fraction
atomique constante en nickel zy; = 75% comparée aux résultats expérimentaux de David

[90Dav] (- - -).

La figure 4.2 représente ’isotherme calculée a 1523 K pour une fraction atomique
en nickel égale & 75%. Les limites de phases calculées, en traits pleins, sont comparées
aux limites proposées par David [90Dav] pour cette section, en pointillés. Ces dernieres
sont établies a partir d’'un nombre limité de conodes qui, en outre, n’appartiennent pas

a cette section. L’accord observé est donc tout a fait satisfaisant.

Au cours d’une étude portant sur la région y/v’du systéme Al-Cr-Ni-Mo-Ti-W,
Dreshfield et Walace ont étudié trois alliages du systéme quaternaire Al-Cr-Ni-Ti. La
fraction massique de la phase v’ et les compositions des phases v et v’ qu’ils ont
déterminées grice a l'extraction de cette derniere par attaque chimique sont comparées
aux valeurs calculées dans le tableau 4.2. L’accord observé met en évidence la capacité
de la base de données obtenue a décrire convenablement les phénomenes de ségrégation

entre les phases v et 7’ dans des domaines de composition relativement éloignés des
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Composition globale (p.%) 7' (at.%) v(at.%) My [Ty
Al Cr Ti‘ Al Cr Ti| Al Cr Ti
2.1 13.3 39| [74Dre 10.1 29 13925 177 19 21.5
calc. 114 06 12215 199 14 27.9
3.6 17.5 38| [74Dre] |13.1 3.9 6.9|35 277 25 38.7
calc. 142 1.0 99|23 31.0 0.2 40.9
55 17.2 1.7 | [74Dre] 153 27 27162 307 1.1 51.9
calc. 18.1 45 33|58 282 0.0 40.6

Tableau 4.4: Systéme Al-Cr-Ni-Ti. Comparaison des équilibres biphasés /v’ calculés
a 1123K avec les résultats de Dreshfield et al. [74Dre]

systemes ternaires contitutifs dans lesquels 'optimisation des parametres thermody-

namiques a été menée.

4.3 Conclusion

La constitution d’une base de données thermodynamiques permettant de calculer
les équilibres de phases impliquant les phases v et v’ dans les systemes quaternaires
Al-Cr-Ni-Ti et Al-Cr-Ni-Ta a donc été effectuée en utilisant les contraintes dérivées
dans le premier chapitre et les parametres thermodynamiques obtenus lors de 1’étude
des différents systemes qui a suivi. Cette étape finale n’a nécessité aucune optimi-
sation supplémentaire. La comparaison des équilibres calculés avec les rares données
expérimentales publiées sur ces sytemes fait apparaitre la capacité du modele utilisé a

décrire le comportement thermodynamique de ces phases dans les systémes complexes.
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Conclusion

L’étude du modele en sous-réseaux menée dans le premier chapitre a permis de
présenter la signification physique des différents parametres thermodynamiques définis
par ce modele. Les chapitres suivants ont apporté de nombreux exemples de la ca-
pacité de ce modele a décrire le comportement thermodynamique de différentes phases

intermétalliques parmi lesquelles les phases de structure C14, B2, L1,.

La modélisation thermodynamique de cette derniere, structure ordonnée cubique
a faces centrées (L1,), et de la structure désordonnée cubique & faces centrées (A1) a été
effectuée grace a une seule expression mathématique. Pour cela des contraintes liant les
parametres thermodynamiques décrivant 'ordre de ces phases dans le cas de systémes
binaires, ternaires et quaternaires ont été dérivées. Etablies afin de permettre la stabilité
de la phase désordonnée décrite par le modele (A,B,...)3 (A,B,...), elles résultent de
I'identification de ce modele a deux sous-réseaux avec celui & quatre sous-réseaux dont
tous les sites sont équivalents. L’introduction du modele & quatre sous-réseaux permet
de décrire par une seule expression mathématique les phases désordonée A1l et ordonnées
L1y et L1y. Ainsi ce modele ou les modeles équivalents a deux sous-réseaux permettent-

ils de relier les parametres thermodynamiques décrivant ces différentes phases.

Cette démarche s’est avérée fructueuse au cours de ce travail. Ainsi la phase
v’ a-t-elle été décrite avec un nombre réduit de variables pour les différents types de
substitution du composé NizAl représentés par les systémes ternaires Al-Co-Ni ou le
cobalt se substitue au nickel, Al-Ni-Ta et Al-Ni-T1i ot le tantale et le titane se substituent

a 'aluminium, et Al-Cr-Ni ou le chrome se substitue aux deux éléments.

Pour cela, les parametres décrivant 'ordre de la phase L1, dans le systeme binaire
Al-Ni ont tout d’abord été optimisés en considérant ’ensemble des données expérimen-
tales disponibles sur ce systeme. Les parametres décrivant ’ordre de la phase L1y dans

les systémes Al-Co, Ni-Ta, Ni-Ti, Al-Cr et Ni-Cr ou elle est métastable ont ensuite été
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optimisés lors de I’étude des systémes ternaires Al-Co-Ni, Al-Ni-Ta, Al-Ni-Ti et Al-Cr-
Ni. Pour ces trois derniers systémes ternaires, un parametre supplémentaire ternaire
caractérisant la stabilité du composé NisAlX a également été optimisé. Les parameétres
propres aux systémes ternaires ou cette derniére n’est pas stable (Cr-Ni-Ta, Cr-Ni-Ti,
Al-Cr-Ti et Al-Cr-Ta) ainsi que ceux des systémes quaternaires Al-Cr-Ni-Ta et Al-Cr-
Ni-Ti ont enfin été exprimés en fonctions des variables préalablement optimisées a 1’aide
des contraintes établies dans le premier chapitre afin de permettre la stabilité de la phase

désordonnée dans les systemes quaternaires.

Dans de nombreux systemes, nous avons également proposé une description de
la phase B2. Celle-ci a été effectuée en considérant deux types de description; I'une,
asymétrique, rend compte des triples défauts mis en évidence expérimentalement pour
cette phase, I’autre, symétrique, repose sur la symétrie de la structure. La transforma-
tion d’une description asymétrique en une description symétrique équivalente a été effec-
tuée pour plusieurs systémes binaires en introduisant un certain nombre d’hypotheses

imposant les restrictions d’occupation des sites du modele asymétrique.

Toutefois, ’extension de ces descriptions dans les systemes ternaires a montré
que le modele symétrique conduisait parfois a la stabilisation d’une phase B2 dont les
sous-réseaux sont occupés en majorité par des lacunes. L’introduction de parametres
d’interaction déstabiblisant cet état réussit en général a résoudre ce probleme. Cepen-
dant, ’augmentation du nombre de parametres thermodynamiques décrivant la phase
considérée n’est pas souhaitable. Une démarche plus systématique du type de celle en-
treprise dans ce travail pour la phase L1y parait préférable; elle consisterait a décrire les
phases ordonnée cubique centrée B2 et désordonnée cubique centrée A2 avec une méme
expression mathématique. Elle a déja été utilisée par B. Sundman pour la description
de quelques systémes [93Sun]. Elle gagnerait vraisemblablement & envisager aussi la de-
scription de la phase ordonnée L2; étant donné I'intérét suscité par les microstructures
biphasées B2/L2;.

La comparaison des quelques points disponibles dans le systeme Al-Cr-Ni-Ti avec
les équilibres calculés semble indiquer que la qualité des parametres thermodynamiques
décrivant le systeme Cr-Ni-Ti souffre du manque de données expérimentales dans ce
systeme. De méme, I’évaluation du systeme ternaire Al-Ni-Ta a fait apparaitre que la
modélisation thermodynamique du composé NigTa ne permettait par une description

optimale de ce systeme ternaire. Ces deux remarques mettent en évidence que les
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capacités des modeles thermodynamiques sont maintenant limitées dans certains cas

par le manque de données expérimentales.

L’ensemble des parametres thermodynamiques présenté dans les annexes qui suiv-
ent constituent néanmoins une base de données susceptible de décrire convenablement
le comportement thermodynamique des phases v et v’ dans les systemes quaternaires
Al-Cr-Ni-Ti et Al-Cr-Ni-Ta qui sont des systémes modeles pour les superalliages indus-
triels. Ce résultat est particulierement satisfaisant étant donné le manque de données
expérimentales dans de nombreux systémes constitutifs. Ainsi, proposons-nous une de-
scription thermodynamique pour certains composés ternaires dont les propriétés ther-

modynamiques n’ont jamais été déterminées expérimentalement.

La modélisation des phases v et v’ devrait donc se poursuivre par ’extension de
la base de données désormais constituée a d’autres éléments tels que le tungstene et le
molybdene grace a 'utilisation des contraintes nécessaires a la description de l'ordre de

la phase L1, obtenu par ce travail.
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Annexe A

Contraintes pour modéliser les
phases ordonnées avec deux

sous-réseaux

Cette annexe est principalement constituée de fichiers d’entrée et de sortie du logi-
ciel de calcul algébrique Mathematica. Ceux-ci apparaissent dans un type de caracteres
différent. L’utilisation de ce logiciel a nécessité 'introduction de nouvelles notations.
Nous espérons qu’elles évoquent toutefois les notations précédemment introduites. De
nombreux commentaires permettent de faire le lien avec celles ci.

A.1 Contraintes imposées par un extremum de G
pour la phase désordonnée décrite par deux

sous-réseaux

A.1.1 Cas d’un systéeme binaire

Nous reprenons ici la démonstration de Ansara et al. [88Ans|. Nous considérons
le systeme binaire A-B. Les notations utilisées sont les suivantes:
— refG<p + ex (Y
gl\fl ,A] {fraction du premier sous-réseau occupé par A
y[1,B] {fraction du premier sous-réseau occupé par B

y[2, A] fraction du deuxiéme sous-réseau occupé par A
%Fz 1 fragtion du deuxieme sous-réseau occupe par B

I.J
Ilsy, w0 = Lk
LI{k},{I,3}] = L] 7
L[{I,J},{K,L}] G KL

L[{I,J},{K},o] f lLbJ:K
L[{I,J},{K},l] : OLbJ:K
L[{K},{I,J},0] = |+&:1J
LI{K},{1,J},1]1 = Lkurs
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Fichier d’entrée

el[1]=A associe les éléments A et B auz entiers 1 et 2
e[2]=B

GM=0

Do [GM=GM+y [1,e[i]]*y[2,e[jl1]1*G[e[i],e[j1],{i,2},{j,2}]

Do [GM=GM+y [1,e[i11*y[1,e[j11*y[2,e[k]11*L[{e[i]l,e[j1},{ek]}],
{i,1},{j,i+1,2},{k,2}]

Do [GM=GM+y[2,e[i]1]1*y[2,e[j1]1*y[1,e[k]1]1*L[{e[k]1},{e[il,e[j1}],
{i,1},{j,i+1,2},{k,2}]

GM=GM+y[1,Al*y[1,Bl*y[2,A]l*y[2,B]«L[{A,B},{A,B}]

Do[L[{elil,e[j1},{elk]1}]=L[{el[i]l,e[j1},{elk]},0]+
Ll{el[il,e[jl1},{elk]1},11*(y[1,el[il]-y[1,e[j11),
{i,1},{j,i+1,2},{k,2}]

Do[L[{elkl},{el[il,e[jl1}]=L[{e[k]},{el[i]l,e[j1},0]+
Ll{elkl},{eli]l,e[j1},11*(y[2,e[i]l]-y[2,e[j11),
{i,1},{j,i+1,2},{k,2}]

Do[If[i==j,Gle[i],e[j11=0],{i,2},{j,2}]
Dol[y[s,Bl=1-y[s,Al,{s,2}]

GM=Expand [GM]

__ OGM
dgy[1,A1=D[GM,y[1,A1] = By[LA]
— OGM
dgy[2,A1=DIGM,y[2,A]1] = &y]2.A]

dg=dgy[1,A]*dy[1,A]+dgy[2,A]1*dy[2,A]
dg=Expand [dg]

dy[2,A1=-(a/b) *dy[1,A] a composition constante

a=3
b=1 pour la phase L1y

y[2,Al=y[1,A] pour le désordre
dg=Expand[dg]

Décomposition de dg: dg = AA dgy[1,A] = 32 Ali+ 1] y[1,A]' dgy[1,A]
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AA=Coefficient[dg,dy[1,A]]

AR=AA

Array[A,{4}]

A[11=AA/ .{y[1,A1->0}

AR=AR-A[1]

Do[{A[i+1]=Coefficient [AA,y[1,A]"i],AR=AR-A[i+1]xy[1,A]"i},{i,3}]
AR=Expand [AR]

Simplify[Solve[{A[1]==0,A[2]==0,A[3]1==0,A[4]==0},
{L[{A,B},{A},0],L[{A,B},{A},1],
L[{A,B},{B},0],L[{A,B},{B},1],
L[{A},{A,B},0],L[{A},{A,B},1],
L[{B},{A,B},0],L[{B},{A,B},1],
L[{A,B},{A,B}]}
11>>112.resintl

Simplify[Solve[{A[1]1==0,A[2]==0,A[3]==0,A[4]==0},
{L[{A,B},{A},0],L[{A,B},{B},0],
L[{A},{A,B},0],L[{A},{A,B},1]}
11>>112.resint2

Evidemment, seuls quatre parameétres peuvent étre exprimés en fonction des autres. Nous
imposons donc ensuite 'expression de certains parameétres afin d’obtenir notre résultat
sous la méme forme que [88Ans].

G[A,B]=u1

G[B,Al=u2
L[{B},{A,B},0]=ul/2+u3
L[{A},{A, B},1]=u4d
L[{B},{A,B},1]=ub
Do[A[i]=Expand[A[i]],{i,4}]
Array[A,{4}]

Simplify[Solve[{A[1]==0,A[2]==0,A[3]==0,A[4]==0},
{L[{A,B},{A},0],L[{A,B},{B},0],L[{A},{A,B},0],
L[{A,B},{A},1],L[{A,B},{B},1],L[{A,B},{A,B}]1}]]

L[{A,B},{A},1]1=3%u4

L[{A,B},{B},11=3%u5

Do[A[i]=Expand[A[i]1],{i,4}]

Array[A,{4}]

Simplify[Solve[{A[1]1==0,A[2]==0,A[3]==0,A[4]==0},
{L[{A,B},{A},0],L[{A,B},{B},0],
L[{A},{A,B},0],L[{A,B},{A,B}1}]] >>112.res
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Fichiers de sortie
Le fichier de résultats intermédiaires 112.resint2 est le swivant:

{{L[{4,B},{a},0] -> (3+G[A,B])/2+G[B,Al/2-(3*L[{A,B},{A,B}])/8+
3*L[{B},{A,B},01-6+L[{B},{A,B},11+L[{A,B},{A},11/2+
(3xL[{A,B},{B},11)/2,

L[{A,B},{B},0] -> -G[A,B]+3%G[B,A]+3*L[{B},{A,B},0]-
3xL[{B},{A,B},11+L[{A,B},{B},1],

L[{A},{A,B},0] -> -G[A,B]/2+G[B,A]/2-(3*L[{A,B},{A,B}])/8+
L[{B},{A,B},0]1-3«L[{B},{A,B},11+L[{A,B},{A},1]1/2
+L[{A,B},{B},11/2,

L[{A},{A,B},1] -> L[{A,B},{A,B}1/4+L[{B},{A,B},11}}

Le fichier final l112.res donne les mémes relations que [88Ans/:

{{L[{A,B},{A},0] —-> 3*ul+u2/2+3*u3,
L[{A,B},{B},0] -> (ul+6*u2+6*u3)/2,
L[{A},{A,B},0] -> u2/2+u3,
L[{A,B},{A,B}] -> 4*(u4-ub)}}

A.1.2 Cas d’un systéme ternaire

Nous reprenons ici le travail effectué par Cerba [89Cer] avec reduce. Ce travail
s’est révélé nécessaire car les expressions auxquelles il avait abouti ne garantissait pas un
extremum pour le désordre lors de 'attribution de valeurs quelconques aux parametres
restés libres. Notre démarche differera essentiellement de la sienne par I'introduction des
contraintes provenant de chacun des systemes binaires. Nous n’utiliserons pas comme
lui de résolution partielle, vraisemblable source de ses erreurs.

Les notations utilisées et la démarche suivie dans ce cas sont tres proches de celles
adoptées dans le cas du binaire; les commentaires sont donc un peu moins nombreux.

Fichier d’entrée

e[1]1=A;
e[2]=B;
e[3]=C;

GM=0

Do [GM=GM+y [1,e[i1]1*y[2,e[j11*G[e[il,e[j1]1,{i,3},{]j,3}]

Do [GM=GM+y [1,e[i11*y[1,e[j11*y[2,e[k]1*L[{e[i],e[j1},{e[k]1}],
{i,2},{j,i+1,3},{k,3}]

Do [GM=GM+y[2,e[i]1]1*y[2,e[j1]1*y[1,e[k]1]1*L[{e[k]1},{e[il,e[j1}],
{i,2},{j,i+1,3},{k,3}]

Do [GM=GM+y [1,e[il]l*y[1,e[jI1]1*y[2,e[k]]*y[2,e[1]1]1*L[{e[i],e[j1},{e[k],e[1]13}],
{i,2},{j,i+1,3},{k,2},{1,k+1,3}]
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Do[L[{e[i],e[j1},{elk]}]=L[{e[i],e[j]1},{elk]},0]+
Ll{e[il,e[jl1},{elk]1},11*(y[1,e[il]-y[1,e[j11),
{i,2},{j,1+1,3},{k,3}]

Do[L[{e[k]},{elil,e[jI1}]=L[{e[k]},{e[i],e[j1},0]+
Ll{e[k]},{e[i]l,e[j1},11*(y[2,e[il]-y[2,e[j11),
{i,2},{j,1+1,3},{k,3}]

Do[If[i==j,G[e[i]l,e[j11=0],{1,3},{j,3}]

Contraintes pour assurer un extremum pour le désordre dans les trois systémes binaires

Do [{

Ll{elil,e[j1},{e[i1},0] = (3xG[e[il,e[j11)/2+Gle[j]1,el[il]/2-
(3%L[{e[i],e[j1},{elil,e[j1}])/8+3*L[{e[j1},{el[il,e[j1},0]-

6+xL[{e[j1},{el[il,e[j1},1]1+L[{e[i],e[j1},{e[i1},11/2+
(3%L[{e[i],e[j1},{e[j1},11)/2,

L[{elil,e[j1},{e[j1},0] = -G[e[i],e[jl11+3*Gle[j]1,e[i1]1+
3*xL[{e[j1},{elil,e[j1},0]1-3*L[{e[j1},{e[i],e[j1},1]+
L[{elil,e[j1},{e[j1},11,

L[{e[i]1},{e[il,e[j1},0] = -G[el[il,e[j11/2+G[e[j],e[i]]/2-
(3%L[{e[i],e[j1},{elil,e[j1}]1)/8+L[{e[jl1},{el[il,e[j1},0]-

3xL[{e[j1},{el[il,e[j1},1]1+L[{e[i],e[j1},{e[i]1},11/2
+L[{e[i]l,e[j1},{e[j1},11/2,

Ll{elil},{e[i],e[j1},1] = L[{el[il,el[j1},{elil,e[jI1}]1/4+
L[{e[j1},{elil,e[j1},1]

},.{i,2},{j,i+1,3}]

Do[y[s,Cl=1-y[s,Bl-yl[s,A],{s,2}]
GM=Expand [GM]

dgy[1,A1=D[GM,y[1,A]]
dgy[1,B1=D[GM,y[1,B]]
dgy[2,A1=D[GM,y[2,A]]
dgy[2,B1=D[GM,y[2,B]]
dg=dgy[1,A]l*dy[1,A]l+dgy[1,Bl*dy[1,B]+
dgy[2,Al*dy[2,A]+dgy[2,B]*dy[2,B]

dy[2,A]=-3*dy[1,A]
dy [2,B]=-3*dy[1,B]

y[2,A]=y[1,A]
y[2,B]=y[1,B]
dg=Expand [dg]

Décomposition de dg

dg = AA dua + BB dub

AA = AUA[1] + AUA[2] ua + AUA[3] ua? + AUA[4] ua®

AUA[i] = AUAUBJI, 1] + AUAUBJI, 2] ub + AUAUBJ, 3] ub? + AUAUBJ}, 4] ub®
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BB = BUAJ1] + BUA[2] ua + BUAJ[3] ua? + BUA[4] ua?
BUA[i] = BUAUB[\;, 1] + BUAUB[I, 2] ub + BUAUBJ, 3] ub? + BUAUBJ}, 4] ub?

