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Introduction générale

Les diagrammes de phases ont été toujours une source importante d’informations pour le
développement et la conception de nouveaux matériaux. Cela a conduit a des améliorations
considérables dans les techniques expérimentales qui, a présent, ont atteint un tres haut niveau
de précision. Toutefois, en considérant les demandes croissantes de matériaux de haute tech-
nologie qui sont généralement tres complexes, il est important que des prévisions théoriques
guident le travail expérimental. Une telle possibilité est d’appliquer les principes de la physico-
chimie afin de pouvoir calculer les équilibres polyphasés des systemes multi—constitués. Une
telle approche s’avere trés puissante dans la définition des expérimentations, généralement
coliteuses, a réaliser et permet également d’en réduire le nombre.

Le recours a la modélisation numérique est 'approche qui permet de répondre au besoin
actuel de caractériser des systemes thermodynamiques complexes. Elle a été rendue possible
par les développements de I'informatique et par la mise au point de logiciels de calcul thermo-
dynamique.

Les terres rares REs représentent le groupe des lanthanides (éléments de numéros atomiq-
ues compris entre 57 et 71, du lanthane au lutétium) auquel on ajoute, du fait de propriétés
chimiques voisines (méme colonne de la classification périodique), I'yttrium (Y) et le scan-
dium (Sc). On distingue les terres cériques, légeres (lanthane (La), cérium (Ce), praséodyme
(Pr), néodyme (Nd) et samarium (Sm)) et des terres yttriques, plus lourdes (les autres REs).
Les REs forment le plus grand groupe d’éléments ayant un comportement chimique cohérent
[Chakhmouradian & Wall, 2012]. Cette particularité résulte de leur configuration électronique.
Tout au long de la série des lanthanides, soit du La (numéro atomique 57) au Lu (numéro ato-
mique 71), les électrons sont ajoutés a la couche électronique interne 4f plutét qu’a une couche
externe. Les électrons 4f sont ainsi protégés par les électrons se trouvant dans les couches ex-
ternes 5s et 5p et, par conséquent, ne participent pas aux liaisons chimiques. A cause de ce
blindage, le rayon ionique des REs diminue progressivement avec 'augmentation du numéro
atomique (de 102 pm pour (La) a 86 pm pour (Lu)), un effet connu sous le nom de « contrac-
tion des lanthanides » [Schijf, 1992]. Ces quinze dernieres années, les REs sont devenues indis-
pensables a I’élaboration de produits de hautes technologies critiques en matiére d’énergie ou
d’application militaire [Buschow, 1984a; Geusic ef al., 1964; Ohno & Abe, 1987; Sato et al., 2002].
Au départ, elles constituaient un tres faible marché, mais le développement des technologies
propres dans les années 1990, a l'initiative des pays développés, a conduit a une explosion de la
demande (alliages métalliques pour les batteries, aimants permanents pour les éoliennes, lumi-
nophores pour I'éclairage de basse énergie) [Buschow, 1984b; Croat et al., 1984; Paul-Boncour
etal., 1987; Sagawa, 2001; Savitsky et al., 1983]. En 2011, la Chine diminue brutalement ses quo-
tas d’exportation des REs, mettant dans une situation délicate I'industrie basée sur celles-ci qui
réalise brutalement, mais un peu tard, que la Chine est en position de monopole (elle en fournit
97 %) [Hatch, 2012]. Pékin, qui a en fait mesuré le danger des dégats environnementaux créés
par leur extraction intensive, souhaite elle aussi trouver des approvisionnements extérieurs.
Par ailleurs, elle veut profiter de sa croissance interne pour assurer la fourniture des meilleurs
produits finis sur son marché et prendre définitivement une position de leader mondial sur les
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produits de technologie propre comme les véhicules électriques (aimants NdFeB avec la com-
position Nd,Fe4B), les véhicules hybrides (batteries a I'Hydrure de Métal Nickel NiMH), les
éoliennes (aimants NdFeB), et les ampoules fluorescentes de basse énergie (yttrium, europium
et terbium), mais aussi de nombreux autres produits contenant des composants a base de REs
comme les avions a réaction, les équipements militaires, le controle de la pollution des mo-
teurs a combustion, I'imagerie médicale, la radiothérapie et d’autres équipements électriques
ou électroniques comme les condensateurs céramiques, les supraconducteurs, les ordinateurs
et les smartphones [Bao et al., 2008; Hou, 2005; Zhou & Gao, 2011] (voir figure 1).

Cependant, les REs étant des sous—produits de ressources minieres, I'’obtention d'un pro-
duit pur est un processus extrémement long, gourmand en ressources naturelles, polluant et
souvent associé a des éléments radioactifs (le thorium qui fait partie des actinides, ...). En effet,
les produits chimiques utilisés dans les étapes de raffinage du minerai ont été responsables de
maladies, d’intoxications, de pollution de rivieres et de destruction de terrains agricoles.
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FIGURE 1 — Répartition du tonnage des REs utilisées dans leurs principales applications [Poisson, 2012].

Parmi les matériaux qui ont trouvé un développement et un progrées remarquables au cours
de ces dernieres années sont les matériaux magnétiques a base de RE-Métaux de transition
—ou Transition metal- (TM). Ces composés forment des matériaux largement utilisés dans le
domaine des aimants permanents de hautes performances comme ceux les plus commerciali-
sés actuellement Nd-Fe-B et SmCos (T¢ > 700 °C) dont les produits d’énergie volumique sont
supérieurs a 0,16 MJ/m?® pour des champs coercitifs de '’ordre de 800 kA/m contre des valeurs
ne dépassant pas 30 a 50 kJ/m?® pour les ferrites ou les alliages Al-Ni-Co (voir figure 2) [Fon-
seca, 2000]. Cela a permis une miniaturisation mise a profit dans de nombreux dispositifs (par
exemple dans I'audiovisuel pour la mise au point d’écouteurs miniatures avec les baladeurs).

Lorigine de ces propriétés magnétiques exceptionnelles est due principalement a la coexis-
tence de deux types complémentaires de magnétisme : le magnétisme localisé caractéristique
des électrons 4f des REs et le magnétisme itinérant des électrons 3d des TMs tels que le fer et
le nickel. Les REs apportent ainsi leur forte anisotropie magnéto—cristalline grace aux interac-
tions entre leur moment orbital et le champ cristallin et les métaux 3d apportent quant a eux
leur forte aimantation et une température de Curie élevée (supérieures a 350 — 500 °C) grace aux
interactions d’échange importantes entre les éléments 3d. Ces composés magnétiques peuvent
présenter des propriétés d’aimants permanents exceptionnelles. En plus de la combinaison des
deux comportements magnétiques des éléments 4f et 3d, le rayon atomique des éléments de
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FIGURE 2 — Courbes de démagnétisation, performances comparées des aimants industriels a base de REs
[Fonseca, 2000].

REs est beaucoup plus important que celui des TMs ce qui est favorable a la formation d'une
série de composés intermétalliques dont les plus intéressants sont décrits dans une structure
hexagonale ou rhomboédrique, et ou de tels composés magnétiques peuvent présenter des
propriétés d’aimants permanents exceptionnelles [Younsi, 2011].

Les composés RE-TM ont fait 'objet de nombreuses études, soit dans un but pratique com-
me |'amélioration des propriétés magnétiques [Bessais & Djega-Mariadassou, 2001; Bessais
et al., 2002, 2004; Tetean et al., 2007], soit d'un point de vue plus fondamental tel que la dé-
termination des composés existants, leurs domaines de stabilité et leurs structures cristallogra-
phiques afin d’approfondir la compréhension du magnétisme de ces composés [Huang et al.,
2009; Yang et al., 2010]. Les propriétés les plus étudiées sont par exemple les interactions d’éch-
ange [Burzo, 1999; Duc et al., 1993; Hu et al., 1994; Li & Morrish, 1997; Radwanski et al., 1987],
I’anisotropie magnéto cristalline [Franse ef al., 1994]. Ces composés sont notamment de bons
candidats a I'apparition d'une anisotropie perpendiculaire, trés recherchée pour augmenter la
densité de stockage dans les systemes d’enregistrement magnétique.

Le recyclage de métaux a base de REs a partir de déchets d’aimants permanents devient
inévitable pour maintenir I'équilibre entre I'offre et la demande. Puisque le processus de recy-
clage des matériaux magnétiques n'a pas été encore établi, la recherche fondamentale sur le
comportement thermodynamique des matériaux magnétiques a base de REs et sur les réac-
tions chimiques entre les matériaux magnétiques et le milieu solvant est essentielle pour com-
prendre et améliorer le processus de recyclage des REs.

Dans cette optique, une approche moderne réside dans I'utilisation de la méthode de calcul
de diagramme de phase CALPHAD [Kaufman & Bernstein, 1970]. Pour concevoir un processus
efficace de recyclage pour les alliages de REs, une base de données thermodynamiques conte-
nant les parametres du modele, qui décrit les propriétés thermodynamiques des phases en pré-
sence en fonction de la température et de la composition doit étre développée. Cette base de
données thermodynamiques avec un logiciel de minimisation d’énergie libre de Gibbs comme
Thermo-Calc [Sundman et al., 1985] par le biais du module Parameter optimizations (PARROT)
[Jansson, 1984] nous aidera dans le traitement des phases utiles et la proposition des variables
de processus, qui sont autrement obtenues par essais et expériences qui représentent un inves-
tissement conséquent en argent et temps. Le mot logiciel laisse supposer que le calcul se suffit
alui-méme, alors que la détermination des équilibres complexes nécessite une assistance per-
manente d'un bon thermodynamicien. Selon [Azzaoui, 2000], pour éviter cette nuance, Bonnier
[Bonnier, 1986] parle de calcul « assisté par ordinateurs ».

Notre travail a pour objectif de rassembler et d’évaluer d’'une maniere critique toutes les
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données thermodynamiques et les diagrammes de phases disponibles pour les huit systemes
binaires Fe-RE (RE =Y, Ho, Tm et Lu) et Ni-RE (RE = Sc, Ho, Yb et Eu) et les deux systemes ter-
naires Ho-Ni-X (X = Fe, Ge). Les énergies libres de Gibbs de toutes les phases seront représen-
tées par des équations de modeles appropriés. Les parametres de ces modeles seront obtenus
par une procédure d’optimisation a I'aide du logiciel Suédois Thermo-Calc. La base de don-
nées des propriétés thermodynamiques préparée dans ce travail peut étre intégrée a d’autres
systéemes binaires et multi-composants pour fournir une base de données multi-composante
complete pour la conception de processus de recyclage des REs et d’autres applications.

Outre cette introduction générale, la structure de cette thése consiste en six chapitres, brie-
vement décrits ci—dessous, suivis d'une conclusion générale et des perspectives.

Le premier chapitre (1) expose I’approche CALPHAD, utilisée pour la modélisation des dia-
grammes de phases. La présentation du principe et le logiciel de calcul qui a été employé pour
la modélisation de nos systéemes y sont exposés.

Le second chapitre (2) rappelle en détail les différents modeles thermodynamiques aux-
quels nous nous sommes intéressés pendant 'optimisation des différentes phases des systemes
que nous avons considérés dans le cadre de cette thése.

Dans le troisieme chapitre (3) nous avons présenté et discuté les résultats de la modélisation
des diagrammes de phases des systémes binaires a base de Fer : Fe-RE (RE =Y, Ho, Lu et Tm)
par la méthode CALPHAD.

Ensuite, le quatrieme chapitre (4) traite, d'une maniere détaillée, des calculs thermodyna-
miques des diagrammes de phases des systemes binaires a base de Nickel : Ni-RE (RE = Sc, Ho,
Yb et Eu) réalisés au cours de ce travail.

Ces deux derniers chapitres font aussi I’objet de plusieurs comparaisons de données expé-
rimentales / calculs thermodynamiques.

Le cinquiéme chapitre (5) est dédié a la modélisation thermodynamique du diagramme de
phase ternaire Fe—-Ho-Ni. Peu de systémes ternaires a base de trois ou deux systémes de REs ou
partie de ces systémes ont été publiés. Dans le cadre de cette these, nous avons eu 'opportu-
nité d’avoir la connaissance expérimentale d'un systeme ternaire avec deux systémes binaires
a base de REs que nous avons optimisés. Ce systéme ternaire Fe-Ho-Ni est complexe et seule
une petite partie de ce systeme a été étudiée expérimentalement et a une seule température.

Enfin, le sixieme chapitre (6) propose une description thermodynamique du systeme ter-
naire Ho—Ni-Ge. Pour atteindre cet objectif, une description thermodynamique complete du
systeme binaire Ge-Ho est proposée. L'assemblage des différentes bases de données ainsi ob-
tenues permet d’atteindre I’objectif de ce chapitre et de comparer les résultats de la description
thermodynamique aux données expérimentales récemment publiées.

Les principaux résultats proposés dans ce manuscrit sont synthétisés et discutés en conclu-
sion et les perspectives les plus prometteuses pour la poursuite de ce travail sont présentées.
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Modélisation thermodynamique de type
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1.1 Introduction

Le vocable CALPHAD est un acronyme pour "CALculation of PHAse Diagram". L'acronyme
CALPHAD désigne aussi une revue scientifique et une conférence internationale annuelle pour
I'optimisation des logiciels et des bases de données pour améliorer la compréhension de plu-
sieurs caractéristiques des systemes physiques dépendant de la thermodynamique (diffusion
des especes, géochimie, ciments, etc.). Il s’agit d'une méthode qui permet d’obtenir une des-
cription mathématique d'un diagramme de phases et des données thermodynamiques qui sont
en relation avec ce diagramme. Cette modélisation se concentre alors sur I'évaluation de la
grandeur fondamentale qui est 'énergie libre de Gibbs G des différentes phases d'un systeme
(élément pur, systeme binaire, systéme ternaire, ...) et son évolution en fonction de la tempéra-
ture, de la concentration et de la pression.