AA=Coefficient [dg,dual

Array[AUA,{4}]

AUA[1]1=AA/ .{ua->0}

Do [{AUA[i+1]=Coefficient [AA,ua~il},{i,3}]

Array[AUAUB, {4,4}]

Do [AUAUB[i,1]=AUA[i]/.{ub->0},{i,4}]

Do [{AUAUB[i, j+1]=Coefficient [AUA[i],ub~j1},{i,4},{j,3}]
AR=AA

Do [{AR=AR-AUAUB[i, jl*ua~(i-1)*ub~ (j-1)},{i,4},{j,4}]
AR=Expand [AR]

BB=Coefficient [dg,dub]

Array[BUA,{4}]

BUA[1]1=BB/.{ua->0}

Do [{BUA[i+1]=Coefficient[BB,ua"~il},{i,3}]

Array[BUAUB, {4,4}]

Do [BUAUB[i,1]=BUA[i]/.{ub->0},{i,4}]

Do [{BUAUB[i, j+1]=Coefficient [BUA[i],ub~j1},{i,4},{j,3}]
BR=BB

Do [{BR=BR-BUAUB[i, jl*ua~(i-1)*ub~(j-1)},{i,4},{j,4}]
BR=Expand [BR]

n=0

Do [If[AUAUB[i, j1=!=0,n=n+1],{i,4},{j,4}]
Do [If[BUAUBI[i, jl=!=0,n=n+1],{i,4},{j,4}]
Array[AB,{n}]

n=0

Do [If[AUAUB[i, jl=!=0,{AB[n+1]1=AUAUB[i, j],n=n+1}],
{i,4},{j.4}]

Do [If[BUAUB[i,jl=!=0,{AB[n+1]1=BUAUB[i, j],n=n+1}],
{i,4},{j.4}]

Do[AB[i]=Expand[AB[i]],{i,n}]

Simplify[Solve [{AB[1]==0,AB[2]==0,AB[3]==0,AB[4]==0,AB[5]==0,AB[6]==0,
AB[7]1==0,AB[8]==0,AB[9]==0,AB[10]==0,AB[11]==0,AB[12]==0},
{L[{A},{B,C},0]1,L[{B},{A,C},0],L[{C},{A,B},0],

L[{B,C},{A},0],L[{A,C},{B},0],L[{A,B},{C},0],
L[{A},{B,C},1],L[{B},{A,C},1],L[{C},{A,B},1],
L[{B,C},{A},1]1,L[{A,C},{B},1],L[{A,B},{C}, 11,
L[{A,B},{A,C}],L[{A,B},{B,C}],L[{A,C},{A,B}],
L[{A,C},{B,C}H ,L[{B,C},{A,B}],L[{B,C},{A,C}]
}1>>112ter.resint

Résolution générale: seuls 8 paramétres peuvent étre exprimés en fonction des autres; il
reste donc 10 paramétres ternaires libres. Les résolutions suivantes se placent dans le
cas particulier o on ne considére pas les interactions stmultanées sur deux sous-réseaux.
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Do[L[{e[i]l,e[j1},{el[k],e[11}]1=0,{i,2},{j,i+1,3},{k,2},{1,k+1,3}]

Simplify[Solve [{AB[1]==0,AB[2]==0,AB[3]==0,AB[4]==0,AB[5]==0,AB[6]==0,
AB[7]1==0,AB[8]==0,AB[9]==0,AB[10]==0,AB[11]==0,AB[12]==0},
{L[{A},{B,C},0],L[{B},{A,C},0],L[{C},{A,B},0],

L[{B,C},{A},0],L[{A,C},{B},0],L[{A,B},{C},0],
L[{A},{B,C},1],L[{B},{A,C},1],L[{C},{A,B},1],
L[{B,C},{A},1],L[{A,C},{B},1],L[{A,B},{C},1]
}H1>>112ter.resl

Do[{Gl[e[i]l,e[j1] = utlelil,el[jl],
Glel[j1,el[i]1] = u2[elil,e[jI],
L[{e[j1},{e[il,e[j1},0] = uilelil,e[j11/2+u3lelil,e[j1],
L[{e[i]},{elil, e[jl1},1] = u4lelil,eljl1,
L[{e[j1},{elil,e[j1},1] = ub[elil,e[j1],
L[{e[i],e[j1},{el[il},1] = 3*u4l[elil,e[j1],
L[{e[i],e[j1},{e[j1},1] = 3*uS[elil,eljl1],
L[{elil,e[j1},{e[il1},0] = 3*ullel[il,el[jl]1+u2lel[il,e[j11/2+
3xu3dleli],e[j11,
Ll{e[il,e[j1},{e[j13},0] = (uile[il,e[jl11+6*u2lelil,e[j11+
6*u3lelil,e[j11)/2,
L[{e[i1},{e[il,e[j1},0] = u2lelil,el[j11/2+u3[e[il,e[jI1,
Li{e[il,e[j1},{e[il,e[j1}] = 4*(ualelil,e[j11-ublelil,el[j11),
uslelil,e[j11=u4le[il,e[j11},
{i,2},{j,i+1,3}]

Do[AB[i]=Expand[AB[i]],{i,n}]

Simplify[Solve [{AB[1]==0,AB[2]==0,AB[3]==0,AB[4]==0,AB[5]==0,AB[6]==0,
AB[7]1==0,AB[8]==0,AB[9]==0,AB[10]==0,AB[11]==0,AB[12]==0},
{L[{A},{B,C},0],L[{B},{A,C},0],L[{C},{A,B},0],

L[{B,C},{A},0],L[{A,C},{B},0],L[{A,B},{C},0],
L[{A},{B,C},1],L[{B},{A,C},1],L[{C},{A,B},1],
L[{B,C},{A},1],L[{A,C},{B},1],L[{A,B},{C},1]
}1>>112ter.res?

Do[u2[le[il,e[jll=ullelil,e[j1]1,{i,2},{j,i+1,3}]

L[{A,C},{B},1] = 3*u4[A,C]

L[{A,B},{C},0] = 3*ui[A,B] + u2[A,B]/2 + 3*u3[A,B]

L[{A,C},{B},0] = 3*ui[A,C] + u2[A,C]/2 + 3*u3[A,C]

L[{B,C},{A},0] = 3*u1l[B,C] + u2[B,C1/2 + 3*u3[B,C]

Do[AB[i]=Expand[AB[i]],{i,n}]

Simplify[Solve [{AB[1]==0,AB[2]==0,AB[3]==0,AB[4]==0,AB[5]==0,AB[6]==0,
AB[7]1==0,AB[8]==0,AB[9]==0,AB[10]==0,AB[11]==0,AB[12]==0},
{L[{A},{B,C},0],L[{B},{A,C},0],L[{C},{A,B},0],

L[{A},{B,C},1]1,L[{B},{A,C},1]1,L[{C},{A,B},1],
L[{B,C},{A},1]1,L[{A,B},{C},1]
}11>>112ter.res3



194

Fichiers de sortie

Le fichier de résultats dans le cas le plus général 112ter.resint est le suivant:

{{L[{4},{B,C},0] —>

(-32xG[A,B] - 32xG[A,C] + 96%G[B,A] - 32%G[B,C] + 96%G[C,A] -
64xG[C,B] - 3*L[{A,B},{A,B}] - 3*L[{A,C},{a,C}] -
56xL[{A,C},{B,C}] + 24xL[{B,C},{A,C}] - 3«L[{B,C},{B,C}H] +
92«L[{A},{B,C},1] + 96*L[{B},{A,B},0] - 144xL[{B},{A,B},1] +
12xL[{B},{A,C}, 1] 96xL[{C},{A,C},0] - 166«L[{C},{A,C},1] -
64*L[{C},{B,C},0] + 4xL[{C},{B,C},1] + 12+L[{A,B},{A},1] +
36xL[{A,B},{B},1] - 32xL[{A,B},{C},0] + 12«L[{A,C},{A},1] -
32«L[{A,C},{B},0] + 20x«L[{A,C},{B},1] + 16xL[{A,C},{C},1] +
48+L[{B,C},{A},0] - 60%L[{B,C},{A},1] + 12«L[{B,C},{B},1] +
16xL[{B,C},{C},1]1)/80,

L[{B},{A,C},0] ->
(48+G[A,B] - 32*G[A,C] + 16%G[B,A] - 32*G[B,C] - 64*G[C,A] +
96xG[C,B] - 3%L[{A,B},{A,B}] - 3*L[{A,C},{A,C}] +
24xL[{A,C},{B,C}] - 56%L[{B,C},{A,C}] - 3*L[{B,C},{B,C}] +
12xL[{A},{B,C},1] + 96xL[{B},{A,B},0] - 144xL[{B},{A,B},1] +
92+L[{B},{A,C},1] - 64*L[{C},{A,C},0] + 4*L[{C},{A,C},1] +
96xL[{C},{B,C},0] - 156%L[{C},{B,C},1] + 12*L[{A,B},{A},1] +
36*L[{A,B},{B},1] - 32*L[{A,B},{C},0] + 12+L[{A,C},{A},1] +
a8+L[{A,C},{B},0] - 60+L[{A,C},{B},1]1 + 16*L[{A,C},{C},1] -
32xL[{B,C},{A},0] + 20xL[{B,C},{A},1] + 12xL[{B,C},{B},1] +
16xL[{B,C},{C},11)/80,

L[{C},{A,B},0] —>
(-16%xG[A,B] + 24%G[A,C] - 32%G[B,A] + 24xG[B,C] + 8*G[C,A] +
8xG[C,B] + L[{A,B},{A,B}] + L[{A,C},{A,C}] -
8«L[{A,C},{B,C}] - 8«L[{B,C},{A,C}] + L[{B,C},{B,C}] -
4xL[{A},{B,C},1] - 32«L[{B},{A,B},0] + 48+L[{B},{A,B},1] -
4xL[{B},{A,C},1] + 48+L[{C},{A,C},0] - 68+L[{C},{A,C},1] +
48«L.[{C},{B,C},0] - 68+L[{C},{B,C},1] - 4*L[{A,B},{A},1] -
12+¢L[{A,B},{B},1] + 24xL[{A,B},{C},0] - 4=L[{A,C},{A},1] -
16xL[{A,C},{B},0] + 20«L[{A,C},{B},1] + 8+L[{A,C},{C},1] -
16xL[{B,C},{A},0] + 20«L[{B,C},{A},1] - 4*L[{B,C},{B},1] +
8xL[{B,C},{C},1]) /40,

+ 1+ + +

L[{A,B},{A,C}] >
(3«L[{A,B},{A,B}] + 11«L[{A,C},{A,C}] + 24xL[{A,C},{B,C}] +
8+L[{B,C},{A,C}] + 3+L[{B,C},{B,C}] - 60*L[{A},{B,C},1] -
76xL[{B},{A,C},1] + 76xL[{C},{A,C},1] + 60%L[{C},{B,C},1] +
20«L[{A,B},{A},1] + 12xL[{A,B},{B},1] - 32xL[{A,B},{C},1]
12xL[{A,C},{A},1] + 12x«L[{A,C},{B},1] + 28xL[{B,C},{A},1]
12xL[{B,C},{B},1] - 16xL[{B,C},{C},11)/32,

L[{A,B},{B,C}] ->
(3+L[{A,B},{A,B}] + 3xL[{A,C},{A,C}] + 8«L[{A,C},{B,C}] +
24xL[{B,C},{A,C}] + 11xL[{B,C},{B,C}] - 76%L[{A},{B,C},1]
60+L[{B},{A,C},1] + 60*L[{C},{A,C},1] + 76xL[{C},{B,C},1]
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12«L[{A,B},{A},1] - 20«L[{A,B},{B},1] + 32xL[{A,B},{C},1]
12«L[{A,C},{A},1] + 28«L[{A,C},{B},1] - 16xL[{A,C},{C},1]
12«L[{B,C},{A},1] - 12«L[{B,C},{B},11)/32,
L[{A,C},{A,B}] —>
(5%L[{A,B},{A,B}] - 3xL[{A,C},{A,C}] + 72xL[{A,C},{B,C}] -
40%L[{B,C},{A,C}] + 5+L[{B,C},{B,C}] - 100xL[{A},{B,C},1]
44xL.[{B},{A,C},1] - 44xL[{C},{A,C},1] +
100*L[{C},{B,C},1] + 12+«L[{A,B},{A},1] +
20xL[{A,B},{B},1] - 32xL[{A,B},{C},1] + 44xL[{A,C},{A},1]
108*L[{A,C},{B},1] + 64xL[{A,C},{C},1] +
68+xL[{B,C},{A},1] - 20xL[{B,C},{B},1] - 48xL[{B,C},{C},11)/32,
L[{B,C},{A,B}] —>
(5*L[{A,B},{A,B}] + 5xL[{A,C},{A,C}] - 40xL[{A,C},{B,C}] +
72xL[{B,C},{A,C}] - 3«L[{B,C},{B,C}] + 44x«L[{A},{B,C},1] -
100*L[{B},{A,C},1] + 100«L[{C},{A,C},1] -
44xL[{C},{B,C},1] - 20*L[{A,B},{A},1] - 12xL[{A,B},{B},1] +
32xL[{A,B},{C},1] - 20*L[{A,C},{A},1] + 68*L[{A,C},{B},1] -
48«L[{A,C},{C},1] - 108+L[{B,C},{A},1] +
44xL[{B,C},{B},1] + 64xL[{B,C},{C},1]1)/32,
L[{c},{A,B},11 >
L[{A,B},{A,B}1/8 + L[{A,C},{A,C}]/8 - L[{A,C},{B,C}] +
L[{B,C},{A,C}] - L[{B,C},{B,C}]1/8 + (3xL[{A},{B,C},11)/2 +
L[{B},{A,B},1] - (3*L[{B},{A,C},11)/2 + (3*L[{C},{A,C},11)/2 -
(3+L[{C},{B,C},11)/2 - L[{A,B},{A},1]1/2 - L[{A,B},{B},11/2 +
L[{A,B},{C},1] - L[{A,C},{A},11/2 + (3xL[{A,C},{B},11)/2 -
L[{a,c},{C},1] - (3*L[{B,C},{A},11)/2 + L[{B,C},{B},11/2 +
L[{B,C},{C},11}}

=+

=+

Le fichier l12ter.resl obtenu en supprimant les interactions simultanées sur deux
sous-réseaur est le sutvant:

{{L[{A},{B,C},0] —>

(-2xG[A,B] - 2*G[A,C] + 6xG[B,A] - 2%G[B,C] + 6*G[C,A] -
4xG[C,B] + 6+L[{B},{A,B},0] - 9*L[{B},{A,B},1] +
6*L[{C},{A,C},0] - 9xL[{C},{A,C},1] - 4«L[{C},{B,C},0] +
6xL[{C},{B,C},1] + L[{A,B},{A},1] + 2xL[{A,B},{B},1] -
2+L[{A,B},{C},0] + L[{A,C},{A},1] - 2+L[{A,C},{B},0] +
2+L[{A,C},{C},1] + 3xL[{B,C},{A},0] - L[{B,C},{B},1] -
L[{B,C},{C},11)/5,

L[{B},{A,C},0] —>
(3*G[A,B] - 2xG[A,C] + G[B,A] - 2*G[B,C] - 4%G[C,A] + 6*G[C,B] +
6xL[{B},{A,B},0] - 9xL[{B},{A,B},1] - 4xL[{C},{a,C},0] +
6*xL[{C},{A,C},1] + 6xL[{C},{B,C},0] - 9+L[{C},{B,C},1] +
L[{A,B},{A},1] + 2«L[{A,B},{B},1] - 2xL[{A,B},{C},0] -
L[{A,C},{A},1] + 3xL[{A,C},{B},0] - L[{A,C},{C},1] -
2xL[{B,C},{A},0] + L[{B,C},{B},1] + 2xL[{B,C},{C},11)/5,

L[{c},{aA,B},0] —>
(-2«G[A,B] + 3*G[A,C] - 4xG[B,A] + 3*G[B,C] + G[C,A] + G[C,B] -



196

4xL[{B},{A,B},0] + 6xL[{B},{A,B},1] + 6xL[{C},{A,C},0] -
9«L[{C},{A,C},1] + 6xL[{C},{B,C},0] - 9xL[{C},{B,C},1] -
L[{A,B},{A},1]1 - L[{A,B},{B},1]1 + 3*L[{A,B},{C},0] +
L[{A,C},{A},1] - 2«L[{A,C},{B},0] + 2xL[{A,C},{C},1] -
2«L[{B,C},{A},0] + L[{B,C},{B},1]1 + 2xL[{B,C},{C},11)/5,

L[{C},{A,B},1] -> (10+L[{B},{A,B},1] - L[{A,B},{A},1] +
L[{A,B},{B},1]1 + 5*L[{A,C},{A},1] - 10%L[{A,C},{B},1] +
5xL[{A,C},{C},1] + L[{B,C},{B},1] - L[{B,C},{C},11)/10,

L[{A,B},{C},1] -> (2xL[{A,B},{A},1] + 3«L[{A,B},{B},1] +
2«L[{A,C},{A},1] - 5xL[{A,C},{B},1] + 3«L[{A,C},{C},1] +
L[{B,C},{B},1]1 - L[{B,C},{C},11)/5,

L[{A},{B,C},1] -> (10+L[{C},{B,C},1] - L[{A,B},{A},1] +
L[{A,B},{B},1]1 + 5*L[{A,C},{A},1] - 10%L[{A,C},{B},1] +

5xL[{A,C},{C},1] + L[{B,C},{B},1] - L[{B,C},{C},11)/10,

L[{B},{A,C},1] —>
(10xL[{C},{A,C},1]1 + L[{A,B},{A},1]1 - L[{A,B},{B},1] -
5xL[{A,C},{A},1] + 10+L[{A,C},{B},1] - 5xL[{A,C},{C},1] -
L[{B,C},{B},1] + L[{B,C},{C},11)/10,

L[{B,C},{A},1]1 -> (-L[{A,B},{A},1] + L[{A,B},{B},1] +
3«L[{A,C},{A},1] - 5xL[{A,C},{B},1] + 2«L[{A,C},{C},1] +
3*xL[{B,C},{B},1] + 2xL[{B,C},{C},11)/5}}

Il ne reste alors plus que quatre parameétres ternaires indépendants. Ceci apparait
encore plus nettement dans le fichier 112ter.res2 aprés Uintroduction des contraintes
finales obtenues dans le cas du systéme binaire

{{L[{A},{B,C},0] —>
(-2xL[{A,B},{C},0] - 2«L[{A,C},{B},0] + 3*L[{B,C},{A},0] +
ull[A,B] + ul[A,C] - 4*xul[B,C] + 6%u2[A,B] + 6%u2[A,C] -
4xu2[B,C] + 6*xu3[A,B] + 6%u3[A,C] - 4xu3[B,C]l)/5,

L[{B},{A,C},0] ->
(-2xL[{A,B},{C},0] + 3«L[{A,C},{B},0] - 2xL[{B,C},{A},0] +
6*%ul[A,B] - 4%ullA,C] + ul[B,C] + u2[A,B] - 4%u2[A,C] +
6*u2[B,C] + 6%u3[A,B] - 4%u3[A,C] + 6%u3[B,C])/5,
L[{c},{aA,B},0] ->
(3*xL[{A,B},{C},0] - 2xL[{A,C},{B},0] - 2«L[{B,C},{A},0] -
4xul[A,B] + 6%ul[A,C] + 6*%ull[B,C] - 4%u2[A,B] + u2[A,C] +
u2[B,C] - 4%u3[A,B] + 6*u3[A,C] + 6*u3[B,C])/5,
L[{C},{A,B},1] -> -L[{A,C},{B},1] + u4[A,B] + 3*u4[A,6C],
L[{A,B},{C},1] -> -L[{A,C},{B},1] + 3xu4[A,B] + 3%u4[A,C],
L[{A},{B,C},1] -> -L[{A,C},{B},1] + 3%u4[A,C] + u4[B,C],
LI[{B},{A,C},1] -> L[{A,C},{B},1] - 2xu4[A,C],
L[{B,C},{A},1] -> -L[{A,C},{B},1] + 3%u4[A,C] + 3*u4[B,CIl}}

En prenant en plus Uhypothése que les paramétres d’interaction du premier ordre
sont indépendants de l’occupation de l’autre sous-réseau dans les systémes binaires
(ul[L,J]=u2[L,J]) et en exprimant les paramétres ternaires libres comme il suit:

L[{A,C},{B},1] = 3*u4[A,C]
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L[{A,B},{C},0]
L[{A,C},{B},0]
L[{B,C},{A},0]

3xul[A,B] + u2ab[A,B]/2 + 3*u3ab[A,B]
3xul[A,C] + u2[A,C]/2 + 3%u3[A,C]
3xul[B,C] + u2[B,C]/2 + 3%u3[B,C]

on obtient dans le fichier 112ter.res8 tous les paramétres d’interaction indépendants de
Poccupation sur l'autre sous-réseau.

{{L[{A},{B,C},0]
L[{B},{4,C},0]
L[{C},{4,B},0]
L[{C},{4,B},1]
L[{A,B},{C},1]
L[{A},{B,C},1]
L[{B},{A,C},1]
L[{B,C},{A},1]

ul[B,Cl/2 + u3[B,C],
ullA,Cl/2 + u3[A,C],
ull[A,B]/2 + u3[A,B],
u4[A,B],

3xud[A,B],

u4[B,C],

u4[A,C],

3xu4[B,Cl1}}

En injectant les résultats obtenus dans le fichier ter.resint dans l'expression de G on
obtient bien dg nul alors que les relations rapportées par Cerba, dans les conditions dans
lesquelles il a mené sa résolution c’est-a-dire

L[{A,C},{A},1]1=0
L[{A,C},{C},1]1=0
L[{A},{A,C},1]=0
L[{C},{A,C},1]=0
L[{A,B},{A,B}]=0
L[{A,C},{A,C}]=0
L[{B,C},{B,C}]=0
L[{A,B},{A,C}]=0
L[{A,B},{B,C}]=0
L[{A,C},{A,B}]=0
L[{A,C},{B,C}]=0
L[{B,C},{A,B}]=0
L[{B,C},{A,C}]=0

conduisent a:

dg = -16xdy[1,AT1*L[{C},{B,C},1]1*y[1,B] +
(52%dy [1,A1*L[{C},{B,C},11xy[1,Al*y[1,B])/3 +
(28xdy [1,B1*L[{C},{B,C} *y[1,Al*y[1,B]1)/3 -
(4xdy[1,A1*L[{C},{B,C}1*y[1,A] 2%y[1,B]1)/3 -
(28%dy [1,B1*L[{C},{B,C}1*y[1,A1"2*y[1,B])/3 +
(52%dy [1,A1*L[{C},{B,C}]*y[1,B1"2)/3 +
(28%dy [1,A1*L[{C},{B,C}1*y[1,Al*y[1,B]"2)/3 +
(8+dy[1,B1*L[{C},{B,C}1*y[1,Al*y[1,B]"2)/3 -
(4xdy[1,A]1*L[{C},{B,C}]1*y[1,B]13)/3
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A.2 Contraintes imposées au modele a deux sous-
réseaux par le modele a quatre sous-réseaux

A.2.1 Cas d’un systeme binaire

Les notations utilisées ci-dessous sont les suivantes:

pour le modele a quatre sous-réseaux:

aa = "GV + G,
yals,i] fraction du sous-réseau s ocupée par 1’élément i,
gli,j,k,1] enthalpie libre du composé steechiométrique i:j:k:l,

LI{i,3},{X},{X},{X}] parametre d’interaction de i et j sur un
sous-réseau quelque soit 'occupation des autres sous-réseaux,

G4li,n,j,m] enthalpie libre molaire du composé i,j;,,

pour le modele a deux sous-réseaux:

aM2 — refG<p+ engo,
y2[s,il fraction du sous-réseau s ocupée par 1’élément i,
Gli,jl enthalpie libre du composé steechiométrique i:j,

LI{i,3},{k},n] parametre d’ordre n représentant 'interaction de i et j
sur le premier sous-réseau quand 1’autre est occupé par k,

LI{i,]},{k,1}] parametre d’interaction simultanée de i et j sur le premier
sous-réseau et de k et 1 sur le deuxieme,

G2[i,n,j,m] enthalpie libre du composé steechiométrique irjm.
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Fichier d’entrée

e[1]1=A;
e[2]=B;

GM4=0

Do [GM4=GM4+y4[1,e[i]]1*y4[2,e[j1]1*y4[3,e[k]11*y4[4,e[11]1*gle[i],e[j]1,e[k],e[11],
{i,2},{j,2},{k,2},{1,2}]

Do [GM4=GM4+y4[s,el[il]*y4[s,e[jI1*L[{e[il,e[j1},{X},{X},{X}],
{s,4},{i,1},{j,i+1,2}]

Dolglel[il,e[j],elk],e[1]11=U[e[i],e[j11+U[e[i],e[k]11+U[e[i]l,e[1]1]+
Ulel[j],el[k]1]1+U[e[j],e[1]1]1+U[e[k],e[1]1],{1,2},{j,2},{k,2},{1,2}]

Do[If[j<=1,Ule[i],e[j11=Ule[j],e[i11],{i,2},{j,2}]

Do[If[i==j,Ule[i],e[j11=01,{i,2},{j,2}]

Do[Ifl[glelil,eljl,elk],e[11]1==3%Ule[m],e[n]]&&i+j+k+1==3*m+n,
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],3,e[n],1]1],
{i,2},{j,2},1k,2},{1,2},{m,1},{n,m+1,2}]
Do[Ifl[glelil,eljl,elk],e[11]1==3%Ule[m],e[n]]&&i+j+k+1==m+3x*n,
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],1,e[n],3]1],
{i,2},{j,2},1k,2},{1,2},{m,1},{n,m+1,2}]
Do[If[glelil,e[j]l,el[k],e[1]1]1==4*U[e[m],e[n]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],2,e[n],2]],
{i,2},{j,2},1k,2},{1,2},{m,1},{n,m+1,2}]

GM4=Expand [GM4]

Lorsque l'on décrit la structure L1y avec le modéle & quatre sous-réseaux

Doly4ls,elill=y2[1,e[il]l,{s,3},{i,2}]
Doly4[4,elill=y2[2,e[il],{i,2}]
GM4=Expand [GM4]

GM2=0

Do [GM2=GM2+y2[1,e[i]1]*y2[2,e[j1]1*G[e[i],e[j1],{i,2},{j,2}]

Do [GM2=GM2+y2[1,e[i]]*y2[1,e[jI1]1*y2[2,e[k]]1*L[{e[i]l,e[j1},{ek]1}],
{i,1},{j,i+1,2},{k,2}]

Do [GM2=GM2+y2[2,e[i]]*y2[2,e[jI1]*y2[1,e[k]I*L[{e[k]1},{e[i],e[j1}]1,
{i,1},{j,i+1,2},{k,2}]

GM2=GM2+y2[1,A]*y2[1,B]*y2[2,A]*y2[2,B1*L[{A,B},{A,B}]

Do[L[{elil,e[j1},{elk]1}]=L[{el[i]l,e[j1},{elk]},0]+
Ll{elil,e[j1},{elk]},11*(y2[1,e[i1]1-y2[1,e[j1]),
{i,1},{j,i+1,2},{k,2}]

Do[L[{e[k]},{elil,e[jI1}]=L[{e[k]},{e[i],e[j1},0]+
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Ll{elk]l},{e[il,e[j1},11*(y2[2,e[i]1]-y2[2,e[jI1),
{i,1},{j,1i+1,2},{k,2}]

Do[If[i<=j,Gle[i],e[j11=G2[e[i],3,e[j],11],{i,2},{j,2}]
Do[If[j<=1i,Gle[i],e[j11=G2[e[j],1,e[1],3]1],{i,2},{j,2}]
Do[If[i==j,G[e[i],e[j11=0],4{1,2},{j,2}]

DG=GM4-GM2

Do[y2[s,B]l=1-y2[s,A]l,{s,2}]
DG=Expand [DG]

DGR=DG

Array[UVA,{4}]

UVA[1]=DGR/.{y2[2,A]->0}

Do [UVA[i+1]=Coefficient[DGR,y2[2,A]1"i],{i,3}]
Array[UAVA,{4,4}]

Do [UAVA[1,i]=UVA[i]l/.{y2[1,A]1->03},{i,4}]

Do [UAVA[i+1,jl=Coefficient[UVA[j],y2[1,A]1"~1i],{i,3},{j,4}]

Do [DGR=DGR-UAVA[1i, j1*y2[1,A1~{i-1}*y2[2,A1~{j-1},{i,4},{j,4}]
DGR=Expand [DGR]

DGR

n=0

Do [If[UAVA[i,jl='=0,n=n+11,{i,4},{j,4}]

Array[A,{n}]

n=0

Do [T [UAVA[i,j1=1=0,{A[n+11=UAVA[i,j]1,n=n+1}1,{i,4},{j,4}]

Simplify[Solve [{A[1]==0,A[2]==0,A[3]==0,A[4]==0,A[5]==0,A[6]==0,
A[7]1==0,A[8]==0,A[9]1==0,A[10]==0,A[11]==0,A[12]==0},
{G2[4A,3,B,1],G2[A,1,B,3],L[{A,B},{A},0],
L[{A,B},{A},1],L[{A,B},{B},0],L[{A,B},{B},1],
L[{A},{A,B},0],L[{A},{A,B},1],L[{B},{A,B},0],
L[{B},{A,B},1]1,L[{A,B},{A,B}]1}]] >> binli2.res

Fichier de sortie
Le fichier binl12.res résultant est le suivant:

{{G2[A,3,B,1] -> G4[A,3,B,1],

G2[A,1,B,3] -> G4[A,1,B,3],

L[{A,B},{A},0] -> (3%(-G4[A,1,B,3] + G4[A,2,B,2] + G4[A,3,B,1] +
2xL[{A,B},{X},{X},{X}1)) /2,

L[{A},{A,B},0] -> L[{A,B},{X},{X},{X}],

L[{A,B},{A},1] -> (G4[A,1,B,3] - 3*G4[A,2,B,2] + 3%G4[A,3,B,11)/2,

L[{A},{A,B},1] -> 0,

L[{A,B},{B},0] -> (3%(G4[A,1,B,3] + G4[A,2,B,2] - G4[A,3,B,1] +
2xL[{A,B},{X},{X},{X}1)) /2,
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L[{B},{A,B},0]
L[{A,B},{A,B}]
L[{A,B},{B},1]
L[{B},{A,B},1]

-> L[{A,B},{X},{X},{X}]1,

-> 0,

-> (-3%G4[A,1,B,3] + 3%G4[A,2,B,2] - G4[A,3,B,11)/2,
-> 0}}

Le changement de variables suivant:

G4[A,2,B,2]=4*%uab
G4[A,3,B,1]=3*uab+3*alpha
G4[A,1,B,3]=3*uab+3*beta

permet d’obtenir le méme résultat que [94Sun/:

{{G2[A,3,B,1] ->
G2[A,1,B,3] —>
L[{A,B},{A},0]
L[{A,B},{A},1]
L[{A},{A,B},0]
L[{A},{A,B},1]
L[{A,B},{B},0]
L[{B},{4,B},0]
L[{A,B},{A,B}]
L[{A,B},{B},1]
L[{B},{A,B},1]

3% (alpha + uab),
3% (beta + uab),

(3% (3*alpha - 3*beta + 2%L4ab + 4*uab))/2,
(3% (3*alpha + beta))/2,

L4ab,

0,

(3% (-3*alpha + 3xbeta + 2*L4ab + 4*uab))/2,
L4ab,

0,

(-3*(alpha + 3*beta))/2,

0}}

A.2.2 Cas d’un systéme ternaire

Le fichier ci-dessous adopte des notations similaires & celles introduites précédemment.
Précisons simplement les notations suivantes:

L[{i,j,k},{1}]

réseau lorsque le second est occupé par I’élément 1,

LI{1},{1,j,k}]

réseau lorsque le premier est occupé par |,

G4[i,n,j,m,k,

o]

est le parametre d’interaction entre i, j et k sur le premier sous-

le parametre d’interaction entre i,j et k sur le deuxiéme sous-

I’enthalpie libre molaire du composé i,jm,Ko.
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Fichier d’entrée

e[1]=A;
e[2]=B;
e[3]=C;

GM4=0

Do [GM4=GM4+y4[1,e[i]]*y4[2,e[j1]*y4[3,e[k]I*y4[4,e[1]1]*gle[i]l,e[j],e[k],e[1]],
{i,3%,{j,3},{k,3},{1,3}]

Do [GM4=GM4+y4[s,e[i]]*y4[s,e[jI1]1*L[{e[i],e[j1},{X},{X},{X}],
{s,4},{1,2},{j,i+1,3}]

Dolglelil,e[jl,elk],el111=Ule[il,e[j11+Ule[il,e[k]1]1+Ule[i],e[11]+
Uleljl,elk11+Ule[j],e[11]1+Ule[k],e[111,{1,3},{j,3},{k,3},{1,3}]

Do[If[j<=i,U[e[i]l,e[j11=Ule[j]1,e[1111,{i,3},{],3}]

Do[If[i==j,Ule[i],e[j11=01,{i,3},{j,3}]

Do[Ifl[glelil,eljl,elk],e[11]1==3%Ule[m],e[n]]&&i+j+k+1==3*m+n,
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],3,e[n],1]1],
{i,3},{j,3},{k,3},{1,3},{m,2},{n,m+1,3}]
Do[If[glelil,e[j]l,el[k],e[1]1]1==3*U[e[m],e[n]]&&i+j+k+1==m+3n,
glelil,e[j],e[k],e[1]11=G4[e[m],1,e[n],3]1],
{i,3},{j,3},{k,3},{1,3},{m,2},{n,m+1,3}]
Do[If[glelil,e[j]l,el[k],e[1]1]1==4*U[e[m],e[n]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],2,e[n],2]],
{i,3},{j,3},{k,3},{1,3},{m,2},{n,m+1,3}]
Do[If[glelil,el[j],e[k],e[1]11==Ule[m],e[n]]+2*U[e[m],e[0o]]1+2*%U[e[n],elo]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],1,e[n],1,e[0],2]],
{i,3%},{j,3},{k,3},{1,3},{m,1},{n,m+1,2},{o,n+1,3}]
Do[If[glelil,el[j],e[k],e[1]1]1==2%U[e[m] ,e[n]]1+U[e[m],e[0o]]1+2*%U[e[n],elo]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],1,e[n],2,e[0],11],
{i,3%},{j,3},{k,3},{1,3},{m,1},{n,m+1,2},{o,n+1,3}]
Do[If[glelil,e[j],elk],e[111==2%U[e[m],e[n]]1+2*U[e[m],elo]l]1+U[e[n],elo]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],2,e[n],1,e[0],11],
{i,3},4{j,3},{k,3},{1,3},{m,2},{n,m+1,2},{o,n+1,3}]

Doly4[s,elill=y2[1,el[il],{s,3},{i,3}]
Doly4[4,elill=y2[2,e[il],{i,3}]

GM4=Expand [GM4]

GM2=0

Do [GM2=GM2+y2[1,e[i]1]*y2[2,e[j1]1*G[e[i]l,e[j1],{i,3},{j,3}]

Do [GM2=GM2+y2[1,e[il]l*y2[1,e[j11*y2[2,e[k]1]1*L[{e[i],e[j1},{e[k]1}],
{i,2},{j,i+1,3},{k,3}]

Do [GM2=GM2+y2[2,e[i]1]1*y2[2,e[j11*y2[1,e[k]1]1*L[{e[k]1},{e[i],e[j1}]1,
{i,2},{j,i+1,3},{k,3}]

Do [GM2=GM2+



A. CONTRAINTES POUR MODELISER LES PHASES ORDONNEES 203

y2[1,el[il]*y2[1,e[jI1]1*y2[1,e[k]]1*y2[2,e[111*L[{e[i],e[j],e[k]1},{e[1]1}],
{i,1},{j,i+1,2},{k,j+1,3},{1,3}]
Do [GM2=GM2+
y2[2,e[i]1]1*y2[2,e[j1]1*y2[2,e[k]1]1*y2[1,e[1]11*L[{e[1]1},{e[i],e[j],e[k]1}],
{i,1},{j,i+1,2},{k,j+1,3},{1,3}]

Do[L[{el[i],e[j1},{e[k]1}]=L[{e[i],e[j1},{e[k]},0]+
L[{el[i]l,e[j1},{elk]1},1]1x(y2[1,e[i1]-y2[1,e[j11),
{i,2},{j,i+1,3},{k,3}]
Do[L[{e[k]},{e[i],e[j1}]=L[{e[k]},{el[i]l,e[j1},0]+
L[{elk]l},{el[il,e[j1},11x(y2[2,e[i1]-y2[2,e[jI11),
{i,2},{j,i+1,3},{k,3}]

Do[If[i<=j,Gle[il,e[jl1=G2[e[i],3,e[j],11],{i,3},{j,3}]
Do[If[j<=i,Gle[il,e[jl1=G2[e[j],1,e[i],3]1],{i,3},{j,3}]
Do[If[i==j,G[e[i]l,e[j11=0],{1,3},{j,3}]

Do[{G2[e[i],3,e[j],1] = G4[e[i]l,3,e[j],1],

G2[e[il,1,e[j],3] = G4[el[il,1,e[j]1,3],

L[{e[i],e[j1},{e[i1},0] = (3*(-G4[e[il,1,e[j1,3] + G4[elil,2,e[j]1,2] +
G4lelil,3,e[j1,1] + 2+L[{el[il,e[j1},{X},{X},{X3}1))/2,