Du point de vue thermodynamique, la topologie d'un diagramme de phases est comple-
tement déterminée par des considérations énergétiques. Plus particulierement, lorsque les va-
riables considérées sont la température et la pression, c’est'énergie libre de Gibbs, G=U + PxV
— TxS, qui gouverne la stabilité d'une phase. Une phase stable est le résultat de la minimisation
de cette énergie. C’est donc I'énergie libre de Gibbs qui détermine completement le diagramme
de phases par un processus de minimisation a température et pression constantes. Une fois les
énergies libres de Gibbs déterminées, il est possible de connaitre les phases présentes dans le
systeme et leurs proportions dans les conditions souhaitées en minimisant I’énergie libre de
Gibbs du systeme. Cela représente un atout considérable, car une bonne description permet
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d’obtenir, par interpolation ou extrapolation, des informations trés importantes qui peuvent
étre trés difficiles, voir impossibles, a obtenir expérimentalement. Ceci est d’autant plus vrai
lorsqu’il s’agit des systémes complexes qu’on trouve couramment dans I'industrie qui peuvent
contenir facilement une dizaine d’éléments.

En pratique, pour décrire 1'énergie libre de Gibbs G, un modéle mathématique paramé-
trique est assigné a chacune des phases faisant partie du systéme. Les parametres de chaque
modele sont alors optimisés de facon a reproduire le diagramme des phases et les données
thermodynamiques du systeme en minimisant ’énergie libre de Gibbs de tout le systéme. Le
calcul consiste alors a mener un ajustement des moindres carrés qui minimise les erreurs qua-
dratiques par rapport aux données disponibles. En cela, la méthode CALPHAD, est alors une
méthode semi—empirique. Elle offre de nombreux avantages comme la rationalisation d'un
plan d’expériences (limitation du nombre d’expériences et de leurs cofits), 'étude de systémes
multi—constitués par extrapolation des sous-systemes simples, mais aussi la facilité de calcul
de sections isothermes ou isopléthes. Lissue de I'optimisation nous donne un ensemble de
données mutuellement cohérentes.

La méthode CALPHAD, qui prévaut dans ce domaine et qui est utilisée au laboratoire, fut
introduite par Larry Kaufman [Kaufman & Bernstein, 1970]. Elle est trés bien décrite dans de
nombreux ouvrages tels que celui de Saunders et Miodownik [Saunders & Miodownik, 1998]
et Lukas et al. [Lukas er al., 2007]. Dans ce dernier ouvrage, on y trouve de nombreuses infor-
mations sur celle—ci, des bases de la thermodynamique a un exemple concret de modélisation.
Notons que 'histoire de la méthode CALPHAD est publiée par Spencer [Spencer, 2008] dans un
article récent.

Lobjectif de ce chapitre n’est donc pas d’établir un état de I'art de cette méthode mais plutot
d’en donner le principe et de présenter le logiciel de calcul qui a été utilisé pour la modélisation
de nos systémes.

1.2 Présentation de la méthode CALPHAD

La caractérisation thermodynamique d’'un systéme se ramene a |’étude de fonctions poten-
tielles des différentes phases de ce systeme. Lenthalpie libre G (ou énergie libre de Gibbs) est
la fonction thermodynamique la plus importante en thermochimie puisque c’est celle qui joue
le role de potentiel lorsque la pression (P), la température (T) et la composition (nombre de
moles n; de chaque constituant i) sont les variables de contrdle du systeme. La détermination
des équilibres entre phases se fait par minimisation de I'enthalpie libre du systéme polyphasé
comme l'illustre la figure 1.1.

Ala température T, la solution solide primaire a et stable de 0 at. % B jusqu’a la composition
x1. Puis, les deux phases a et § sont en équilibre jusqu’a x,. Au-dela de x,, la solution solide
primaire f est stable. Ces domaines de stabilité sont diis a la minimisation de ’enthalpie libre
du systeme sur le domaine de composition a la température T. Ainsi dans chacune des zones
riches en A ou B, c’est respectivement I’enthalpie libre de la phase o ou § qui est la plus faible ce
qui correspond a la stabilité de la solution solide primaire concernée. Dans la zone centrale, la
minimisation de I'’enthalpie libre G conduit a établir la tangente commune aux deux fonctions
enthalpiques. Les deux points de tangence délimitent I'intervalle de composition pour lequel
I’équilibre entre o et 3 est observé.

La notion du Force motrice —ou Driving force per mole component— (DGM), §, est impor-
tante pour comprendre la relation entre la stabilité d'une phase et son enthalpie libre. La DGM
est’affinité qu’a une espece chimique de réagir face a un processus interne. D’apres la deuxieme
loi de la thermodynamique, ce processus interne tend a s’approcher de 1'équilibre. Pour une
phase, la DGM est la distance la plus courte entre la surface de I'énergie libre de la phase et
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le plan qui joint les potentiels chimiques des composants du systeme a 1'état d’équilibre. Ce
plan est appelé plan des tangentes communes car c’est le plan tangent aux surfaces des éner-
gies libres de Gibbs des phases stables. La DGM d’une phase stable est nulle. Pour une phase
instable, celle—ci est d’autant plus négative que la phase est instable.

Ce concept est illustré sur la figure 1.1, pour laquelle on considere un systéme binaire A-B
incluant une réaction eutectique.

Un logiciel peut donc suivre I'évolution de cette grandeur en fonction de la température et
de la composition et tracer ainsi, dans tout I’espace défini par I'utilisateur, les limites de phases.

La description thermodynamique d’un systéme ne se résume pas a son diagramme de pha-
ses qui n’est qu'une cartographie des équilibres qui y surviennent. La caractérisation compléte
du systéeme n’est établie qu’avec la description de toutes ses grandeurs thermodynamiques.
Cela est possible a partir de sa modélisation car celle-ci consiste justement a décrire, pour
toutes ses phases, I’énergie libre de Gibbs G qui contient toute I'information thermodynamique.

Selon la méthode CALPHAD, elle est réalisée grace a des formalismes mathématiques a co-
efficients ajustables déterminés a partir d'informations expérimentales (et parfois de calculs
ab-initio) telles des températures de transformation, des limites de solubilité, des enthalpies
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de formation ou des capacités calorifiques. La modélisation s’effectue par une optimisation de
ces parametres de facon a obtenir la meilleure restitution possible de I’ensemble des informa-
tions expérimentales (diagramme de phases et données thermodynamiques) prises en compte
dans le calcul. Les résultats de la modélisation sont ensuite décrits par une banque de données
qui contient, pour toutes les phases considérées, la déclaration du modéele utilisé ainsi que les
valeurs numériques obtenues pour les différents coefficients. Lorganigramme simplifié de la
figure 1.2 décrit les différentes étapes de cette méthode [Zinkevich, 2003].