Ll{e[i1},{e[i],e[j1},0] = L[{el[il,e[j1},{X},{X},{X}]1,

L[{el[il,e[j1},{e[il},1] (G4[elil,1,e[j1,3] - 3xG4[e[il,2,e[j],2] +
3xG4[e[i],3,e[j1,11)/2,

L[{elil},{e[il,e[j1},11 = O,

Ll{el[il,e[j1},{e[j1},01 = (3*(G4[el[il,1,e[j1,3]1 + G4[el[il,2,e[j],2] -
G4lelil,3,e[j1,1] + 2+L[{el[il,e[j1},{X},{X},{X3}1))/2,

Ll{e[j1},{e[i],e[j1},0] = L[{elil,e[j1},{X},{X},{X}]1,

L[{e[i],e[j1},{elil,e[j1}] = O,

L[{e[i]l,e[j1},{e[j1},1] = (-3%G4[e[i],1,e[j]1,3] + 3xG4[e[i],2,e[j]1,2] -
G4[el[i]l,3,e[j1,11)/2,

L{{e[j1},{e[i],e[j1},11 = 0},{i,2},{j,i+1,3}]

n +

I+ 1 n

DG=GM4-GM2
Do[y2[s,Cl=1-y2[s,Al-y2[s,B],{s,2}]
DG=Expand [DG]

DGR=DG

Array[VVB,{4}]

VVB[1]1=DGR/.{y2[2,B]1->0}

Do [VVB[i+1]=Coefficient[DGR,y2[2,B]"i],{i,3}]
Array[VAVB,{4,4}]
Do[VAVB[1,i]=VVB[il/.{y2[2,A]1->0},{i,4}]

Do [VAVB[i+1,j]l=Coefficient[VVB[j],y2[2,A]1"1i],{i,3},{j,4}]
Array[UBVAVB,{4,4,4}]

Do [UBVAVB[1,i,j]1=VAVBI[i,jl/.{y2[1,B]1->0},{i,4},{j,4}]
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Do [UBVAVB[i+1,k,jl=Coefficient [VAVB[k,jl,y2[1,B]1"il,{i,3},{k,4},{j,4}]

Array[UAUBVAVB,{4,4,4,4}]

Do [UAUBVAVBI[1,i,k, j1=UBVAVB[i, k,j1/.{y2[1,A1->03},{i,4},{k,4},{j,4}]

Do [UAUBVAVB[i+1,1,k, jl1=Coefficient [UBVAVB[1,k,j],y2[1,A1"1i],
{i,3},{1,4},{k,4},{j,4}]

Do [DGR=DGR-
UAUBVAVBI[i,j,k,11*y2[1,A]~{i-1}*y2[1,B]~{j-1}*y2[2,A] ~{k-1}*y2[2,B] ~{1-1},
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4}]

DGR=Expand [DGR]

n=0

Do [If[UAUBVAVB[i,j,k,11=!=0,n=n+11,{i,4},{j,4},{k,4},{1,4}]

Array[A,{n}]

n=0

Do [Tf [VAUBVAVB[i,j,k,1]=1=0,{A[n+1]=UAUBVAVB[i,j,k,1],n=n+1}],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4}]

Simplify[Solve [{A[1]==0,A[2]==0,A[3]==0,A[4]==0,A[5]==0,A[6]==0,
A[7]1==0,A[8]==0,A[9]==0,A[10]==0,A[11]1==0,A[12]==0,
A[13]==0,A[14]==0,A[15]==0,A[16]1==0,A[17]==0,
A[18]==0,A[19]==0,A[20]==0,A[21]==0,A[22]==0,
A[23]==0,A[24]==0,A[25]1==0,A[26]1==0,A[27]1==0,A[28]==0},

{L[{A,B,C},{A}],L[{A,B,C},{B}],L[{A,B,C},{C}],
L[{A},{A,B,C}],L[{B},{A,B,C}],L[{C},{A,B,C}],
L[{A,B},{C},0]1,L[{c},{A,B},0],L[{A,B},{C},1],
L[{C},{A,B},1],L[{A,C},{B},0],L[{B},{A,C},0],
L[{A,C},{B},1],L[{B},{A,C},1]1,L[{B,C},{A},0],
L[{A},{B,C},0]1,L[{B,C},{A},1],L[{A},{B,C},11}]1] >> terli2.res

Fichier de sortie
Fichier de résultats terl12.res

{{L[{4,B,C},{A}] -> (2%G4[A,1,B,3] + 2*G4[A,1,C,3] - 3%G4[A,2,B,2] -
3%G4[A,2,C,2] - 3%G4[A,3,B,1] - 3%G4[A,3,C,1] -
3*G4[A,1,B,1,C,2] - 3*G4[A,1,B,2,C,1] +
12%G4[A,2,B,1,C,1]1)/2,
L[{A,B,C},{B}] -> (-3*G4[A,1,B,3] - 3%G4[A,2,B,2] + 2%G4[A,3,B,1] +
2xG4[B,1,C,3] - 3%G4[B,2,C,2] - 3*G4[B,3,C,1] -
3%G4[A,1,B,1,C,2] + 12%G4[A,1,B,2,C,1] -
3%xG4[A,2,B,1,C,11)/2,
L[{A},{A,B,C}] -> 0,
L[{B},{A,B,C}] -> 0,
L[{a,B},{C},0] -> (3x(-G4[A,3,C,1] - G4[B,3,C,1] + G4[A,1,B,2,C,1] +
G4[A,2,B,1,C,1]1 + 2«L[{A,B},{X},{X},{X}1))/2,

L[{C},{A,B},0] -> L[{A,B},{X},{X},{X}]1,

L[{A,C},{B},0] -> (3*(-G4[A,3,B,1] - G4[B,1,C,3] + G4[A,1,B,1,C,2] +
G4[A,2,B,1,C,1]1 + 2«L[{A,C},{X},{X3},{X}1))/2,

L[{B},{A,C},0] -> L[{A,C},{X},{X},{X1}]1,

L[{B,C},{A},0] -> (3*(-G4[A,1,B,3] - G4[A,1,C,3] + G4[A,1,B,1,C,2] +
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G4[A,1,B,2,C,1] + 2«L[{B,C},{X},{X},{X}1))/2,

L[{A},{B,C},0] -> L[{B,C},{X},{X},{X1}]1,

L[{A,B},{C},1]1 -> (-G4[A,3,C,1] + G4[B,3,C,1] - 3%G4[A,1,B,2,C,1]
3%xG4[A,2,B,1,C,11)/2,

L[{C},{A,B},1]1 -> 0,

L[{a,C},{B},1] -> (-G4[A,3,B,1] + G4[B,1,C,3] - 3%G4[A,1,B,1,C,2]
3%xG4[A,2,B,1,C,11)/2,

L[{B},{A,C},1] -> O,

L[{B,C},{A},1] -> (-G4[A,1,B,3] + G4[A,1,C,3] - 3%G4[A,1,B,1,C,2]
3%xG4[A,1,B,2,C,11)/2,

L[{A},{B,C},1]1 -> 0,

L[{4,B,C},{C}] -> (-3*G4[A,1,C,3] - 3%G4[A,2,C,2] + 2*G4[A,3,C,1]
3%G4[B,1,C,3] - 3%G4[B,2,C,2] + 2%G4[B,3,C,1] +
12%xG4[A,1,B,1,C,2] - 3*G4[A,1,B,2,C,1] -
3%G4[A,2,B,1,C,1]1)/2

L[{c},{A,B,C}] -> 0}}

=+

=+

=+

Si on exprime les enthalpies libres de formation des composés stechiométriqgue comme
ol suit:

Do[{ G4[e[il,2,e[j],2]
G4lel[il,3,e[j],1]
Galelil,1,e[j1,3]

{1,2},{j,1i+1,3}]

axule[i],e[j11,
3*%ule[i],e[jl] + 3*alphalel[il,el[jl],
3*xule[i],e[j1] + 3*betalelil,e[jl] 1},

les résultats s’expriment de la maniere suivante:

{{L[{4,B,C},{A}] -> (3*(-3*alpha[A,B] - 3*alpha[A,C] + 2+betal[A,B] +
2%betal[A,C] - G4[A,1,B,1,C,2] - G4[A,1,B,2,C,1] +
4xG4[A,2,B,1,C,1]1 - 5xulA,B] - 5%ulA,C]))/2,

L[{A,B,C},{B}] -> (3%(2xalphalA,B] - 3*alpha[B,C] - 3%betal[A,B] +
2xbeta[B,C] - G4[A,1,B,1,C,2] + 4xG4[A,1,B,2,C,1] -
G4[A,2,B,1,C,1] - 5*u[A,B] - 5*ulB,Cl))/2,

L[{A},{A,B,C}] -> 0,

L[{B},{A,B,C}] -> 0,

L[{A,B},{C},0] -> (3x(-3*alphalA,C] - 3*alphalB,C] + G4[A,1,B,2,C,1] +
G4[A,2,B,1,C,1] + 2«L[{A,B},{X},{X},{X}] - 3xul[A,C] -
3*xu[B,Cl))/2,

L[{C},{A,B},0] -> L[{A,B},{X},{X},{X}]1,

L[{A,C},{B},0] -> (3x(-3*alphalA,B] - 3*beta[B,C] + G4[A,1,B,1,C,2] +
G4[A,2,B,1,C,1] + 2«L[{A,C},{X},{X},{X}] - 3xu[A,B] -
3*xu[B,Cl))/2,

L[{B},{A,C},0] -> L[{A,C},{X},{X},{X}],

L[{B,C},{A},0] -> (3*(-3*beta[A,B] - 3*beta[A,C] + G4[A,1,B,1,C,2] +
G4[A,1,B,2,C,1] + 2«L[{B,C},{X},{X},{X}] - 3xu[A,B] -
3xulA,Cl))/2,

L[{A},{B,C},0] -> L[{B,C},{X},{X},{X1}]1,

L[{A,B},{C},1] -> (3*(-alpha[A,C] + alpha[B,C] - G4[A,1,B,2,C,1] +
G4[A,2,B,1,C,11 - u[A,C] + ulB,Cl))/2,

L[{c},{A,B},11 -> 0,
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L[{A,C},{B},1] -> (-3*(alphalA,B] - betalB,C] + G4[A,1,B,1,C,2] -
G4[A,2,B,1,C,1] + ulA,B] - ulB,Cl))/2,

L[{B},{A,C},1] -> O,

L[{B,C},{A},1] -> (-3*(betal[A,B] - betalA,C] + G4[A,1,B,1,C,2] -
G4[A,1,B,2,C,1] + ulA,B] - ulA,C]))/2,

L[{A},{B,C},1] -> 0,

L[{A,B,C},{C}] -> (3x(2#alpha[A,C] + 2%alpha[B,C] - 3xbetal[A,C] -
3%betal[B,C] + 4*G4[A,1,B,1,C,2] - G4[A,1,B,2,C,1] -
G4[A,2,B,1,C,1] - 5*u[A,C] - 5%ulB,C1))/2,

L[{C},{A,B,C}] -> 0}}

A.2.3 Cas d’un systéeme quaternaire

Fichier d’entrée

e[1]1=A;
e[2]=B;
e[3]=C;
e[4]1=D;

GM4=0

Do [GM4=GM4+y4[1,e[i]]1*y4[2,e[j1]1*y4[3,e[k]11*y4[4,e[11]1*gle[i],e[j]1,e[k],e[11],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4}]

Do [GM4=GM4+y4[s,el[il]*y4[s,e[jI1*L[{e[il,e[j1},{X},{X},{X}],
{s,4},{i,1,3},{j,i+1,4}]

Dolglel[il,e[j],elk],e[1]11=U[e[i],e[j11+U[e[i],e[k]11+U[e[i]l,e[1]1]+
Ulel[j],el[k]1]1+U[e[j],e[1]1]1+U[e[k],e[1]1],{1,4},{j,4},{k,4},{1,4}]

Do[If[j<=1,Ule[i],e[j11=Ulel[j],e[i11],{i,4},{j,4}]

Do[If[i==j,Ule[i],e[j11=01,{i,4},{j,4}]

Do[Ifl[glelil,eljl,elk],e[11]1==3%Ule[m],e[n]]&&i+j+k+1==3*m+n,
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],3,e[n],1]1],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4},{m,3},{n,m+1,4}]
Do[Ifl[glelil,eljl,elk],e[11]1==3%Ule[m],e[n]]&&i+j+k+1==m+3x*n,
glelil,e[j],e[k],e[1]11=G4[e[m],1,e[n],3]1],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4},{m,3},{n,m+1,4}]
Do[If[glelil,e[j]l,el[k],e[1]1]1==4*U[e[m],e[n]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],2,e[n],2]],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4},{m,3},{n,m+1,4}]
Do[If[glelil,el[j],e[k],e[1]11==Ule[m],e[n]]+2*U[e[m],e[0o]]1+2*%U[e[n],elo]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],1,e[n],1,e[0],2]],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4},{m,2},{n,m+1,3},{o,n+1,4}]
Do[If[glelil,el[j],e[k],e[1]1]1==2%U[e[m] ,e[n]]1+U[e[m],e[0o]]1+2*%U[e[n],elo]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],1,e[n],2,e[0],11],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4},{m,2},{n,m+1,3},{o,n+1,4}]
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Do[If[glelil,e[j],elk],e[1]11==2%U[e[m],e[n]]1+2*U[e[m],e[0]]1+U[e[n],e[0]],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],2,e[n],1,e[0],11],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4},{m,2},{n,m+1,3},{o,n+1,4}]
Do[If[glelil,e[j]l,el[k],e[1]1]1==Ule[m],e[n]]1+Ule[m],elo]]+U[e[m],elp]l]l+
Ule[n],elo]]1+U[e[n],e[pll+Ule[o] ,elpl],
glelil ,e[j],elk],e[1]11=G4[e[m],1,e[n],1,el0],1,elp],1]1],
{i,4},{j,4},{k,4},{1,4},{m,1},{n,m+1,2},{0,n+1,3},{p,0+1,4}]

Doly4[s,elill=y2[1,el[il],{s,3},{i,4}]
Doly4[4,e[ill=y2[2,e[i]]1,{i,4}]

GM4=Expand [GM4]

GM2=0

Do [GM2=GM2+y2[1,e[i]11*y2[2,e[j11*G[e[i],e[j1],{i,4},{j,4}]

Do [GM2=GM2+y2[1,e[i]l]*y2[1,e[jl1]1*y2[2,e[k]]1*L[{e[i],e[j1},{e[k]1}],
{i,3},{j,i+1,4},{k,4}]

Do [GM2=GM2+y2[2,e[i]]*y2[2,e[j1]*y2[1,e[k]]1*L[{e[k]},{e[i],e[j1}],
{i,3},{j,i+1,4},{k,4}]

Do [GM2=GM2+y2[1,e[i]]*y2[1,e[jI1]*y2[1,e[k]]*y2[2,e[1]1]1*L[{e[i],e[j],e[k]1},{e[11}],
{i,2},{j,i+1,3},{k,j+1,4},{1,4}]

Do [GM2=GM2+y2[2,e[i]]*y2[2,e[jI1]1*y2[2,e[k]]*y2[1,e[1]1]1*L[{e[1]1},{el[il,e[j]1,e[k]1}],
{i,2},{j,i+1,3},{k, j+1,4},{1,4}]

Do[L[{e[il,e[j1},{e[k]1}1=L[{e[i],e[j1},{e[k1},0]+
L[{e[il,e[j1},{e[k1},11*(y2[1,e[i]1]-y2[1,e[j11),
{i,33},{j,i+1,4},{k,4}]
Do[L[{e[k]},{e[i]l,e[j1}1=L[{e[k]},{el[i]l,e[j1},0]+
Ll{e[k1},{e[il,e[j1},11*(y2[2,e[i]1]1-y2[2,e[j11),
{i,33},{j,i+1,4},{k,4}]

Do[If[i<=j,Gle[i]l,e[jl1=G2[e[i],3,e[j1,11],{i,4},{]j,4}]
Do[If[j<=i,Glel[il,e[jl1=G2[e[j],1,e[i],3]1],{i,4},{]j,4}]
Do[If[i==j,G[e[i]l,e[j11=0],{i,4},{j,4}]

Do[{G2[e[i],3,e[j],1] = G4[e[i]l,3,e[j],1],

G2[e[il,1,e[j],3] = G4[el[il,1,e[j]1,3],

L[{elil,e[j1},{el[il},0] (3% (-G4[e[i]l,1,e[j1,3] + G4[elil,2,e[j]1,2] +
G4lelil,3,e[j1,1] + 2+L[{el[il,e[j1},{X},{X},{X3}1))/2,

Ll{e[i1},{e[i],e[j1},0] = L[{el[il,e[j1},{X},{X},{X}]1,

L[{el[il,e[j1},{e[il},1] (G4[elil,1,e[j1,3] - 3xG4[e[il,2,e[j],2] +
3xG4[e[i],3,e[j1,11)/2,

L[{e[i]1},{e[il,e[j1},1] = O,

L[{elil,el[j1},{e[j1},0] (3% (G4[el[il,1,e[j1,3] + G4[elil,2,el[jl,2] -
G4lelil,3,e[j1,1] + 2+L[{el[il,e[j1},{X},{X},{X3}1))/2,

Ll{e[j1},{e[i],e[j1},0] = L[{elil,e[j1},{X},{X},{X}]1,

L[{e[i],e[j1},{elil,e[j1}] = O,

Ll{elil,el[j1},{e[j1},1] = (-3*G4[e[il,1,e[j],3] + 3xG4[e[i],2,e[j],2] -

I + n
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G4lelil,3,e[j1,11)/2,
Ll{e[jl},{e[il,e[j1},1] = 0},{i,3},{j,i+1,4}]

Do[{L[{e[i]l,e[j],elk]1},{e[i1}] = (2*G4[e[i],1,e[j],3] + 2xG4[e[i],1,e[k],3] -
3xG4[el[i]l,2,e[j],2] - 3*G4[elil,2,el[k],2] - 3*G4[e[il,3,e[j],1]1 -
3xG4[e[i],3,e[k],1]1 - 3*G4[el[il,1,e[j],1,e[k],2] -
3xG4[el[il,1,e[j1,2,e[k],1] + 12xG4[e[i],2,e[j1,1,e[k],11)/2,

Ll{elil,e[j]l,e[k1},{e[jI1}] = (-3*G4[el[il,1,e[j]1,3] - 3*G4[e[il,2,e[j]1,2] +
2%G4[e[i],3,e[j],1] + 2xG4[e[j],1,e[k],3] - 3*G4[e[j],2,elk],2] -
3xG4[el[j],3,elk],1]1 - 3*G4[el[il,1,e[j],1,e[k],2] +
12xG4[e[1],1,e[j],2,elk],1] - 3*G4[e[i],2,e[j],1,e[k],1])/2,

Ll{el[il},{e[i],e[j],e[k]1}] = O,

Ll{e[j1},{e[i],e[j],e[k]1}] = O,

Ll{elil,e[j1},{e[k]1},0] = (3*(-G4[e[i]l,3,elk],1] - G4[el[j]l,3,elk],1] +
G4lelil,1,e[j1,2,e[k],1] + G4[e[il,2,e[j],1,e[k],1] +
2+L[{e[i],e[j1},{X},{X},{X31)/2,