Théorie Estimations Expériences
Meécanique quantique ATD, Calorimétrie, FEM,
. Pression de vapeur,
Thermodynamique Meétallographie.
statistique I v ¥ Diffraction X,...
:r Modeles
: 4 paramétres ajustables
E
P Y
- Ajustement des - |
i 3 paramétres
i_ _ . Grandeurs thermodynamiques =
T G.H, 8, Co=f(T,P, X,...
Stockage en banques
de données,
publications
Y
4‘ Equilibre |-—

4 ) . .
£7 : # Représentation F.IGURE 1.2 - Représentation scheme.l-
Y5 —‘ Diagrammes de phases ‘*H- graphique tique de la méthode CALPHAD y compris

les différents chemins itératifs [Zinkevich,
L
2003].

‘ Applications ‘

Il est possible de distinguer deux types d’utilisation de la méthode CALPHAD. La premieére
consiste a créer des bases de données thermodynamiques a partir de données expérimentales.
Cela s’appelle 'optimisation de diagrammes de phases. La deuxiéme utilisation se place du coté
des personnes qui se servent des bases de données afin de calculer les équilibres qui prennent
place au sein d'un systeme. Pour calculer un diagramme de phases, il est nécessaire d’utili-
ser des données expérimentales fiables et de modéliser chaque phase avec le modele adéquat.
Nous allons aborder les parametres intervenants dans le choix des données expérimentales, et
dans celui des modeles thermodynamiques. Cela permettra de comprendre en quoi consiste la
modélisation d'un systeme.

1.2.1 Sélection des données

La modélisation thermodynamique d'un systeme nécessite des informations sur la pré-
sence des différentes phases dans le systeme. De plus, CALPHAD est une méthode semi em-
pirique qui nécessite des données expérimentales d’entrée pour I'optimisation des variables
apparaissant dans les modeles de |'énergie libre de Gibbs G des phases constitutives. Ainsi, la
recherche documentaire est la premiere étape de la modélisation thermodynamique d'un sys-
teme.

La détermination expérimentale d'un systeme peut passer par de nombreuses caractérisa-
tions, dont la nature dépend principalement du systéme. Elles dépendent par exemple de I'état
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physique des éléments ou composés d’intérét (solide, liquide, gaz) dans la plage de température
ou de pression d’'intérét mais aussi du caractere réfractaire ou volatil des éléments, etc.

Les informations expérimentales qui peuvent étre utiles pour la modélisation thermodyna-
mique d'un systeme peuvent étre divisées en catégories suivantes :

a) Données du diagramme de phases

b)

)]

Elles comprennent les données relatives aux équilibres de phases dans un systeme; telles
que les températures des réactions invariantes, de la phase gazeuse, du liquidus, du soli-
dus, de limites de solubilité ainsi que les compositions d’invariants, des lignes de conju-
gaison ou conodes (tie-lines), la pression ... etc.

Les techniques expérimentales utilisées sont nombreuses. Les plus fréquemment rencon-
trées sont :

* les mesures d’analyses thermiques (Analyse Thermique Simple —ou Simple thermal
analysis- (ATS), Analyse Thermique Différentielle —ou Differential Thermal Analysis—
(ATD), ...);

* les mesures de la résistivité et de la dilatométrie (Analyse thermomécanique —ou
Thermomechanical analysis— (ATM)) ;

* les analyses métallographiques (Microscopie Optique —ou Scanning Optical Micro-
scopy- (SOM), Microscopie Electronique a Balayage —ou Scanning Electron Micro-
scopy- (MEB) ou Microscopie Electronique & Transmission —ou Transmission Elec-
tron Microscopy— (MET)) ;

* les Analyses Chimiques a la Microsonde Electronique —ou Electron Probe Micro Ana-
lysis— (EPMA);

e les analyses structurales (rayons X, neutrons, ...), ...

Les techniques expérimentales utilisées pour la caractérisation des équilibres entre phases
dans un systéme multiconstitué et les calculs fondamentaux ont été détaillés dans un ou-

vrage publié par Lukas et al. [Lukas er al., 2007]. Les valeurs des parametres ajustables de

I’énergie libre de Gibbs G sont optimales lorsque le calcul des différents équilibres d'un

systeme restitue au mieux les données diagrammatiques.

Données thermodynamiques

Elles contiennent les informations thermodynamiques telles que I’enthalpie intégrale de
mélange, I'enthalpie de transformation, I'’enthalpie de formation H, I'’enthalpie partielle
H,, l'activité a;, le potentiel chimique p;, la capacité calorifique Cp, etc. Ce type de don-
nées présente alors I'avantage d’étre relié directement aux grandeurs qui sont modéli-
sées; I'énergie libre de Gibbs G ou sa composante enthalpique H.

Ces données peuvent étre obtenues soit par des techniques d’équilibres en phase ga-
zeuse (Méthode d’Effusion de Knudsen —ou Knudsen Effusion Method— (KEM)), soit par
des techniques potentiométriques (FEM). De plus, la calorimétrie permet d’obtenir des
informations d’enthalpie de formation ou de réaction ainsi que des chaleurs spécifiques.

Données cristallographiques

Les informations relatives a la structure cristalline des phases constitutives telles que le
groupe d’espace, I'occupation de sites, ... etc. sont trés importantes dans le choix des mo-
deles thermodynamiques appropriés pour chaque phase.
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d) Mesures physiques

Il s’agit des données relatives a la chaleur spécifique ou au magnétisme.

e) Données calculées

Les informations telles que I'enthalpie de formation ou I'’enthalpie de mélange des diffé-
rents constituants stables et méta—stables peuvent également étre obtenues a l'aide des
calculs théoriques de type premier principe ab-initio, de structure électronique dans le
cadre de la Théorie de la Fonctionnelle de la Densité —ou Density Functional Theory-
(DFT), développée par Hohenberg et Kohn [Hohenberg & Kohn, 1964; Kohn & Sham,
1965] ou de 'approche de Miedema [Miedema et al., 1980]. Ils sont trés utiles dans la
modélisation thermodynamique d’un systeme. La DFT permet de calculer rapidement
et avec précision les propriétés électroniques et magnétiques de divers composés lors-
qu’elle est couplée avec une approche de pseudo—potentiels et avec I'utilisation de bases
de fonctions en ondes planes. En ce qui concerne les limites de phases, les calculs fon-
damentaux tels que la Méthode Variationnelle des Amas —ou Cluster Variation Method—
(CVM) peuvent étre utilisés comme guide pour la forme de limites de phases méta—stables
[De Fontaine, 1979; Gratias et al., 1982; Kikuchi & de Fontaine, 1978; Kikuchi, 1951]. Dans
cette méthode, Kikuchi [Kikuchi, 1951] a traité les phénomenes de transition ordre-dés-
ordre. Cette méthode et la méthode Monté Carlo ont été ensuite utilisées dans les calculs
ab—initio [van de Walle & Ceder, 2002].