Ll{elk]},{e[i],e[j1},0] = L[{el[il,e[j1},{X},{X},{X}]1,

Ll{elil,elk1},{e[j1},0] = (3%(-G4[e[il,3,el[jl,1] - G4[el[jl,1,elk],3] +
G4lelil,1,e[j1,1,e[k],2] + G4[elil,2,el[j],1,el[k],1] +
2xL[{e[i],e[k]1},{X},{X},{X}1))/2,

Ll{e[j1},{e[i],e[x1},0] = L[{el[i]l,el[k1},{X},{X},{X}],

Ll{e[j]l,elk1},{e[1]1},0] = (3%(-G4[el[il,1,e[j1,3] - G4[elil,1,e[k],3] +
G4lelil,1,e[j],1,e[k],2] + G4[elil,1,el[j],2,e[k],1] +
2xL[{e[j],e[k]1},{X},{X},{X31))/2,

Ll{e[i1},{e[j],e[x1},0] = L[{el[j]l,elx]},{X},{X},{X}],

L[{elil,el[j1},{e[k]1},1] (-G4[elil,3,el[k],1] + G4[elj]l,3,elk],1] -
3xG4[e[il,1,e[j1,2,e[k],1] + 3*G4[e[il,2,e[j]1,1,elk],11)/2,

L[{e[k]},{e[il,e[j1},1] = O,

Ll{e[i],e[k1},{e[j1},1] = (-G4[elil,3,el[jl1,1] + G4[el[jl,1,el[k],3] -
3xG4[el[il,1,e[j1,1,e[k],2] + 3*G4[e[il,2,e[j]1,1,elk],11)/2,

L[{e[j1},{e[il,e[k]},1] = O,

Ll{e[jl,elk1},{e[i1},1] = (-G4[elil,1,e[j1,3] + G4[elil,1,e[k],3] -
3xG4[el[il,1,e[j1,1,e[k],2] + 3*G4[e[il,1,e[j]1,2,elk],11)/2,

L[{e[i]1},{e[j],e[k1},1] = O,

Ll{elil,e[j]l,e[k]1},{e[k]1}] = (-3*G4[el[il,1,elk],3] - 3*G4[e[il,2,e[k],2] +
2xG4[el[il,3,el[k],1] - 3xG4[e[jl,1,elk],3] - 3*G4[e[jl,2,elk],2] +
2xG4[e[j]1,3,elk],1]1 + 12«G4[e[i]l,1,e[jl,1,e[k],2] -
3xG4le[i],1,e[j1,2,e[k],1] - 3*G4[e[i],2,e[j],1,e[k],11)/2,

Ll{e[k]},{e[i],e[j],e[k]1}] = 0},

{i,2},{j,i+1,3},{k,j+1,4}]

DG=GM4-GM2

Do[y2[s,D]l=1-y2[s,Al-y2[s,B]l-y2[s,C],{s,2}]
DG=Expand [DG]

DGR=DG

A[1]=Coefficient [DGR,y2[1,B]l*y2[1,C] 2xy2[2,A]]
DGR=Expand [DGR-A [1]*y2[1,Bl *y2[1,C] ~2*y2[2,A]]
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A[2]=Coefficient [DGR,y2[1,B]~2*y2[1,Cl*y2[2,A]]
DGR=Expand [DGR-A[2] *xy2[1,B] ~2xy2[1,Cl*y2[2,A]]
A[3]=Coefficient[DGR,y2[1,Al*y2[1,B]l*y2[1,C]l*y2[2,A]]
DGR=Expand [DGR-A [3]xy2[1,A]*y2[1,B]*y2[1,Cl*y2[2,A]]
A[4]=Coefficient [DGR,y2[1,Bl*y2[1,Cl*y2[2,A]]
DGR=Expand [DGR-A [4]*y2[1,B]*y2[1,Cl*y2[2,A]]
A[5]=Coefficient [DGR,y2[1,A]l*y2[1,C] 2xy2[2,B]]
DGR=Expand [DGR-A [6]*y2[1,A]*y2[1,C]~2*y2[2,B]]
A[6]=Coefficient[DGR,y2[1,Al*y2[1,B]l*y2[1,C]l*y2[2,B]]
DGR=Expand [DGR-A [6]*y2[1,A]*y2[1,B]*y2[1,Cl*y2[2,B]]
A[7]=Coefficient [DGR,y2[1,A]"2*y2[1,C]l*y2[2,B]]
DGR=Expand [DGR-A [7]*y2[1,A] ~2xy2[1,C]l*y2[2,B]]
A[8]=Coefficient [DGR,y2[1,A]l*y2[1,C]l*y2[2,B]]
DGR=Expand [DGR-A [8] *xy2[1,A]*y2[1,C]*y2[2,B]]
A[9]=Coefficient[DGR,y2[1,Al*y2[1,B]l*y2[1,C]l*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A[9]xy2[1,A]*y2[1,B]*y2[1,Cl*y2[2,C]]
A[10]=Coefficient[DGR,y2[1,Al*y2[1,B] 2xy2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A[10]*y2[1,A]*y2[1,B] ~2xy2[2,C]]
A[11]=Coefficient [DGR,y2[1,A]~2%y2[1,B]*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A[11]1*y2[1,A]~2*y2[1,B]*y2[2,C]]
A[12]1=Coefficient [DGR,y2[1,A]*y2[1,Bl*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A[121#y2[1,Al*y2[1,Bl*y2[2,C]]
A[13]=Coefficient [DGR,y2[1,A]l*y2[1,B]*y2[1,C]]
DGR=Expand [DGR-A[131#y2[1,Al*y2[1,Bl*y2[1,C]]
A[14]1=Coefficient[DGR,y2[1,Cl*y2[2,Al*y2[2,Bl*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A [14]*y2[1,Cl*y2[2,A]*y2[2,B]*y2[2,C1]
A[15]=Coefficient [DGR,y2[1,B]l*y2[2,A]*y2[2,Bl*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A [151*y2[1,Bl*y2[2,A]*y2[2,B]*y2[2,C]]
A[16]=Coefficient [DGR,y2[1,Al*y2[2,A]*y2[2,Bl*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A[16]1*y2[1,Al*y2[2,A]*y2[2,B]*y2[2,C]]
A[17]=Coefficient [DGR,y2[2,A]*y2[2,B]*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A[171#y2[2,Al*y2[2,B]*y2[2,C]]
A[18]=Coefficient [DGR,y2[1,C]l*y2[2,A]*y2[2,B]"2]
DGR=Expand [DGR-A [18]*y2[1,Cl*y2[2,A]*xy2[2,B] ~2]
A[19]=Coefficient [DGR,y2[1,C]l*y2[2,A]"2*xy2[2,B]]
DGR=Expand [DGR-A [19]*y2[1,Cl*y2[2,A] ~2xy2[2,B]]
A[20]=Coefficient [DGR,y2[1,C]l*y2[2,A]*y2[2,B]]
DGR=Expand [DGR-A[201#y2[1,Cl*y2[2,A]*y2[2,B]]
A[21]=Coefficient [DGR,y2[1,B]*y2[2,Al*y2[2,C] 2]
DGR=Expand [DGR-A[21]*y2[1,B]*y2[2,A]*y2[2,¢] ~2]
A[22]=Coefficient [DGR,y2[1,B]*y2[2,A]"2*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A [22] *y2[1,B]*y2[2,A] ~2xy2[2,C]]
A[23]=Coefficient [DGR,y2[1,B]*y2[2,A]*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A[231#y2[1,B]*y2[2,A]*y2[2,C]]
A[24]=Coefficient [DGR,y2[1,A]*y2[2,B]*y2[2,C]"2]
DGR=Expand [DGR-A [24]*y2[1,A]*y2[2,B] *y2[2,¢] ~2]
A[25]=Coefficient[DGR,y2[1,Al*y2[2,B]1 2xy2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A [25]*y2[1,A]*y2[2,B] ~2xy2[2,C]]
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A[26]=Coefficient [DGR,y2[1,A]*y2[2,Bl*y2[2,C]]
DGR=Expand [DGR-A[261#y2[1,Al*y2[2,B]*y2[2,C]]

Simplify[Solve [{A[1]==0,A[2]==0,A[3]==0,A[4]==0,A[5]==0,
A[6]1==0,A[71==0,A[8]==0,A[9]1==0,A[10]==0,
A[111==0,A[12]==0,A[13]==0,A[14]==0,A[15]==0,
A[16]1==0,A[17]1==0,A[18]==0,A[19]==0,A[20]==0,
A[21]1==0,A[22]==0,A[23]==0,A[24]==0,A[25]==0,
A[26]1==0},

{L[{A,B,C},{D}],L[{D},{A,B,C}],
L[{4,B,D},{C}],L[{C},{A,B,D}],
L[{A,Cc,D},{B}],L[{B},{A,C,D}],
L[{B,C,D},{A}],L[{A},{B,C,D}]1,}]1] >> quali2.res

Fichier de sortie

{{L[{A,B,C},{D}] ->(2%G4[A,3,D,1] + 2xG4[B,3,D,1] + 2xG4[C,3,D,1] -
3%G4[A,1,B,2,D,1] - 3%G4[A,1,C,2,D,1] - 3%G4[A,2,B,1,D,1] -
3%G4[A,2,C,1,D,1] - 3%G4[B,1,C,2,D,1] - 3%G4[B,2,C,1,D,1] +
12%G4[A,1,B,1,C,1,D,11)/2,

L[{D},{A,B,C}] -> 0,

L[{A,B,D},{C}] ->(2%G4[A,3,C,1] + 2xG4[B,3,C,1] + 2%G4[C,1,D,3] -
3%G4[A,1,B,2,C,1] - 3%G4[A,1,C,1,D,2] - 3%G4[A,2,B,1,C,1] -
3%G4[A,2,C,1,D,1] - 3%G4[B,1,C,1,D,2] - 3%G4[B,2,C,1,D,1] +
12%G4[A,1,B,1,C,1,D,11)/2,

L[{c},{A,B,D}] -> O,

L[{A,C,D},{B}] -> (2xG4[A,3,B,1] + 2%G4[B,1,C,3] + 2*G4[B,1,D,3] -
3%G4[A,1,B,1,C,2] - 3%G4[A,1,B,1,D,2] - 3%G4[A,2,B,1,C,1] -
3%G4[A,2,B,1,D,1] - 3%G4[B,1,C,1,D,2] - 3%G4[B,1,C,2,D,1] +
12%G4[A,1,B,1,C,1,D,11)/2,

L[{B},{A,C,D}] -> 0,

L[{B,C,D},{A}] -> (2xG4[A,1,B,3] + 2%G4[A,1,C,3] + 2*G4[A,1,D,3] -
3%G4[A,1,B,1,C,2] - 3%G4[A,1,B,1,D,2] - 3%G4[A,1,B,2,C,1] -
3%G4[A,1,B,2,D,1] - 3%G4[A,1,C,1,D,2] - 3%G4[A,1,C,2,D,1] +
12%G4[A,1,B,1,C,1,D,11)/2,

L[{A},{B,C,D}] -> 0}}



Annexe B

Description thermodynamique des
phases

Les parametres présentés dans cette annexe sont issus de diverses sources. De
nombreux parametres sont issus de la base de données SGTE; nous avons fait en sorte
qu’ils apparaissent clairement comme tels. Les autres sont indexés avec le numéro de
la section dans laquelle ils ont été introduits et parfois de la référence bibliographique
dont ils sont issus.

Dans de nombreuses parties de cette annexe, apparaissent des parametres corre-
spondant & des phases métastables pour le systeme décrit. Ils sont toutefois nécessaires
a la description de systemes d’ordre supérieur. Ceci a pour conséquence d’alourdir un
peu les listes de données présentées pour les éléments purs et pour les systemes binaires.
La description des systemes ternaires en est toutefois singulierement allégée. De plus,
les contraintes de cohérence entre les différents systemes apparaissent ainsi plus claire-
ment. Pour obtenir le jeu de parametres thermodynamiques nécessaires a la description
du systeme A-B-C, il faudra donc retirer les parametres des paragraphes correspondant
aux éléments A, B, et C, aux binaires A-B, B-C et A-C et enfin au ternaire A-B-C.

B.1 Eléments purs

B.1.1 Aluminium
Phase Al
Parametre extrait de la base [SGTE]
°GAl — °HA'(298.15K) = GHSERAL
= —7976.15 + 137.093038 T' — 24.3671976 T In(T) — 0.001884662 T*

—8.77664 1077 T3 + 74092 T~ ... ... ..o, pour T < 700 K
= —11276.24 + 223.048446 T — 38.5844296 T In(T) + 0.018531982 T*>
—5.764227 1075 T3 474092 T—' ... ............. pour 700< T <933.6 K

= —11278.378 + 188.684153 T — 31.748192 T In(T) — 1.231 10* T-°
....................................................... pour T >933.6 K
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Phase liquide
Parametre extrait de la base [SGTE]
°GRY — °HAL(298.15K) = GLIQAL
= +11005.029 — 11.841867 T + 7.934 10~2° T"+ GHSERAL
........................................................ pour T'< 700 K
= +10482.382 — 11.253974 T + 1.231 10%® T4+ GHSERAL
......................................................... pour T'>700 K
Phase A2
Parametre extrait de la base [SGTE]
°GAZ — °HA(298.15K) = GBCCAL

= + 10083 — 4.813 T+ GHSERAL

Phase A3
Parametre extrait de la base [SGTE]

°GA — °HA'(298.15K) = GHCPAL
= +5481 — 1.8 T+ GHSERAL

Phase B2
Description : (Al) (O)! ou (Al,0) (Al,0) [2.2]

°GB2, — 2 °H4(298.15K) = 2 GBCCAL

°GB2 — °H(298.15K) = GBCCAL + 10000 — T
°GB2%, — °HA(298.15K) = GBCCAL + 10000 — T
Lito.a = 100000
LRiaL,c = 100000
gLE?AI,D = 100000

L% 100 000

Phase Al;Ni,

Description : (Al); (Al), (O) [2.3]

CGarNz — 5 °H(298.15K) = 5 GBCCAL + 30000 — 3 T
Phase L12

Description . (A1)0_75 (A1)0_25 [23]

ovL12 o,vAl __
GAI:AI_ GAI =0

!Les parametres n’ayant aucune signification pour ce modele doivent &tre ignorés



B. DESCRIPTION THERMODYNAMIQUE DES PHASES

Phase C14
Description : (Al)y (Al); [3.5]
°GSIA, — 3 °HAL(298.15K) = 4 15000 4+ 3 GHSERAL

Phase AlTi

Description : (Al)gs (Al)gs [90Sau] [3.5]
*GAILL — °H(298.15K) = GHSERAL

Phase n NizTi
Description : (Al); (Al); [92Sau] [3.5]
*Ghia— “HA'(298.15K) = GHCPAL

Phase A13Ti-D019

Description : (Al)g.7s (Al)g.es [93Sun] [3.5]
"GRiar — “Gai = 0

Phase L21, métastable

Description : (Al)gs (Al)gs (O); [3.5]
°G2L — 1.0 °H4(298.15K) = +10000 — T + GBCCAL

B.1.2 Cobalt
Phase A3
Parametres extraits de la base [SGTE]
°GA —° H2*(298.15K) = GHSERCO
= +310.241+133.36601 T—25.0861 T In(T)+0.002654739 T*—1.7348.10~" T3

72527 T pour T<1768 K
= — 17197.666 + 253.28374 T — 40.5 T In(T)
—9.3488.10%0 T2 ... i, pour T>1768 K
T8 =1396
ByE, =135

Phase liquide

Parametre extrait de la base [SGTE]
°Ged —° HR:A3(298.15K)

= 4 15085.037 — 8.931932 T — 2.19801.10~2! T7

+ GHSERCO ... pour T<1768 K
= +16351.056 — 9.683796 T — 9.3488.103° T—*

+ GHSERCO ... pour T>1768 K
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Phase Al
Parametres extraits de la base [SGTE]
°GAl —° H2*3(298.15K) = GFCCCO
= +427.59 4+ 0.615248 T + GHSERCO
T = 1396
By, =135

Phase A2
Parametres extraits de la base [SGTE]
°GAZ —° H2*3(298.15K) = GBCCCO

= 42938 — 0.7138 T + GHSERCO
TA2 = 1450

B2 =1.35

Phase B2

Description : (Co) (Co,0)? (Co,0) (Co,0)[2.2]
°GP2, — 2 °HEM(298.15K) = +2 GBCCCO

°G22 . — °H8’cf‘3(298.15K) —+ 147980 — 35.215 T + GBCCCO
°GBZ, — °H8’cf‘3(298.15K) = 4147980 — 35.215 T + GBCCCO

ELEE’ZC"’“ = +16434—11.99 T
LB e, = +16434—11.99 T

Phase L12
Description : (Co)g.75 (Co) .25 [3.2]

o/ YB2 oAl  __
GCo:Co_ GCo =0

B.1.3 Chrome

Phase A2

Parametres extraits de la base [SGTE]
°GA? — °HE*?(298.15K) = GHSERCR

= —8856.94+157.48 T—26.908 T In(T) +0.00189435 T? —1.47721 10~6 T3
139250 T oo pour T<2180 K
= —34869.344 4 344.18 T — 50 T In(T) — 2.88526 103 T—°
...................................................... pour T>2180 K
TH = —311.5

B2 = —0.01

2Les parametres n’ayant aucune signification pour ce modele doivent &tre ignorés.
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Phase liquide
Parametre extrait de la base [SGTE]

*Gia _ ° gRA%(298.15K)

= +24339.955 — 11.420225 T + 2.37615 102! T* + GHSERCR
...................................................... pour T<2180 K

= + 18409.36 — 8.563683 T + 2.88526 1032 T—® + GHSERCR,
....................................................... pour T>2180 K

Phase Al
Parametres extraits de la base [SGTE]

°GAl — °HE*?(298.15K) = GFCCCR
= +7284+0.163 T + GHSERCR

T, = —1109

Bt = —2.46

Phase A3
Parametres extraits de la base [SGTE]

°GA® — °HEM?(298.15K) = GHCPCR
= + 4438+ GHSERCR

TS3 = —1109

ByE. = —2.46

Phase C14

Description : (Cr)y (Ta); [92Sau] [3.1]

*GEIA, — 3 °HEA%(298.15K) = + 15000 + 3 GHSERCR

Phase C15
Description : (Cr)y (Ta); [92Sau] [3.1]

°GELE, — 3 °HEA%(298.15K) = + 15000 + 3 GHSERCR
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Phase B2
Description : (Cr,0) (Cr,d) [3.3]
°GB2., — 2 °H%*2(208.15K) = 2 GHSERCR

°GB%, — °HEM(298.15K) = 20000+ GHSERCR
°GB2_ — °HX**(298.15K) = 20000+ GHSERCR
3L§§,D:Cr = 200000
ngzCr,D = 200000
0%, 0 = 200000
0L .5 = 200000
Phase L12

Description : (Cr)g.7s (Cr)g.2s [3.3]

o,vL12 o,vAl _
GCr:Cr - GCr =0

B.1.4 Nickel
Phase Al

Parametres extraits de la base [SGTE]
°G4l — °HP:A1(298.15K) = GHSERNI

= —5179.159 + 117.854 T — 22.096 T In(T) — 0.0048407 T*
......................................................... pour T<1728 K

= —27840.655 + 279.135 T — 43.1 T In(T) + 1.12754 103! T-°
......................................................... pour T>1728 K

Phase liquide

Parametre extrait de la base [SGTE]
Gl _ ° gRAY(298.15K)
= +16414.686 — 9.397 T — 3.82318 102! T"+GHSERNI
......................................................... pour T<1728 K

......................................................... pour T>1728 K

Phase A2

Parametres extraits de la base [SGTE]
°GR? — °HP:*(298.15K) = GBCCNI
= +8715.084 — 3.556 T+ GHSERNI
TAL = 575
Bl = 0.85



B. DESCRIPTION THERMODYNAMIQUE DES PHASES 217

Phase A3
Parametres extraits de la base [SGTE]
°GR?} — °HE:*(298.15K) = GHCPNI

= 41046 + 1.2552 T+ GHSERNI
TA = 633
B3, =0.52

Phase B2
Description : (Ni) (Ni,0)* ou (Ni,O) (Ni,O) [92Sau] [2.3]

GB2.. —2 °HR*(298.15K) = 2 GBCCNI
GB2_ — °HRAL(298.15K) GBCCNI + 162 397.30 — 27.40575 T

GE’?Ni — °H§;A1(298.15K) = GBCCNI +162397.30 — 27.40575 T
LE?:NLD = —64024.38 +26.49419 T
LE%D:Ni = —64024.38 +26.49419 T

Phase C14

Description : (Ni)a(Ni); [3.1]
*GUA — 3 HE(298.15K) = 3 GHSERNI + 15 000

Phase C15
Description : (Ni)a(Ni); [3.1]
*GUS — 3 °HE:A(298.15K) = 3 GHSERNI + 15000

Phase L12
Description . (Ni)0_75(Ni)0_25 [23]

or~yL12 o,vAl __
GNi:Ni - GNi =0

Phase n NizTi
Description : (Ni)s(Ni); [90Sau] [3.5]
°Gl i — 4.0 °H2*(298.15K) = 4.0 GHCPNI

Phase L21
Description . (N1)05 (N1)05 (Nl)l [35]

°GE2L . — 2.0 °H2*(298.15K) = 2.0 GBCONI
°GL2l . — °HPAL(298.15K) = GHSERNI + 100 000

3Les parametres n’ayant aucune signification pour ce modele doivent &tre ignorés.
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Phase A13Ti-D019
Description : (Ni)g.7s (Ni)g.es [93Sun] [3.5]

*GRAY — °GR} = 0
B.1.5 Titane
Phase A3

Parametre extrait de la base [SGTE]

"Gl -

Phase

°H23(298.15K) = GHSERTI

— 8059.921 + 133.615208 T — 23.9933 T In(T) — 4.777975.10~3 T?
+0.106716.1070 T3 4+ 72636 T~' ........cooiiieiannn., pour T<900 K
— 7811.815 + 132.988068 T — 23.9887 T In(T) — 4.2033.10~3 T2
—0.090876.1076 T3 + 42680 T~' ................ pour 900<T<1155 K
+ 908.837 + 66.976538 T — 14.9466 T In(T) — 8.1465.10~3 T2
+0.202715.1076 T3 — 1477660 T~ ............. pour 1155<T<1941 K
— 124526.786 + 638.806871 T — 87.2182461 T In(T) + 8.204849.10~3 T2
—0.304747.107 T° + 36699805 71 .................. pour T>1941 K
A2

Parametre extrait de la base [SGTE]

"Gl -

Phase

°H23(298.15K) = GBCCTI

+6787.9 + 1.098972 T — 1.5835 T In(T) + 0.00411413 T*?

— 3.85519.10~7 T® — 65428 T~! + GHSERTI .......... pour T<900 K
+ 6539.750 + 1.726111 T — 1.5881 T In(T) + 3.539455.1073 T*
—0.187927.107% T3 — 35472 T~' + GHSERTT ... pour 900<T<1155 K
+ 5758.548 + 38.389841 T — 7.4305 T In(T) + 9.36357.1073 T*

— 1.048055.107% T° — 525090 T~' + GHSERTI . pour 1155<T<1941 K
+151010.046 — 821.233343 T + 106.3083366 T In(T) — 30.213169.10~3 T2
+ 1.533611.107°% T3 — 35299304 T-! + GHSERTT ..... pour T>1941 K

liquide

Parametre extrait de la base [SGTE]

lig.
G —

°H23(298.15K)

+12194.415 — 6.980938 T'+ GHSERTT ............... pour T<1300 K
+ 368610.36 — 2620.999038 T" + 357.005867 T In(T')

—0.155262855 T2 + 12.254402.107% T3 — 65556856 T~ !

4+ GHSERTI ... . pour 1300<T<1941K
+ 104639.72 — 340.070171 T + 40.9282461 T In(T) — 0.008204849 T2
+3.04747.1077 T3 — 36699805 T~! + GHSERTI ...... pour T>1941 K
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Phase Al
Parametre extrait de la base [SGTE]
°Gal — °H3(298.15K) = GFCCTI

= + 6000 — 0.1 T'4+ GHSERTI

Phase B2

Description : (Ti) (0)* ou (Ti,0) (Ti,0) [92Sau] [3.5]

°GB2, — 2.0 °HA3(298.15K) = 2.0 GBCCTI
°GB2. — °HA(298.15K) = 60000+ GHSERTI
°GE2, — °H2?(298.15K) = 60000+ GHSERTI
°LB2.. = 100000

'L o 100 000

Phase C14
Description : (Ti)y (Ti); [92Sau] [3.6]

"G — 3 °HA3(298.15K) = + 15000 4+ 3 GHSERTI

Phase C15
Description : (Ti)y (Ti); [92Sau] [3.6]

°GeIs. — 3 °HA3(298.15K) = + 15000 + 3 GHSERTI

Phase L12
Description . (Ti)0_75 (Ti)0_25 [35]

o~vL12 ovAl __
GTi:Ti - GTi =0

Phase n NizTi
Description : (Ti)s (Ti); [92Sau] [3.6]
°Gl.mi — 4.0 °HA3(298.15K) = 4.0 GHSERTI

Phase AlTi
Description : (Ti)gs (Ti)os [90Sau] [3.5]
"G — °HA3(298.15K) = GFCCTI

Phase A13Ti-D019
Description : (Ti)o.75 (Ti)o.25 [93Sun] [3.5]

oDO19 ovA3 __
GTi:Ti - GTi =0

“Les parametres n’ayant aucune signification pour ce modele doivent étre ignorés.
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Phase L21
Description : (Ti)gs (Ti)os (O) [3.5]

°GEo— CHA3(298.15K) = 60000+ GHSERTI

B.1.6 Tantale
Phase A2

Parametre extrait de la base [SGTE]

°GaZ — °HA2(298.15K) = GHSERTA

— 7285.889 + 119.139858 T' — 23.7592624 T In(T) — 2.623033 1073 T?

+0.170109 1076 73 — 3293 T .................... pour T < 1300 K
— 22389.955 + 243.88676 T — 41.137088 T In(T) + 6.167572 1073 T2

—0.655136 107% T3 + 2429586 T—! ............ pour 1300<T<2500 K
+ 229 382.886 — 722.59722 T + 78.5244752 T In(T) — 17.983376 1073 T2
+0.195033 107 T3 — 93813648 T~ ........... pour 2500<T<3290 K
—1042384.01 +2985.49125 T — 362.159132 T In(T) +43.117795 1073 T*
—1.055148 1079 T3 + 554714342 T4 ................ pour T>3290 K

Phase liquide

Parametre extrait de la base [SGTE]

liq.
"Gl -

°H22(298.15K) = GLIQTA

+29160.975 — 7.578729 T + GHSERTA .............. pour T<1000 K
+51170.228 — 181.121652 T + 23.7872147 T In(T) — 9.707033 103 T?
+0.44449 10-% 73 — 3520045 T~' + GHSERTA
................................................ pour 1000<T<1300 K
+ 66 274.294 — 305.868555 T + 41.1650403 T In(T) — 18.497638 10~3 T2
+1.269735 107% 73 — 5952924 T + GHSERTA
................................................ pour 1300<T<2500 K
— 185498.547 + 2660.615425 T — 78.4965229 T In(T) + 5.65331 103 T2
+0.419566 10~¢ T3 + 90290310 T-' + GHSERTA
................................................. pour 2500<T<3290 K
+1036069.47 — 2727.38037 T +320.319132 T In(T) — 43.117795 10~ T2
+1.055148 10-¢ T° — 554714342 T—' + GHSERTA ...pour T>3290 K

Phase A3

Parametre extrait de la base [SGTE]

Gl -

°H22(298.15K) = GHCPTA

+ 12000 + 2.4 T + GHSERTA
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Phase Al
Parametre extrait de la base [SGTE]

°GAL — °HA%(298.15K) = GFCCTA

= 416000+ 1.7 T+ GHSERTA

Phase C14
Description : (Ta)s (Ta); [3.1]
*GLML — 3 °HA%(298.15K)

= 415000 4+ 3 GHSERTA

Phase C15
Description : (Ta)s (Ta); [3.1]
*GLLE, — 3 °HA?(298.15K)

= 415000 4+ 3 GHSERTA

Phase B2
Description : (Ta) (Ta,0) ou (Ta,d) (Ta,0)[3.1]

°GE2., — 2.0 °HA%(298.15K) = 2.0 GHSERTA
°GB2 . — °HA2(298.15K) 100000 + GHSERTA
°GB%., — °HA2(298.15K) = 100000+ GHSERTA

Phase L12
Description . (Ta)0_75 (Ta)0_25 [34]

"Gl — "Gy = 0
Phase TajAl
Description . (Ta)0_533 (Ta)0_333 (Ta)0_133 [90Kat] [34]

oGral . — 0.999 °HA2(298.15K) = —16568+ 10.024 T + GLIQTA

B.2 Systemes binaires

Les fonctions du type GHSERi, GFCCi, - - - apparaissant dans cette partie sont définies
dans la partie précédente B.1.

5Les parameétres n’ayant aucune signification pour ce modele doivent &tre ignorés.
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B.2.1 Al-Co

Phase liquide
Description : Redlich-Kister [2.2]

0L, = — 148800 +38.26 T
"Lyt = — 68193+ 33.565 T
2Lilc, = + 29760 — 7.652 T
3L e = + 29226 —14.385 T

Phase Al
Description : Redlich-Kister [2.2]

0Ll co = — 1228404 22,925 T
ILAI =0

Al,Co
2L§I{CO = + 24568 — 4.585 T
‘;T g,c(, — 1830
Tiarco= + 970

Phase B2
Description : (Al,Co) (Co,0)° ou (Al,Co,0) (Al,Co,0) [2.2]

°GB2., — °HA(298.15K) — °H%*(298.15K)
= GBCCCO + GBCCNI — 137980 + 34.215 T
°GP2, — °H2(298.15K) — °H%*(298.15K)
= GBCCCO + GBCCNI — 137980 + 34.215 T
gﬁgzc@&, = + 45130 — 25.206 T
Lo = + 45130 — 25.206 T
LR on = +45130—25.206 T
0LB% 0o = +45130 — 25.206 T
Lo =+ 16434 — 11.99 T
Leoa = +16434-11.99 T

Phase Al;Co,
Description : (Al)5(Co)s [2.2]
°Gals00, — b *HAL(298.15K) — 2 ° H%3(298.15K)
= 5 GHSERAL + 2 GHSERCO — 335100 + 81.65 T’
Phase Al;Co
Description : (Al)s(Co) [2.2]

°Galyco — 3 °HAL(298.15K) — °HE*(298.15K)
= 3 GHSERAL + GHSERCO — 174490+ 41.735 T

5Les parameétres n’ayant aucune signification pour cette description doivent &tre ignorés.
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Phase Al,3Co,
Description : (Al);3(Co)4 [2.2]
°GAlsCos — 13 °HAL(298.15K) — 4 ° HZA3(298.15K)

= 13 GHSERAL + 4 GHSERCO — 711760 + 170.40 T
Phase AlyCo,
Description : (Al)g(Co)s [2.2]
°GalgCo, — 9 °HAL(298.15K) — 2 °HE*(298.15K)

=9 GHSERAL + 2 GHSERCO — 391800 + 103.77 T
Phase L12
Description : (Al,Co)o.75 (Al,Co)¢.25 [2.3]

U1 ALCo = —9870 + 3.068 T

°GE2,, — 0.75 °GAL — 0.25 °GRl = 3 us a1co
°GRI%, — 0.75 °GAT — 0.25 °G&L = 3 w1 a1,c0

07L12 _
LAI,Co:Al =6 u1AL,Co
07L12 _
LAI,Co:Co =6w Al,Co

B.2.2 Al-Cr
Phase liquide
Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.3]
Lite, = —29000
1L, = —11000
Phase Al;;Cr,
Description : (Al)1;(Cr)y [92Sau] [3.3]
cGALCT2 _ 11,0 °HA(298.15K) — 2.0 ° H%*?(298.15K)
= — 175500+ 25.805 T+ 11.0 GHSERAL + 2.0 GHSERCR
Phase Al;3Cr,
Description : (Al)13(Cr)y [92Sau] [3.3]
°GAECT2 _ 130 ° HAL(298.15K) — 2.0 ° H%A?(298.15K)
= — 174405+ 22.2 T 4+ 13.0 GHSERAL + 2.0 GHSERCR
Phase Al,Cr
Description : (Al)4(Cr); [92Sau] [3.3]

CGAUET 4.0 °HAL(298.15K) — °HE*?(298.15K)
= — 89025+ 19.05 T + 4.0 GHSERAL + GHSERCR
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Phase AlCrs-H
Description : (Al)g(Cr)s [92Sau] [3.3]

oGBS _ 8.0 ° HAL(298.15K) — 5.0 °HE?(298.15K)

= — 147732 - 58.5 T + 8.0 GHSERAL + 5.0 GHSERCR
Phase AlgCr;-L
Description : (Al)g(Cr)s [92Sau] [3.3]

oGAEC L _ 8.0 CHA(298.15K) — 5.0 ° H%2(298.15K)

= — 229515+ 8.0 GHSERAL + 5.0 GHSERCR

Phase Al,Cr,-H
Description : (Al)g(Cr)4 [92Sau] [3.3]

oGS _ 9.0 °HAL(298.15K) — 4.0 °HE?(298.15K)

= — 134433 - 56.16 T+ 9.0 GHSERAL + 4.0 GHSERCR
Phase AlyCr,-L
Description : (Al)g(Cr)4 [92Sau] [3.3]

oGRS TL _ 9.0 CHA(298.15K) — 4.0 ° H%(298.15K)

= — 230750+ 16.094 T + 9.0 GHSERAL + 4.0 GHSERCR

Phase AlCr,
Description : (Al){(Cr), [92Sau] [3.3]

cGAS: — °HAL(298.15K) — 2.0 °HE*?(298.15K)

= — 32700 — 8.79 T+ GHSERAL + 2.0 GHSERCR
Phase A2
Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.3]

0[A%, = —54900+10 T

Phase B2, métastable
Description : (Al,Cr,0) (ALCr,0) [3.3]

°GP2,, — °HAN(298.15K) — °HE*?(298.15K) = GHSERCR + GBCCAL
°GR2., — °HAN298.15K) — °HE ?(298.15K) = GHSERCR + GBCCAL
0LB2 . = 200000
0L, 5 = 100000
OLR e = 100000
0L o = 200000
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Phase Al
Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.3]

LAle, = —45900+6 T

Phase L12, métastable
Description : (Al,Cr)g7s (AL,Cr)g25 [3.3]

Uy Al,Cr = —3500

Gy — 0.25°GAl — 0.75 °HE = 3uiaer

T

Gt — 0.75 °GAl — 0.25°GAl = 3ujaicr

07L1l, _
Lﬂ,cmm = 6 uralcr
0 2 —
LAI,Cr:Cr =6 U1 ALCr

B.2.3 AI-Ni
Phase liquide
Description : Redlich-Kister [2.3]

0L = — 207109.28 + 41.31501 T
"= — 1018579+ 5.87140 T
24 = + 81204.81 —31.95713 T
S = + 4365.35— 2516327
G = — 22101.64+13.16341 T
Phase B2

Description : (AL Ni) (Ni,0)7 ou (Al,Ni,0) (Al,Ni,0) [2.3]

GR2.. — °HAL298.15K) — °HE M (298.15K)

= —152397.30 + 26.40575 T+ GBCCAL + GBCCNI

GB2,, — °HEAM(298.15K) — °HAL(298.15K)

= —152397.30 + 26.40575 T+ GBCCNI + GBCCAL

LB = — 52440.88+11.30117 T
L%, = —52440.88+11.30117 T
Lo = — 52440.88+ 11.30117 T
LB = —52440.88+ 11.30117 T
L¥io= — 64024.38 4+ 26.49419 T
L%, = —64024.38+26.49419 T

L¥,, 5 = 100000
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"Les parametres suivant n’ayant aucune signification pour cette description doivent étre ignorés.
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Phase A2
Description : Redlich-Kister [3.3]

OLAlxi = — 50000 +11 T

Phase Al
Description : Redlich-Kister [2.3]

0Ll ni = —162407.75 +16.212965 T
"Ll = + 73417.798 — 34.914 T

?Litxi = + 33471.014 — 9.837 T
5Lt = — 30758.01 +10.253 T
0TAL G = — 1112

I

&

Z
I

chﬁNi = +1745

Phase A3
Description : Redlich-Kister [3.5]

0LAd = — 162407.75 + 16.212965 T
LAY = + 73417.798 — 34914 T
2LAtwi = + 33471.014 — 9.837 T
SLATx = — 30758.01 +10.253 T
?Tgim = —1112

Tiaini = +1745

Phase L12
Description : (Al,Ni)0_75 (Al,Ni)0_25 [23]

ur AN = —13415.515 + 2.0819247 T’
usaLNi = +7088.7363 — 3.6868954 T

°GRIZ | — 0.75 °GR — 0.25 °GA = 3 ur a1
oGﬂ?Ni - 0.75 oGﬁll —0.25 oGﬁ?il =3 U1 ALNi

OLii%iar = 6 wianN
OL%,QNi;Ni =6 u Al Ni
'LXi&ial = 3 UsaLNi
i R = 3 waann
'LEALNE = U4ALN
ILIﬁ}?Al,Ni = U4 ALNi
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Phase Al3Ni,
Description : (Al)s (Al,Ni), (Ni,0) [2.3]

“GARL — 3 °HAL(298.15K) — 2 °HY (298.15K)

= —357725.92 4 68.322 T + 3 GBCCAL + 2 GBCCNI
oGAlNiz _ 3 ofyAl(298.15K) — 3 °HEA'(298.15K)

= —427191.9 +79.21725 T + 3 GBCCAL + 3 GBCCNI
"Gt — 5 “HA!(298.15K) — °HE M (298.15K)

= —39465.978 + 7.89525 T + 5 GBCCAL + GBCCNI

Lipakini = — 19348418+ 131.79 T
LA = — 19348418 + 13179+ T
LaPAZio = — 22001.7+7.0332% T
L% o = — 22001.7+7.0332% T

Phase Al3Ni
Description . (A1)0_75 (Ni)0_25 [23]
°Galpni — 0.75 *HAL(298.15K) — 0.25 ° HE:* (298.15K)
= —48483.73 + 12.29913 T + 0.75 GHSERAL + 0.25 GHSERNI
Phase Al;Nis

Description : (A1)0_375 (Ni)0_625 [23]
°G anNis — 0-375 °HAL(298.15K) — 0.625 ° HEA
= —55507.76 + 7.2648 T + 0.375 GHSERAL + 0.625 GHSERNI

Phase C14, métastable
Description : (Al,Ni)y (ALNi); [3.5]

GG — °HAL(298.15K) — 2 °H%*(298.15K) = 131 300 4+ 2 GHSERNI + GHSERAL
G — 2 °HA(298.15K) — °HE*(298.15K) = —101300 + GHSERNI + 2 GHSERAL