L'examen détaillé de la littérature donne un bon apercu sur le systéme a étudier. Cependant,
il n’est pas surprenant que I'on puisse trouver des contradictions entre les différentes études
expérimentales en termes de températures des réactions invariantes, des limites de solubilité
des différentes phases, de la présence de phases intermétalliques dans un systeme binaire ou
ternaire, etc. Dans ce cas, ces données doivent étre choisies en fonction de leur crédibilité :

la pureté des éléments de départ utilisés. Parfois, une tres petite quantité d’'impuretés
peut modifier sensiblement les résultats (soit stabiliser une phase hors—équilibre ou créer
une barriere de nucléation a la précipitation d'une phase d’équilibre) ;

la technique de préparation de I’échantillon, le temps et les températures de recuit c’est-
a-dire atteinte de I'équilibre thermodynamique, les techniques de caractérisation, le type
d’appareillages utilisés, les conditions expérimentales;

I'écart-type des résultats obtenus par le méme groupe de recherche;

I'accord entre les données obtenues a partir de différents groupes de recherche.

Les premiers essais de I'optimisation peuvent aussi aider a détecter les informations contra-
dictoires et a sélectionner les données appropriées pour I'optimisation. Selon la précision et la
fiabilité de 'information expérimentale, on peut attribuer des poids différents aux mesures dif-
férentes lors de 'optimisation. Les données expérimentales qui sont plus importantes et fiables
peuvent avoir des poids plus élevés tandis que les données moins fiables peuvent avoir un poids
plus faible, qui dans certains cas peut étre nul.

Une fois le jeu de données expérimentales sélectionné, il convient de choisir les modeles
thermodynamiques adaptés aux phases a modéliser.

1.2.2 Sélection des modeles thermodynamiques

Une bonne optimisation d'un systéme est synonyme d'un choix de modeles cohérents avec
la physique qui leur est associée. Pour cela, il est tout d’abord indispensable de connaitre la
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nature de la phase a modéliser, c’est—a—dire ses données cristallographiques, le fait qu’elle soit
stcechiométrique, ordonnée ... etc. Ensuite, il est essentiel de lui associer le bon modele. Nous
détaillerons, en chapitre 2, les différents modeles disponibles pour modéliser une phase en
fonction de sa nature. Il est également utile, lors de 'optimisation d'un systéme, de s’inté-
resser a la compatibilité de celle-ci avec d’autres optimisations mettant en jeu des éléments
et des phases communs. Cela permet la mutualisation d’optimisations et par conséquent la
construction de bases de données permettant d’extrapoler des équilibres dans des systemes
multi—constitués. Les modeles choisis ont des parametres ajustables, et le role de ’optimisa-
tion est de déterminer les valeurs de ces parametres.

1.3 Principe de 'optimisation

Loptimisation consiste a ajuster les parametres des modeles par une méthode de moindres
carrés. Il s’agit de déterminer les valeurs des termes d’interactions et des énergies de formation
des composés a partir des données expérimentales. L'optimisation d'un systéeme (et/ou I'exé-
cution de calculs) s’opere par le biais de modules spécialisés de logiciels tels que Thermo—Calc
[Sundman et al., 1985], Pandat [Cao et al., 2009; Chen et al., 2002], Factsage [Bale ef al., 2002] ou
MTDATA [Davies et al., 2002], ... etc.

Une bonne optimisation repose, d'une part, sur de nombreuses données expérimentales de
bonne précision du systeme considéré; et d’autre part sur le choix de modeles appropriés. Il
existe une infinité d’optimisations d'un systéme, celles—ci étant dépendantes, entre autres, du
jeu de données expérimentales choisi et du poids accordé aux différentes mesures, mais aussi
des modeles choisis et de leur nombre de parameétres. On s’accorde a dire qu'une optimisation
correcte met en jeu le minimum de parametres.

On consideére que I'optimisation est terminée lorsqu’on a réussi a décrire toutes les don-
nées expérimentales sélectionnées de manieére satisfaisante, avec le minimum de parametres.
La méthodologie de I'optimisation a été décrite en détail par Hari Kumar et al. [Kumar & Wol-
lants, 2001] et plus récemment par Schmid-Fetzer et al. [Schmid-Fetzer et al., 2007].

1.4 Logiciels de calcul

Avec les besoins croissants pour analyser le comportement thermodynamique des systemes,
prévoir les relations entre phases ou évaluer les propriétés thermodynamiques pour des com-
positions et températures bien définies, de nombreux logiciels de calculs sont disponibles qui
couvrent plusieurs aspects pour des applications spécifiques [Kattner et al., 2000].

Les demandes de la part des utilisateurs concernant I'obtention d’informations relatives :

@ ala tabulation des propriétés thermodynamiques des substances, de leurs capacités ca-
lorifiques, de leurs enthalpies, de leurs enthalpies libres de formation ou de transforma-
tion, des constantes d’équilibre, des pressions partielles, ..., en fonction de la température
ou/et de la pression et de leurs compositions;

@ aux calculs des propriétés thermodynamiques des mélanges métalliques, d’oxydes, de
sels, de composés semi—conducteurs, etc ..., telles que I'activité, les potentiels chimiques,
les pressions partielles des différents constituants en fonction de la température et/ou de
la pression et de la composition;;

® pour des systemes polyconstitués et polyphasés, au calcul des compositions de phases
en équilibre, des fractions de phases ou des fractions volumiques, ceci en fonction de la
température;
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@ aux applications telles que les chemins de solidification, des isothermes, isoplethes ou
fraction des phases en cours de solidification.

Parmi ces logiciels, citons Thermo-Calc (incluant Parrot) [Sundman et al., 1985], Pandat
(PanOptimizer) [Cao et al., 2009; Chen et al., 2002], FactSage (OptiSage) [Bale ef al., 2002]. Les
logiciels Thermo—Calc, Pandat et FactSage ont été décrits en détail dans une issue spéciale du
Journal CALPHAD [26 (2) (2002) 141 —312]. Pour ce présent travail, le programme Thermo-Calc
a été principalement utilisé.

Thermo-Calc [Sundman et al., 1985] est un logiciel puissant et flexible pour une variété de
calculs thermodynamiques et de diagrammes de phases basés sur une puissante minimisation
de I'énergie libre de Gibbs G. Il a gagné la réputation d’étre 'un des meilleurs logiciels pour ces
calculs. Le logiciel Thermo—Calc a été initialement développé par les Suédois en 1981 notam-
ment par le professeur Bo Sundman de I'Institut Royal de Technologie de Stockholm en Suede
—ou Royal Institute of Technology in Stockholm— (KTH). Dans tous les continents du monde (sauf
I'antarctique) un grand nombre de chercheurs I'utilise (plusieurs centaines). Il est concu pour
I'optimisation des solutions multiconstituées pouvant contenir jusqu’a 20 éléments. Les solu-
tions peuvent étre métalliques, aqueuses, des sels fondus, des amorphes ou des gaz. Thermo—
Calc [Sundman er al., 1985] peut utiliser plusieurs bases de données thermodynamiques dif-
férentes, en particulier celles développées par Groupe Scientifique Thermodata Europe —ou
Scientific Group Thermodata Europe- (SGTE) [Sundman, 1994]. Les bases de données générales
pour les composés et les solutions incluent :

Base de données SGTE de SUBstances (SSUB) : données pour 5000 composés condensés ou
espece gazeuse;

Base de données SGTE de SOLutions (SSOL) : c’est une base générale de données de différents
systéemes couvrant 78 éléments et 600 phases en solution;;

Base de données SGTE de Solutions d’alliages BINaires (BIN) .

D’autres bases de données, plus spécifiques, existent aussi et portent sur les alliages métal-
liques (Base de données SGTE des alliages métalliques (IRSID)), les aciers, ou les céramiques.
Cependant pour les systemes vierges de toute investigation, 1'utilisateur du logiciel Suédois
Thermo-Calc peut élaborer sa propre base en optimisant les parametres thermodynamiques.
Lutilisation du programme s’articule autour de trois modules principaux comme l'indique la
figure 1.3.

FIGURE 1.3 — Schéma d’utilisation du logiciel Sué-
dois Thermo-Calc [Sundman et al., 1985].

PARROT|* >

Dans Thermo-Calc [Sundman et al., 1985], la partie nécessaire a la modélisation Gibbs Energy
System (GES) est séparée de la partie qui traite le calcul des équilibres, ceci laisse a I'utilisateur
la liberté, soit de choisir I'un des modéles parmi ceux déja incorporés dans Therm-Calc, soit
d’introduire un nouveau formalisme adéquat au probleme a traiter.
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Le coté interactif de Thermo—Calc réside aussi dans I'explication de toutes les instructions
auxquelles 'utilisateur peut accéder en tapant "Help".

Thermo-Calc [Sundman et al., 1985] consiste en plusieurs modules pour des buts spéci-
fiques et des taches différentes que l'utilisateur pourrait étre intéressé a effectuer. Le module
Base de Données Thermodynamique —ou Thermo DataBase— (TDB) est utilisé pour la récupé-
ration de bases de données ou des fichiers de données. Le module GES est utilisé pour I'ins-
cription des informations du systeme et les données thermodynamiques. Le module Equili-
bium Calculations (POLY) peut calculer divers équilibres hétérogenes complexes en fixant les
conditions (T, P, n;, ...) qui ramenent 'optimisation a la variance 1. Il permet aussi le calcul
des grandeurs thermodynamiques (H, S, G, ...) dans les mémes conditions imposées. Tandis
que le module Processing of various phase diagrams (POST), permet de tracer, soit sur I'écran
graphique, les diagrammes de phases, les grandeurs thermodynamiques en fonction de la tem-
pérature et/ou de la pression, soit d’élaborer des fichiers post—script d’extension .ps. Le module
PARROT fournit un outil puissant et flexible pour 'optimisation des données et I’évaluation des
données expérimentales, a partir duquel les fonctions d’énergie libre de Gibbs G peuvent étre
calculées en optimisant les données expérimentales par la méthode des moindres carrés. L'uti-
lisateur a le choix du systeme d’axes, pourvu que soient choisies deux grandeurs liées.

Pour traiter un maximum de solutions, le logiciel Suédois Thermo-Calc dispose de plusieurs
modeles. Parmi ces derniers, il y a ceux qui reposent sur un fondement théorique et ceux qui
utilisent des pondérations géométriques ou des développements polyndmiaux :

- Modele de la solution idéale de substitution,

- Modele de la solution réguliere,

- Modele d’association [Sommer, 1978],

- Modele d’'Inden [Inden, 1975] pour les solutions magnétiques ordonnées,
- Modele de Pitzer [Pitzer, 1973] pour les solutions aqueuses,

- Modele de Kappor-Frohberg [Kapoor ef al., 1974] pour les amorphes,

- Modele des sous réseaux de Temkin [Temkin, 1945] généralisé par Hillert [Hillert & Staf-
fansson, 1970],

- Pondération géométrique de Muggianu [Muggianu et al., 1975],

- Pondération géométrique de Kohler [Kohler, 1960],

- Développement polynomial de Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948].

Le choix de modeles a utiliser par I'opérateur dépend de plusieurs facteurs qui sont :
O Les constituants purs du systeme;

O Le diagramme de phases expérimental ;

O Les données thermodynamiques expérimentales.

La meilleure approche pour une optimisation avec le module PARROT est de créer un fi-
chier "set—up" contenant toutes les informations de phases, avec les variables des parametres
du modele qui seront calculées. Ceci est un fichier texte avec une extension .zcm et il est exé-
cuté avec la commande "macro" dans Thermo-Calc [Sundman et al., 1985]. Des informations
supplémentaires peuvent étre introduites dans ce fichier pour une référence future, les chan-
gements de modele thermodynamique peuvent également étre indiqués.
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Exemple d’un fichier "set—up" de la phase HoNi,

@ PHASE HONI2 % 2 .333 .667 !;
@ CONSTITUENT HONI2 : HO : HO,NI :!;

@ PARAMETER G(HONI2, HO : HO;0) 2.98150E + 02 +GHSERHO# +v50#; 6.00000E + 03 N
REF: 0!

@ PARAMETER G(HONI2, HO : NI;;0) 2.98150E + 02 +.333* GHSERHO# +.667 * GHSERNI#+
v19# +v20#x+T ; 6.00000E + 03 N REF : 0!

® PARAMETER G(HONI2, HO : HO, NI;0) 2.98150E + 02 +v40# +v41# *T; 6.00000E + 03 N
REF: 0!
Description

D 1a phase solide HoNi, est introduite. Le premier chiffre indique le nombre de sous-réseaux
appliqué a cette phase. Les deux derniers indiquent la teneur atomique respective de
chaque sous-réseau. Le symbole % désigne le calcul séquentiel.

@ Cette ligne insere les éléments présents dans chaque sous-réseau.

®

Cette ligne introduit le parametre enthalpique v50 (= 10* J. mol™!. at™1.).

@ Cette ligne introduit les variables, enthalpique v19 (= —43922,998J. mol~!. at™l.) et entro-
pique v20 (= 4,7 J. mol~'. K~!) qui doivent étre optimisées pour la description de la phase
HoNi, riche en nickel.

@ Cette ligne introduit le parameétre d’interaction ”L%j o ici OLEZ%\;I"(Z) N; » avec: le parametre

d’excés v est de degré 0, v40 = —32000J. mol~!. at™! et v41 =8J. mol 1. K1

Pour la construction du fichier "set—up" il est important d’avoir au départ une description
réaliste des phases inconnues (mode de substitution, nombre de sous réseaux) afin d’obtenir
les résultats les plus satisfaisants possibles avec Thermo—Calc, et les plus proches du domaine
expérimental. Les données expérimentales sont résumées dans le fichier d’extension .pop [Lu-
kas et al., 2007]. Les données sont saisies dans des blocks "Equilibrium". Chaque block a son
propre ensemble de données qui lui est associé. Toutes les données nécessaires pour optimiser
les phases ont aussi été ajoutées.