Phase NiTi,, métastable
Description : (Ni); (Al)s [3.5]
°oGRITt: _ 9 °[A(298.15K) — °HEM(298.15K) = 480810+ GHSERNI + 2 GHSERAL

Phase 1 Ni;Ti, métastable
Description : (Al,Ni)s (ALNi); [92Sau] [3.5]

°Gla — °H2(298.15K) — 3.0 °HR ' (298.15K)

= — 165000 + 15 T + 3.0 GHCPNI + GHCPAL
°Glxi — 3.0 CHAL(298.15K) — °HE: ' (298.15K)

= + 3.0 GHCPAL + GHCPNI
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Phase Al;Ti-DO,g, métastable
Description . (A17N1)75 (Al,Ni)0_25 [35]

°GROLY _ 0.75 °GA3 — 0.25 °GA3 = 0
°GROI _ (.25 °GA3 — 0.75 °G3 = 0

Phase L21, métastable
Description . (AI,N1)05 (AI,N1)05 (Ni,l:‘)l [35]

°GR2L i — 1.0 °HAL(298.15K) — 1.0 °H%?*(298.15K)

= —152397.3 + 26.40575 T + GBCCAL + GBCCNI
°GL2L . — 0.5 °HAL(298.15K) — 1.5 °H%*?(298.15K)

= 0.5 (—152397.3 + 26.40575 T + GBCCAL + GBCCNI ) + GBCCNI
°GE2L i — 0.5 °HAL(298.15K) — 0.5 °H%*?(298.15K)

= 0.5 (—152397.3 + 26.40575 T + GBCCAL + GBCCNI ) + GBCCNI
G2 0 — 0.5 °HA(298.15K) — 0.5 °H%*?*(298.15K)

= 55000 — 0.5 T + 0.5 GBCCAL + 0.5 GHSERNI
°GL2L. o — 0.5 °HAL(298.15K) — 0.5 °H%**(298.15K)

= 55000 — 0.5 T + 0.5 GBCCAL + 0.5 GHSERNI

B.2.4 Al-Ta
Phase B2, métastable
Description : (Al Ta) (Ta,0)% ou (Al,Ta,0) (Al,Ta,0) [3.4]

°GR2. — °HL(298.15K) — °HA%(298.15K) = GBCCAL + GHSERTA
°GE2 . — °HAL(298.15K) — °HA%(298.15K) = GBCCAL + GHSERTA
Phase Al

Description : Redlich-Kister [90Kat] [3.4]
OLAL, = —171456.6+92.33492 T

Phase L12, métastable

Description : (Al,Ta)o.7s (Al,Ta)g.o5 [3.4]
°GRl — 0.25°GA — 0.75°GA = 0.0
oG, — 0.75°GAl — 0.25°GAl = 0.0
Phase liquide

Description : Redlich-Kister [90Kat] [3.4]

0Ly, = —57563.6+5.52942 T
lig.

"Lyly, = —55494.3+12.37195 T

2Ly, = 302774

8Les parameétres n’ayant aucune signification pour ce modele doivent &tre ignorés.
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Phase Taj Al
Description . (Ta)0_533(A1)0_333(Ta)0_133 [90Kat] [34]

cGrdl — 0.866 CHA(298.15K) — 0.133 °HA2(298.15K)
= 0.867 (—5230 + 9.673 T + GLIQAL)
+0.133 (=16 568 + 10.024 T + GLIQTA )
oGreN L — 0.333 °H{(298.15K) — 0.666 °HA2(298.15K)
= —46842.44+8.9186 T
+0.667 (—16 568 + 10.024 T + GLIQTA )
+0.333 (=5230 + 9.673 T + GLIQAL )
oGl — 0.533 °HA(298.15K) — 0.466 °HA2(298.15K)
= 446842.4 —8.9186 T
+0.533 (=5230 + 9.673 T + GLIQAL )
+ 0.467 (—16 568 + 10.024 T + GLIQTA )
0L arma = —69702.9 + 14.2301 T
opFesl . = —69949.1 + 22811 T
opTeAl = _69049.1 +22.811 T
OpTeA o = —69702.9 4 14.2301 T

Phase TaAl
Description : (Ta); (Al), [90Kat] [3.4]

°GRAL — 0.48485 °HA(298.15K) — 0.51515 °H4A2(298.15K)
= —37000+ 5.84083 T
+0.51515 (—36 568 + 11.224 T')
+0.48485 (—10711 + 11.473 T')
+ 0.48485 GLIQAL + 0.51515 GLIQTA

Phase TaAl,
Description : (Ta); (Al)s [90Kat] [3.4]

CGRA2 0,65 °HA(298.15K) — 0.35 °HA2(298.15K)

= —57660.95 + 18.58227 T'
+0.35 GLIQTA + 0.65 GLIQAL

Phase TaAl;
Description : (Ta);(Al); [90Kat] [3.4]

oGTAls 075 *HAN(298.15K) — 0.25 °HA2(298.15K)
= —55175.25+19.77 T
+0.25 GLIQTA +0.75 GLIQAL
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B.2.5 AIl-Ti

Phase liquide
Description : Redlich-Kister [90Sau] [3.5]

L = —108250+38 T
"Lty = —6000+5T
2Lyt = 15000

Phase A111Ti5
Description : (Al)7(Ti)s [90Sau] [3.5]

CGAIRT® — 17.0 °HA(298.15K) — 8.0 °HA(298.15K)

= —971125+236.4 T + 17.0 GHSERAL + 8.0 GHSERTI

Phase Al,Ti
Description : (Al)2(Ti); [90Sau] [3.5]

"Gaitn — 2.0 "HA(298.15K) — °HA(298.15K)

= — 121500+ 31.2 7 + 2.0 GHSERAL + GHSERTI

Phase Al;Ti
Description : (Al)3(Ti); [90Sau] [3.5]

"Gain — 3.0 "HA(298.15K) — °HA(298.15K)

= — 144592+ 37.024 T + 3.0 GHSERAL + GHSERTI

Phase AIlTi
Description : (Al,Ti)o5 (ALTi)os [90Sau] [3.5]

°Ghim — 0.5 °HA'(298.15K) — 0.5 °H43(298.15K)
= —39822+9.6 T+ 0.5 GHSERTI + 0.5 GHSERAL
°GATL — 0.5 °HLL(298.15K) — 0.5 ° H23(298.15K)
= —39822+9.6 T + 0.5 GHSERAL + 0.5 GHSERTI
?L%ﬁftm =—44946 +22 T
2Lﬁ ’TT;“AI = 15000
OLQ%%““ = 10000
1L Adm = —44946 +22 T
2L£¥T‘?’Ti = 15000
oLﬁ%:T‘“’Ti = 10000
Lyjam =—7567—118T
A =—7567—118T

[=]

h
i
o=
|
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Phase A2

Description : Redlich-Kister [90Sau] [3.5]
Lifn = 128500439 T

‘Liim = 6000

Phase B2, métastable
Description : (Al,Ti,0) (AL,Ti,0) [3.5]
°GE2, — °HAL(298.15K) — °HA?(298.15K) =

°GELL — °HAL(298.15K) — °HA3(298.15K) =
OLE?AI,Ti = -30000+12T
Lo = —30000+127

Phase C14, métastable

Description : (Al Ti), (AL Ti) [3.5]

°GEMAL — 2.0 °HAL(298.15K) — °HAP?(298.15K)
= 15000 + 2.0 GHSERTI + GHSERAL

G — °HAL(298.15K) — 2.0 °HA3(298.15K)
= 15000 + 2.0 GHSERAL + GHSERTI

Phase A13Ti-D019

Description : (Al Ti)o.75 (Al Ti)g.25 [93Sun] [3.5]

CGRO —0.75 °GAP — 0.25 °GA3 = —10461
°GROIe _ (.75 °GA3 — 0.25 °GA? = —17841
OLRDR o = —17232

1RO = 11190 — 48T

L= 2500 16T
LR = 2500—1.6T

OL]KIO’II‘?:Ti =-39372
ILBSTI?:Ti = 11190—48T

Phase 7, métastable

Description : (Al Ti); (ALTi) [3.5]

°Ghoa — “HA'(298.15K) — 3.0 °HA3(298.15K) =
°G".zs — 3.0 °HAL(298.15K) — °HA3(298.15K) =

Phase Al
Description : Redlich-Kister [90Sau] [3.5]
OLALL = —128970439T

2LAL = 20000

GBCCAL + GBCCTI
GBCCAL + GBCCTI

3.0 GHSERTI + GHCPAL
3.0 GHCPAL + GHSERTI
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Phase A3
Description : Redlich-Kister [90Sau] [3.5]

OLAP = —1335004+39 7T
Lty = 750
Lty = 17500

Phase L21, métastable

Description : (Al,Ti)gs (AL Ti)es (O); [3.5]

°GE2L L — 0.5 °HA(298.15K) — 0.5 °H23(298.15K)
= 35000 — 0.5 T 4+ 0.5 GBCCAL + 0.5 GHSERTI

°GYo — 0.5 °HAL(298.15K) — 0.5 °H23(298.15K)
= 35000 — 0.5 T 4+ 0.5 GBCCAL + 0.5 GHSERTI

Phase L12, métastable

Description : (Al,Ti)0_75 (Al,Ti)0_25 [35]

°G, — 0.25°GAl — 0.75 °GA = 0.0

Gt — 0.75°GAl — 0.25 °GAl = 0.0

B.2.6 Co-Ni

Phase A3

Description : Redlich-Kister [SGTE] [3.2]

L3y = —1620-0385 T
Oﬂ%%,Ni = 411
IE%%,Nl = -99
i =
0Co,Ni — .
Phase A2

Description : Redlich-Kister [SGTE] [3.2]

TGoxi = 996
TN = —288
OB{J%O Ni = 474

Phase liquide
Description : Redlich-Kister [SGTE] [3.2]

0L = 1331
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Phase Al
Description : Redlich-Kister [SGTE] [3.2]

OL& i = — 800 +1.2629 T
TcCo,Ni =-99

?B;&om = 1.046

Byconi = 165
Phase B2, métastable
Description : (Co,Ni) (Co,0) [3.2]

Ge2ni — “HYE(298.15K) — °GRi(298.15K) =

GRico — °H{(298.15K) — °GH%,(298.15K) =

[Boon = +16434-11.99T
LByio = —64024.38426.49419 T
LByn = —31500+25.5T

Phase L12, métastable
DeSCTiptiOH . (CO,Ni)0_75 (CO,Ni)0_25 [23]
Ui co,ni = 4000

*GriZe — 0.25°GAL — 0.75 °GE! = 3 uiconi
OG%?:Ni - 0.75 OGéé — 0.25 OG?HI = 3w Co,Ni

07L12 _ .
L(Ljf,Ni;CO = 6 u1co,Ni
0 2 —
Légxini = 6 U1co,ni

B.2.7 Cr-Ni
Phase liquide
Description : Redlich-Kister [SGTE]

oL =  318—7.33187T
'Li = 16941 —6.3696 T
Phase Al

Description : Redlich-Kister [SGTE]

L& = 8030-12.8801T
'Lty = 33080—16.0362 T
0T AL = —3605

—-1.91

=]
X
ol
&
Z
Il

+ GBCCCO 4 GBCCNI
+ GBCCNI 4+ GBCCCO
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Phase A3
Description : Redlich-Kister [SGTE]

OLéf’,Ni = 50000
gT%?;N = —3605
BOCr,Nl = —191

Phase A2

Description : Redlich-Kister [SGTE]

L2 = 17170—11.8199 T
'Ll = 34418118577 T
OTcAgr,Ni = 2373

chAgr,Ni = 617

OBé (2:r,N1 = 4

Phase C14, métastable
Description : (Cr,Ni)o(Cr,Ni) [3.1]

°GSM; — 2 °HE ?(298.15K) — °HE(298.15K) = + 15000 + GHSERCR + GHSERNI
QUL — 2 °HRAM(298.15K) — °HEA?(298.15K) = 4 15000 + GHSERCR + GHSERNI

Phase C15, métastable
Description : (Cr,Ni)e(Cr,Ni) [3.1

—

°GEL; — 2 HE?(298.15K) — °HE(298.15K) = + 15000 + GHSERCR + GHSERNI
°GUS, — 2 °HEA(298.15K) — °HE*?(298.15K) = + 15000 + GHSERCR + GHSERNI

Phase B2, métastable
Description : (Cr,Ni,d) (Cr,Ni,O0) [3.3]

°GR2\; — CHEM?(298.15K) — °HE*'(298.15K) = GHSERCR + GBCCNI
°GB2., — °HRM(298.15K) — °HE*?(298.15K) = GHSERCR + GBCCNI

LCr:Cr,Ni = 10000
LB 0, = —64024.38 + 26.49419 T
"Lico = 200000
Lérxina = 10000
LB i = 200000
LB o = —64024.38 + 26.49419 T
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Phase L12, métastable
Description : (Cr,Ni)g 75 (Cr,Ni)g 25 [3.3]
urcr,Ni = —4300

Gl — 0.25°GAl — 0.75 °HE = 3uiceni
OGIé}r?Ni — 0.75 OGéi — 0.25 OG?HI = 3w Cr,Ni

oyL1 —

LEr?Ni:Cr = 6 U1 Cr,Ni
orlLl —

LCr?Ni:Ni = 6 urceNi
B.2.8 Cr-Ta

Phase liquide
Description : Redlich-Kister [2.1]

0L = —18600+6.2T
'L, = +12600 — 4.2 T

Phase A2, solutions terminales base Cr et Ta
Description : Redlich-Kister [2.1]

0L&2p, = +46800— 114 T
Laip, = +37200—-173T
2LaZy, = +16200— 54T

Phase A1, métastable
Description : Redlich-Kister [3.1]

OL&im = +46800—114 T
Lt = +37200—-173 T
’Lofr, = +16200— 54 T

Phase C14
Description : (Cr,Ta)g (Cr,Ta)s Cro® [2.1]

GG, o — 8 CHRA?(298.15K) — 4 ° HA2(298.15K)
= — 39000 — 31.8 T + 8 GHSERCR + 4 GHSERTA
oGS, . — 6 °HEA?(208.15K) — 6 ° HA%(298.15K)
= +159000 + 31.8 T+ 6 GHSERCR + 6 GHSERTA
°GSM, o — 10 °HA2(298.15K) — 2 °HE:?(298.15K)
= + 60000+ 10 GHSERTA + 6 GHSERCR
0L cror = 669600 — 231.6 T
0Ly maser = 669600 — 231.6 T
O LE o Taior = 324000 — 105.6 T
OLGM. Taice = 324000 — 105.6 T

9Cette description n’a pas été considérée lors de I’étude des systémes d’ordre supérieur.
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Phase C14
Description : (Cr,Ta)s (Cr,Ta) [2.1]

°GEM, — 2 °HEA2(208.15K) — °HA2(298.15K)
= — 13000 — 7.95 T+ 2GHSERCR + GHSERTA
GGl — 2 °HA2(298.15K) — °HE*?(298.15K)
= + 39750 + 7.95 T + 2 GHSERTA + GHSERCR
gLéﬁTwCr =236700 —71.1 T
L&, = 236700 — 71.1 T
ngﬁcha = + 81000 — 26.4 T
L§ycema = + 81000 — 26.4 T

Phase C15
Description : (Cr,Ta)s (Cr,Ta) [2.1]

°GSIS, — 2 °HEA?(208.15K) — °HA2(298.15K)
= — 26850 — 0.69 T + 2GHSERCR + GHSERTA
G, — 2 °HA2(298.15K) — °H2 ?(298.15K)
= + 56850 + 0.69 T + 2GHSERTA + GHSERCR
§L§%§Ta=0r = +270000 —90.0 T
0L8§§a=Ta = 4270000 — 90.0 T
OLSEE,C‘”’Ta = +117000—39.0 T
LSy = +117000—39.0 T

Phase C15
Description : (Cr,Ta)s Ta'® [2.1]

°GSI5, — 2 °HEM?(298.15K) — °HA2(298.15K)
= — 27000 — 0.60 T+ 2GHSERCR + GHSERTA
OLSY e = + 285300 — 95.1 T
Phase B2, métastable
Description : (Cr,Ta,0) (Cr,Ta,0d) [4.1]

°GB2 . — 0.25 °HZ*?(298.15K) — 0.75 °HA2(298.15K) = GHSERCR + GHSERTA
°GB2.. — 0.75 *HZ*?(298.15K) — 0.25 °HA2(298.15K) = GHSERCR + GHSERTA

Phase L12, métastable
Description . (CI‘,T&)OJE, (Cr,Ta)0_25 [41]

°GHZ, — 025°GAL - 0.75°GAl = 0
°GLZ, — 0.75°GAl — 0.25°GAl = 0

10Cette description n’a pas été considérée lors de I’étude des systémes d’ordre supérieur.
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B.2.9 Cr-Ti
Phase liquide
Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.6]

lig.
Phase A2

Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.6]

;L%Ti = 5500
L2y = 1750

Phase B2, métastable
Description : (Cr,Ti,0) (Cr,Ti,0) [3.6]

°GR2. — °HEM(298.15K) — °HA3(298.15K) = GBCCTI 4+ GHSERCR
°GB2. — °HEM(298.15K) — °HA3(298.15K) = GBCCTI + GHSERCR
it i
Cr:Cr, Ti —
OLB2 . = 100000
OLB2. 1 = 100000
OLB2. 5 = 200000
0L% i = 100000
07rB2 = 200000
0L o = 100000

Phase C14
Description : (Cr,Ti)s(Cr,Ti); [92Sau] [3.6]

°GUL — HEM(298.15K) — 2.0 °HA(298.15K)

=16440 +6.75 T + 2.0 GHSERTI + GHSERCR
°G8%f¥fi —2.0 °H8;A2(298.15K) — °H%i3(298.15K)

= —1440—-6.75 T + GHSERTI + 2.0 GHSERCR
OLgifTi:Cr = 60000
OLS%:AICr,Ti = 60000
OL%}:‘éryTi = 60000

OLgifTi:Ti = 60000
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Phase C15
Description : (Cr,Ti)s(Cr,Ti); [92Sau] [3.6]

°GEIS — °HAMP(298.15K) — 2.0 °HA3(298.15K)

= 16780+ 6.3 T 4+ 2.0 GHSERTI + GHSERCR
°G8%;?fi - 2.0 °Hér2’para(298.15K) - °H%3(298.15K)
= —1780—-6.3 T+ 2.0 GHSERCR + GHSERTI
3L§%§ﬁ:0r = 10800427 T
LCr:Cr,Ti = 50000
ngii:E)Cr,Ti = 50000
LCr?ﬁ:Ti = 10800427 T
Phase Al

Description : Redlich-Kister [3.6]

OLAly = 32000

Phase A3
Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.6]

LA, = 32500

Phase L12

Description : (Cr,Ti)g7s (Cr,Ti)gos [2.3]
°GLZ, —0.75 °GH — 0.25°GAL = 0
°GEZ. — 0.75 °GALl — 0.25 ° G = 0
B.2.10 Ni-Ta

Phase A2

Description : Redlich-Kister [94Ans] [3.1]
OL{in, = —36969—18.272T
i, = —55753

Phase B2, métastable
Description : (Ni,Ta) (Ni,Ta,0)'" ou (Ni,Ta,0) (Ni,Ta,0) [3.4]