Exemple de block correspondant a un équilibre eutectique : Fe;7;Luy_HT + Fe,3Lug = Liq

(1) CREATE_NEW_ EQUILIBRIUM 2 1

® CHANGE_STATUS_PHASE Liq Fe;;Lu,_HT FegsLug = FIX 1
® SET-CONDITION P = 1E5

@ EXPERIMENT X(LIQ,LU) =0.175:0.01
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Description

=

1.5

La commande CREATE_NEW_EQUILIBRIUM, @, définit le numéro de I'équilibre ainsi
que son incrément. C’est ensuite ce numéro qui sera utilisé pour faire appel a cet équi-
libre lors de I'optimisation sous le module PARROT. Ce numéro est suivi par un chiffre
qui désigne le code d’initialisation. Le chiffre "1" signifie que tous les constituants sont
pris en compte dans les calculs de Thermo—-Calc mais que '’ensemble des phases sont
"suspendues”, c’est-a-dire qu’elles ne rentrent pas dans les calculs.

La commande CHANGE_STATUS_PHASE, 8, permet de choisir les phases, qui intervien-
nent dans I’équilibre de phase calculé. Ainsi, les phases qu’ interviennent dans I’équilibre,
et qu’ étaient auparavant suspendues, sont sélectionnées pour étre intégrées dans les cal-
culs. Lopération consistant a suspendre la totalité des phases puis a entrer les phases
intervenant dans ’équilibre, a pour but de simplifier les calculs.

La commande SET-CONDITION, ®, définit les conditions expérimentales de I'équilibre,
température, pression et composition.

La commande EXPERIMENT, @, permet d’'introduire les données expérimentales. Les fi-

chiers d’extension .pop sont ensuite compilés par le module PARROT avec le fichier "set—
up" pour donner un fichier *.PAR utilisé pour I'optimisation.

Procédure d’évaluation / optimisation critique des systémes

Dans le présent mémoire, la majorité des informations expérimentales mentionnées le long
des chapitres 3, 4, 5 et 6 est sélectionnée. Pour tous les systemes, 'optimisation des différents
parametres thermodynamiques a été effectuée de la méme maniére en trois étapes, en tenant
compte ou non du magnétisme des différentes phases présentes, comme suit :

1.

Obtenir un ensemble de parametres du modele pour toutes les phases présentes dans
le systéme étudié en une seule opération en supposant d’abord la phase non-stcechi-
ométrique comme un composé stcechiométrique;

. Une fois que tous les équilibres ont été calculés avec succes, le modeéle de la phase stce-

chiométrique a ensuite été changé en un modele non steechiométrique avec les sous—
réseaux appropriés, les parametres des autres phases étant fixés;

. Une optimisation de tous les parametres thermodynamiques de toutes les phases a été

réalisée simultanément en tenant compte de toutes les données sélectionnées pour as-
surer le bon ajustement.

Deux types de calcul sont possibles :

I — Calcul des équilibres entre phases, en choisissant un bon point d’initialisation, ce choix

se fait en fixant des conditions d’équilibres (T, P, n;, ...) jusqu’a ce que le degré de liberté
soit nul;

IT— Calcul des grandeurs thermodynamiques : ces calculs se font dans le module POLY_ 3 et

peuvent étre sauvegardés dans plusieurs fichiers d’extension *.PL3.
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Afin d’éviter I'apparition d'une lacune de miscibilité inversée dans la phase liquide pendant
le calcul de nos systemes, des contraintes thermodynamiques sont imposées durant’optimisa-
tion : avec le formalisme de Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948], la courbure de liquidus est
positive [Kumar & Wollants, 2001; Lupis, 1983] par imposition d'une contrainte additionnelle
d?®G/dx? = 0 dans le domaine de composition 0 < x(Y, Ho, Tm, Lu, Sc, Yb, Eu ou Ni) < 1 et tous
les cinquante degrés a partir de la température du liquidus jusqu’a la température 6000 K, et
avec le modele récent de Kaptay [Kaptay, 2004, 2008a,b], I’enthalpie et 'entropie doivent étre
du méme signe.

Compte tenu qu’'aucune donnée expérimentale thermodynamique n’a encore été publiée
sur le systéme ternaire Fe—-Ho-Ni (Ho < 33,3 at. %), nous avons seulement pu déterminer I'ex-
tension des composés binaires le long de I’axe du binaire Fe-Ni, en optimisant les termes ren-
dant compte de la substitution du Ni dans les composés binaires Fe-Ho et de la substitution du
Fe dans les composés binaires Ho—Ni.

1.6 Conclusions du chapitre

La méthode CALPHAD est un outil puissant de description des propriétés thermodyna-
miques des équilibres des systemes binaires et n—aires. Elle permet de déterminer et de pro-
poser des modeles pour décrire les différentes phases en équilibre dans un systeme a partir de
travaux expérimentaux et théoriques. Une base de données est ensuite générée pour stocker les
parametres de ces modeles pour chaque systeme. Ces bases de données peuvent étre utilisées
avec différents logiciels de calculs des propriétés thermodynamiques (Thermo-Calc, Pandat,
FactSage, MTDATA ...etc.) pour tracer les diagrammes de phases et calculer les propriétés ther-
modynamiques de ces systemes et les explorer pour des systemes d’ordres plus élevés.
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Chapitre 2

Modeles thermodynamiques utilisés
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2.1 Introduction

Le choix des formalismes thermodynamiques [Hillert, 1996, 2001] a utiliser pour la descrip-
tion d'une phase dépend essentiellement de considérations d’ordre structural. Nous présen-
tons dans ce chapitre, avec les notations adoptées par Thermo-Calc [Sundman et al., 1985],
les modeles [Ansara et al., 1997] retenus pour la caractérisation des différentes phases de nos

systemes.

2.2 Description thermodynamique des éléments purs

Devant I’absence de toute échelle absolue d’enthalpie, contrairement a I’entropie, il est im-
portant qu'un état de référence soit défini dans la description de 1'énergie libre de Gibbs G.
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Celui couramment utilisé provient du formalisme développé par le SGTE qui recense et com-
pile les descriptions thermodynamiques des corps purs dans des bases de données telle que
celle de Dinsdale [Dinsdale, 1991] qui a été retenue dans cette étude. Selon le SGTE, I'énergie
libre de Gibbs d’'un élément i pur (Fe, Ni, Y, Ho, Lu, Tm, Sc, Ho, Yb ou Eu) OGZSER (T), référée a
I’enthalpie de son état stable SER a 298,15 K, OH?ER (T) est symbolisée en Gl@ (T), cette quantité
est donnée en fonction de la température par I'équation :

GP =G M) - 1™ 298,15 K
=f (D)
—a+bxT+cxTxInT+dxT?+exT3+ fxT 1 +gxT +hxT™ 2.1)

L'état SER est I'état de I'élément dans sa structure cristallographique stable a une tempé-
rature de 298,15 K et sous une pression de 10° Pa. Les coefficients a, b, c et d, ... etc. de cette
expression ont été tirés de la base de données de Dinsdale [Dinsdale, 1991]. Il existe par ailleurs
des contributions additionnelles tenant compte de la pression [Murnaghan, 1944] ou des effets
magnétiques [Hillert & Jarl, 1978; Inden, 1976, 1981]. La dépendance en pression des phases
condensées est en général ignorée.