°GB2i — CHEM(298.15K) — °HA2(298.15K) = GBCCNI+ GHSERTA 5,
°GR2, — °HEM(298.15K) — °HA%(298.15K) = GBCCNI+ GHSERTA ~NbTalNi =

Les parameétres n’ayant aucune signification pour ce modele doivent &tre ignorés.
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Phase Al

Description : Redlich-Kister [94Ans] [3.1]
OL§im = —101531
LA = 55753

Phase L12, métastable
Description : (Ni,Ta)g7s (Ni,Ta,)g05 [3.4]

Ui Ni,Ta = —3 190
UgNi,Ta = —1385

°GHZ. — 0.25 °HEL(298.15K) — 0.75 °HAL(298.15K) =
°GRIZ, — 0.75 °GR1(298.15K) — 0.25 °G4L(298.15K) =

OLIﬁﬁ"a;Ni = 6 U1Ni,Ta
OLIﬁ},%fa;Ta = 6 U1Ni,Ta
lLk}:QNi,Ta = U4Ni,Ta
IL%elx?Ni,Ta = U4Ni,Ta
L% = 3 winiTe
lLk}?’I‘a:Ta = 3 U4 Ni,Ta

Phase liquide
Description : Redlich-Kister [94Ans] [3.1]
OL?V‘;;Ta = —105154
Phase NiyTa
Description : (Ni)a(Ta); [94Ans] [3.1]
°oGRiT2 _ 9 0 ° HRA(298.15K) — °HA2(298.15K)
= — 108000+ 9.5 T + 2.0 GHSERNI + GHSERTA
Phase Ni;Ta
Description : (Ni)s(Ta); [94Ans] [3.1]
°GRisTa _ 3.0 °HRA(298.15K) — °HA2(298.15K)
= — 132000+ 5.775 T + 3.0 GHSERNI + GHSERTA

Phase NigTa
Description : (Ni)g(Ta); [94Ans] [3.1]

°oGRiETe _ g () ° HRA(298.15K) — °HA2(298.15K)
= — 162000+ 6.771 T + 8.0 GHSERNI + GHSERTA

3 U1Ni,Ta
3 UINi Ta
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Phase NiTa
Description : (Ni);(Ta); [94Ans] [3.1]

°GNITa _ °HPRAL(998.15K) — °HA2(298.15K)

= — 72000+ 6.391 T+ GHSERNI+ GHSERTA
Phase NiTa,
Description : (Ni);(Ta)s [94Ans] [3.1]
°oGRITe2 _ o f2AL(298 15K) — 2.0 ° HA2(298.15K)

= — 78000+ 3.736 T+ GHSERNI+ 2.0 GHSERTA
Phase C14, métastable
Description : (Ni,Ta), (Ni,Ta) [3.1]

°GSIL, — 2 °HRA(208.15K) — °HA2(298.15K)
= 4130019 + 2GHSERNI + GHSERTA
°GSM. — 2 °HA2(208.15K) — °HEA1(298.15K)
= — 80019 + 2 GHSERTA + GHSERNI
Phase C15, métastable
Description : (Ni,Ta)s (Ni,Ta) [3.1]
°GSIE, — 2 °HRA(208.15K) — °HA2(298.15K)
= + 124274 + 2GHSERNI + GHSERTA
°GSI5. — 2 °HA2(208.15K) — °HEA1(298.15K)
= — 74274 + 2GHSERTA + GHSERNI

B.2.11 Ni-Ti
Phase liquide
Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.5]

0L\ = —152500+43 T

"Iy = —52000+5.5T

2Ly = —22500+4.125 T
Phase A2

Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.5]

OLAZ. = —118500+30 T
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Phase B2
Description : (Ti,Ni) (Ni,D)12 [92Sau] ou (Ti,Ni,O0) (Ti,Ni,Od) [3.5]

°GB2. . — °HRM(298.15K) — °HA3(298.15K)

= — 67800 +6.46 T + GHSERNI+ GHSERTI
GRr — CHEM(298.15K) — °HA(298.15K)

= — 67800 +6.46 T + GHSERNI+ GHSERTI

ZL§§,TizNi =-103000+ 32T
Limis = 23000
OLE?:Ni,Ti =-103000+32T

2L§i2:Ni,Ti = 23000
OL%%NLD = -58640+16 T
OL%Q:NLTi = 100000
OLE?Nini = 100000
0L o =-58640+16 T
OLE?,Ti:Ti = 100000
OLEiTi:D = 100000

Phase C14, métastable
Description : (Ni,Ti)y (Ni,Ti); [3.5]
cGUA. — 2.0 °HRM (298.15K) — °HA3(298.15K)
= 109820 — 17.4 T +2.0 GHSERNI+ GHSERTI
°GG4. — °HRA(298.15K) — 2.0 °HA3(298.15K)
= — 79820+ 17.4 T + GHSERNI + 2.0 GHSERTI

Phase n NizTi
Description : (Ni,Ti)s (Ni,Ti); [92Sau] [3.5]

Gl — CH2M(298.15K) — 3.0 °HA3(298.15K)
= — 80000+ 20 T + 3.0 GHSERTI+ GHSERNI
°Gliri — 3.0 °HEM(298.15K) — °HA3(298.15K)
= — 168800+ 36.6 T + 3.0 GHSERNI + GHSERTI
OLin mini = 80000
Lz = 58600—51T
2Llinims = —240004+18 T
OLT{“i;Ni,Ti = 80000
Or% s = 160000 — 68 T
ngIi i = —40000

Phase Al

Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.5]
LAl = —123085+30T

ALY = —66000

2Lyl = 22500-9.5T

12 es parametres n’ayant aucune signifiication pour ce modele doivent étre ignorés.
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Phase A3

Description : Redlich-Kister [92Sau] [3.5]

07A3 _
Lnim =

—26300+10 T

Phase Al;Ti-DO,g, métastable

Description : (Ni,Ti) .75 (Ni,Ti)g.05 [3.5]

°GROY — 0.75 °G{ — 0.25 ° G = 0
°GRAY — .25 °GR — 0.75 °G43 = 0

Phase L21, métastable
Description : (Ni,Ti)os (Ni,Ti)os (Ni,0); [3.5]

o vL21
GTi:Ni:Ni

o vL21
GNi:Ti:Ni

o YL21
GTi:Ti:Ni

o1L21
GTi:Ni:D

oL21
GNi:Ti:D

—1.5 °HE:(298.15K) — 0.5 °HA3(298.15K)

+0.5 (—67800 + 6.46 T + GHSERNI + GHSERTI ) + GBCCNI

—1.5 °HR*'(298.15K) — 0.5 °HA3(298.15K)

+0.5 (—67800 + 6.46 T + GHSERNI + GHSERTI ) + GBCCNI
°HYM(298.15K) —  °HA3(298.15K)

— 67800 + 6.46 T+ GHSERNI 4+ GHSERTI

— 0.5 °H%*(298.15K) — 0.5 °HA3(298.15K)

80000 4 0.5 GHSERTI + 0.5 GHSERNI

— 0.5 *HE* (298.15K) — 0.5 °HA3(298.15K)

80000 4 0.5 GHSERTI + 0.5 GHSERNI

Phase L12, métastable
Description : (Ni,Ti)0_75 (Ni,Ti)0_25 [35]

UINi, i = —14414 + 8.99 T
aniTi;, = —+11082

oNi,Ti, = +33621

U4NLTI = —86204+2.94 T

°Gridi — 0.25 °GRI — 0.75 °GA! = 3 uinimi + oniTi,
OG%%?Ti - 0.75 OG?HI — 0.25 OG%il = 3 U1 Ni, Ti

07Lls
L

07Ll
L i
ILL12
Ni, Ti:Ni
ILL12
Ni,Ti:Ti
ILL12
Ni:Ni, Ti
ILL12
Ti:Ni, Ti

= —L1.5 aniti; + 1.5 ani,Ti, + 6 UinNi T
1.5 aniti; + 1.5 ani,Ti, + 6 w1
+0.5 aniti; — 1.5 oni,Ti, + 3 Uani T
—1.5 aniti, + 1.5 aniyTi, + 3 Uani,Ti
U4 Ni, Ti

= U4Ni,Ti

Phase u, métastable
Description : (Ti)1(Ni)g (Ti)7 [3.5]

G nim — 6.0 °HR (298.15K) — 23.0 ° HAY(298.15K)
= 6.0 GHSERNI + 23.0 GHSERTI
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Phase NiTi,
Description : (Ni); (Ti) [92Sau] [3.5]
oGNiTiz _ o gPAL(998 15K) — 2 ° HA3(298.15K)
= — 87900+ 17.4 T + GHSERNI + 2 GHSERTI

B.3 Systemes ternaires

B.3.1 Al-Co-Ni
Phase liquide

Description : Redlich-Kister Muggianu [3.2]

L3 coxs = +60000

Phase B2
Description : (Al,Ni,Co) (Al,Co,0) [3.2]

L]A)iicO;Ni = —45130+ 25.206 T
ngNi:Oo = —52440.88 + 11.30117 T
LA12:Co,Ni = —315004+25.5T

Phase Al

Description : Redlich-Kister Muggianu [3.2]
LAl o = 36500

Phase L12
Description : (Al,Co,Ni)g.75 (Al,Co,Ni)g.25 [3.2]

OLR{?CozNi =6 u1AL,Co
O Lii%i:co = 6 t1aLNi
OLIégNi;Al =0 U1 co,Ni
ILIA}?Ni;cO = 3 Us AN
"LEALNT = U4 ALN

B.3.2 AIl-Cr-Ni

Phase liquide
Description: Redlich-Kister-Muggianu [3.3]

L\ s = 117000
"Lyl e = 7000
2Llﬁ,0r,Ni = —10400
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Phase A2
Description: Redlich-Kister-Muggianu [3.3]

Phase B2

Description: (Al,Cr,Ni,0) (Al,Cr,Ni,0d0) [3.3]

LR o = —52440.88 + 11.30117 T
OLE2 \\xi = —52440.88 +11.30117 T

Phase Al
Description: Redlich-Kister-Muggianu [3.3]

LAI CrNi = —6800
LAI ,Cr,Ni == +88 400
Phase L12

Description : (Al,Cr,Ni)y 75 (Al,Cr,Ni)g.a5 [3.3]
(AICrNiy — —18500 4+ 20.2 T

L% xiar = — 1.5 caiceni

LAI ,Cr,Ni:Cr — — 1.5 aalcei,

L% xivi = 6 caterni,

OLk}?Cr ~Ni = 6 U1 ALCr

OLiiXicr = 1.5 aaicri, + 6 w1 LN
OL%}r Ni:al = 1.9 @alceNi, + 6 U1 crNi
Lkﬁ\h .cr = — 1.5 aaiceNi, + 3uq ALNi
IL%?Nl Al = — 1.9 e,

1
LCr.Al,N1 = U4 ALNi

B.3.3 Al-Cr-Ta
Phase L12, métastable
Description : (Al,Cr,Ta)g75 (Al,Cr,Ta)gs [4.1]

orniz
L crma = 6 u1a1,Cr
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B.3.4 Al-Cr-Ti
Phase L12, métastable
Description : (Al,Cr,Ti)g.75 (Al,Cr,Ti)g.o5 [4.2]

07L12 _
LAI,Cr:Ti =6 uraLcr

B.3.5 AIl-Ni-Ta

Phase liquide
Description : Redlich-Kister-Muggianu [3.4]

OLIX% NiTa = —97 160
IL:%NI Ta = —97160
2LA1 Ni,;Ta = — 957160

Phase Al
Description : Redlich-Kister-Muggianu [3.4]

LAI Ni,Ta — —79 860
LAI Ni,Ta — —79 860
2Ll Nima = — 79860

Phase L12
Description : (Al,Ni,Ta)g7s (ALNi, Ta)g 95 [3.4]

QAINI,Ta = +31270

LkFNl JTa:Al — - 1.5 Q/AINi;Ta

LAI Ni,Ta:Ni = 0 CYAINi,Ta

LAI,N1,Ta.Ta = — 1.5 AN, Ta

OL%i%ima = 1.5 ctaNiyTa + 6 Uy AN

L% h:a1 = 1.5 aiNiyTa + 6 U1NiTa
Lk}QNI Ta = — 1.9 cANi,Ta + 3 UsALNi
Llﬁ}%ra A1 = 1.9 cami,Ta + 3 UaniTa

17 L2

Ea:Al,Nl = U4 ALNi
17L12
L{1Ni, ra = UaNi,Ta

Phase B2

Description : (Al,Ni,Ta) (Ni,Ta,0)'3 ou (Al,Ni,Ta,0) (Al,Ni,Ta,0) [3.4]

0L o = —162390
OLgl.Al,Ta —162 390

13Les parametres n’ayant aucune signification pour ce modele doivent &tre ignorés.
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Phase 7
Description : (Ni)g (Al); (Ta); [3.4]
°GFiarma — 6.0 °HEM — 1.0 °HA — 1.0 ° HA?
=8 ( —44026.305+ 4.106938 T' ) + 6 GHSERNI + GHSERTA + GHSERAL
B.3.6 AIl-Ni-Ti
Phase liquide
Description : Redlich-Kister-Muggianu [3.5]

liq.
2L1§3,'N1,Ti = —24890

Phase Al

Description : Redlich-Kister-Muggianu [3.5]

LAl,Ni,Ti = 0
Phase A2

Description : Redlich-Kister-Muggianu [3.5]

Phase L12

Description : (Al,Ni,Ti)0_75 (Al,Ni,Ti)0_25 [35]

QAINigTi = 33396 —1.86 T

L12 _ o
LAI,Ni,Ti:Al = — L.5 cai,Ti
Li2 _
LN ioni = 6 @ami,i + aniTis — 1.9 aniyTi,
Li2 _
LiNimiri = — 1.9 aamimi — 1.5 animi; — 1.9 ani, iy
o712 _
LNt = 1.9 aamiyTi + 6 u1a,N
o712 _
LAl,Ti:Ni = —1.5 QNiTi,
OL%i%a1 = 1.5 aamiyTi + 6 wiNimi
1Lz _
LN = — 1.5 @ami,mi + 3 vqa1Ni
lLk}?Ti:Ni = 0.9 aniTi,
1Lz _
LNi,Ti;Al = 1.5 A, + 3 UaniTi

17L12 _ }
LEi:Al,Ni = U4 ALNi

17L12 _
LAlzNi,Ti = U4Ni,Ti
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Phase B2
Description : (Al,Ni,Ti,0) (ALNi, Ti,0) [3.5]

LR = —T75846+29.7 T
LR ami = — 1020
OLE%,Ti:Ni = —758464+29.7T
ILE%,Ti:Ni = —1020

Phase n NizTi
Description : (Al,Ni,Ti)s (Al,Ni,Ti) [3.5]

OLKH;Al,Ti = —22973

Phase u

Description : (Al,Ti) (Ni)g (Ti)7 [3.5]

G xim — 16 CHAL(298.15K) — 6 ° HEM (298.15K) — 7 ° HA(298.15K)
=29 (—45106 ) + 16 GHSERAL + 6 GHSERNI 4+ 7 GHSERTI

OLZI,TizNi:Ti =29 (_39 730 )

Phase C14

Description : (Al,Ni,Ti)y (Al,Ni,Ti); [3.5]

OLgiifi:Ni = —454000 4 208.5 T

Phase Al3Ti-DO,g, métastable

Description : (Al,Ni,Ti) 75 (ALNi,Ti)g .05 [3.5]

L]KIOI\II?,Ti:Al = —9225
IBoRNZ e
0L1%1(5T13Ni = —28302
e
LNi,Ti:Al = —1845

'L 7500 — 4.8 T
LLROW = 2500—167T
ILE&\II?;Ti = —1845

Phase NiTi,
Description : (Ni); (Al Ti) [92Sau] [3.5]

0pRiT — _869600 4 367 T
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Phase L21
Description : (Al,Ni,Ti)gs (ALNi,Ti)es (Ni,d); [3.5]

Gl — 0.5 °HAN(298.15K) — 1.0 °HE*(298.15K) — 0.5 °HA?(298.15K)
= — 160940 +37.1 T + 0.5 GBCCAL + GBCCNI+ 0.5 GBCCTI
°GRoa — 0.5 °HR'(298.15K) — 1.5 OH§§A2(298-15K) — 0.5 °H$?(298.15K)
= — 160940 +37.1 T + 0.5 GBCCAL + GBCCNI+ 0.5 GBCCTI

O A = 19013 -10.35 T

OLiriaLmin = 50000
gLréiAl’ThNi = 19013—10.35T
OLE%F AN = 26510—42.0T
oL% AN = —68190 +20.0 T
OL&AI,Ti:Ni = 38814—241T
OLE;:IAI:Ni,D = —88377+0.51 T
LidNimioi = 26510—-42.0T
OLR%,INi:Ti:Ni =—-68190+20.0T
oLl i = 38814—241T
O nio = —88377+0.51 T

B.3.7 Cr-Ni-Ta
Phase liquide
Description : Redlich-Kister-Muggianu [3.1]

OLE xiTa — 289800 + 966T
Lt = + 72000 — 2407
2L i = — 363600 + 12127
Phase Al

Description : Redlich-Kister-Muggianu [3.1]
OLAlGima = — 247800 + 82.6T
Lalnima = + 42600 — 1427
Phase C14

Description : (Cr,Ni,Ta), (Cr,Ni,Ta) [3.1]

ELIS%““ = — 43197
Lénira = — 24612
Phase C15

Description : (Cr,Ni,Ta), (Cr,Ni,Ta) [3.1]
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Phase L12, métastable
Description : (Cr,Ni,Ta)g 75 (Cr,Ni,Ta)gos [4.1]

07L12 _
LCr,Ni:Ta = 6.0u Cr,Ni
07L12 _

LEi,Ta:Cr = 6.0 u1Ni,Ta
17L12 _

LNi,Ta:Cr = 3.0 ugni,Ta
1yL12 = Ua

Cr:Ni,Ta — 4Ni,Ta

B.3.8 Cr-Ni-Ti
Phase L12, métastable
Description : (Cr,Ni,Ti)g75 (Cr,Ni,Ti)gos5 [4.2]

Lgimini =  ONiTi; — 1.5 Qi
LIéfNi,Ti;Ti = —1.5 aniti; — 1.9 oniyTi,
OLIéfNi;Ti = 6.0 urcorNi

OLIéfTi;Ni = —L.5 aniTi,

OLIﬁ}?Ti;Cr = 6.0 U1 Ni,Ti

ILIé}r?Ti;Ni = 0.5 aniTi,

'L = 3.0 waniTi

ILIé}r?Ni,Ti =  U4Ni,Ti

B.4 Systemes quaternaires

B.4.1 Al-Cr-Ni-Ta
Phase L12
Description : (Al,Cr,Ni,Ta) 75 (Al,Cr,Ni, Ta)g o5 [4.2]

L% xima = —1.5 @A,

Lﬂ?Cr,Ta;Ni = 0

L% macor = —1.5 aiomi,

LIéfNi,Ta;m = —1.5 aaicrni, — 1.9 @ANi,Ta

B.4.2 Al-Cr-Ni-Ti
Phase L12
Description : (Al,Cr,Ni,Ti)g 75 (Al,Cr,Ni,Ti)g .05 [4.2]

L12 _ o
LAI,Cr,Ni:Ti = —1.5 aami,Ti
LL12 = e
él,Cr,TizNi - NiTis
12 _
Lél,Ni,Ti:Cr = —L.5 aalci,
12

Lo = —1.9 caierni, — 1.5 ai,T
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