2.2.1 Contribution magnétique

Les travaux d'Inden [Inden, 1976, 1981] ont conduit Hillert et Jarl [Hillert & Jarl, 1978] a dé-
finir la contribution magnétique a I'énergie libre de Gibbs molaire de la maniere suivante :

m“gGQB:RxTxln(ﬁoﬂ) x g (1) (2.2)

Dans cette expression :
Bo : le moment magnétique moyen par atome exprimé en magnéton de Bohr g,
g (1) : calculé a partir de la fraction de I'’enthalpie magnétique totale provenant de I’ordre a
courte distance des spins des atomes,
T

T =7+ avec T* étant la température magnétique critique c’est-a-dire :

* la température de Curie T¢ pour les matériaux ferromagnétiques : c’est la transition de
|’état magnétique ordonné (ferromagnétique) a I’état désordonné (paramagnétique). Elle
représente la mesure directe des interactions d’échange entre les atomes magnétiques,
ces interactions dépendent principalement des distances inter—atomiques;

* la température de Néel Ty pour les matériaux antiferromagnétiques : température au—
dessus de laquelle un matériau antiferromagnétique ou ferrimagnétique devient parama-
gnétique. Au—-dessus de cette température, I’énergie thermique est suffisante pour rompre
'ordre magnétique microscopique de la matiere.

g (1) etdonné par:

79171 474 (1 © oo 1)1

g(t)=1- +— =1t ——=+—=]||= pour 1T = 1 (2.3)
140p 497 \p 6 135 600/]\D
5 115 2571

gM)=- W+E+1500 D pour 1T > 1 (2.4)

=—+
1125 15975

p

518 11692 (1
= ( ) (2.5)
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p étant la fraction de I'’enthalpie magnétique totale provenant de 'ordre a courte distance.
Sa valeur dépend de la structure considérée. Pour la structure cubique centrée, p = 0,40 (D =
1,5828482) alors que pour les structures compactes, cubiques a faces centrées (A2) et hexago-
nale compacte (A3), p=0,28 (D =2,342456517).

Les autres propriétés thermodynamiques peuvent étre définies de la méme maniere comme
suite :

magg® _ _RxIn (Bo+1)x f(1) (2.6)
F=1 474(1 )(2T3+2T9+2T15) (1) our © < 1 o
T) = - | | — — - - — — - *
497 3 27 75 J]\D P
fm=1 2t + 20 + e ( ! ) our 1™ > 1 (2.8)
- 5 45 125 |\D p '
magy® _Rx T xIn (Bo+1) x k(1) (2.9)
79t 474 (1 © 0 1)1
h(O=1-|-——+-— =1 =+ —=+—|]||= pour 1 = 1 (2.10)
140p 497 \p 2 15 40)]\D
h--| T (i) > 1 @1
Y72 21 TTeo |\D pour T '
m"gcf =RxIn(Bo+1) xc(1) (2.12)
474 (1 5 210 21)](1
c()=|-—|—-1]{2T°"+ —+—]| | = pour 1 = 1 (2.13)
497 \p 3 5 D
5, 2T 21 (1
c(o)=|2t 7+ : 5 pour 1T > 1 (2.14)

2.2.2 Stabilité du réseau

Nous verrons par la suite qu’il est également nécessaire de décrire les éléments purs dans
des structures communes ou ils sont instables ou métastables, c’est-a-dire les changements
d’état de référence. La figure 2.1 illustre 'exemple ot I'élément B cristalliserait dans un autre
état que celui de A al’état SER (p. ex. c.c.). Dans ce cas, I'énergie libre de Gibbs de B sous forme
c.f.c. est plus élevée et la différence entre cette énergie et celle dans I'état SER est appelée éner-
gie de stabilité du réseau. Cette énergie peut s’exprimer par une équation du méme type que
I’équation (2.1).

0.3 1 1 ! 1

CFC

o 0,24 L. G
; Energie de FIGURE 2.1 - Energie libre de référence de
35‘5 * [ (o la phase c.f.c. dans un systéme binaire A—-
B dans le cas ou1 les deux éléments A et B
G oGy ont des SERs différents. Ce diagramme in-
troduit la notion d’énergie de stabilité du
. réseau.

T T
0,2 0.4 0,6 0.8
A Fraction molaire B

W
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2.3 Modeles thermodynamiques utilisés pour les solutions et
les composés

Dansl’approche CALPHAD, les différentes phases sont décrites par I'utilisation de différents
modeles thermodynamiques. Cette partie a pour but de décrire le formalisme mathématique
utilisé pour la description des phases.

2.3.1 Modélisation de I’énergie libre de Gibbs

Le calcul des équilibres entre phases dans un systéme multiconstitué nécessite la minimi-
sation de I’énergie libre de Gibbs totale G, de toutes les phases qui existent dans cet équilibre :

np
G:Zningp:minimum (2.15)
i=1
ou ny représente le nombre total de phases du systeme,n; est le nombre de moles, et G? est
I'énergie libre de Gibbs partielle du constituant i dans la phase ©.
Une description thermodynamique d’'un systeme exige I’attribution des fonctions thermo-
dynamiques pour chaque phase ¢. Les contributions a I’énergie libre de Gibbs G? d'une phase
peuvent étre écrites comme :

G2 =62 (1,0 +GL ®T,x) +G2 (Tc,po, T, x) (2.16)
=3 G? (T, x) : contribution de la température et de la composition,
IS Gg5 (BT, x) : contribution de la pression,

=3 Gg (Tc,Bo, T, x) : contribution magnétique qui fait intervenir une expression utilisant la
température de Curie T¢ (ou de Néel Ty) et le nombre de Bohr y qui représente le mo-
ment magnétique moyen par atome.

La dépendance de la température dans le terme Gng (T, x) est généralement exprimée comme
une série entierede T :

GO (Tx)=a+bxT+cxTxIn(D)+Y d, xT" (2.17)
n

a, b, c, et d,, sont des coefficients, et n est un nombre entier prenant en général les valeurs 2, 3,
—1 et 7 ou —9. Lentropie absolue ainsi que la capacité calorifique sont obtenues respectivement
a partir des dérivées premieres et secondes de G? (T, x) par rapport a la température.

Loptimisation des valeurs expérimentales de mesures de Cp détermine alors les coefficients
¢, d,(d,=d,e, f et gouh). Cette expression est valable pour un domaine de température fixé.
Dans les différentes équations des modéles suivants qui décrivent la dépendance de concen-
tration, les coefficients de G peuvent avoir une telle dépendance de la température. En général,
les deux premiers termes sont suffisants pour décrire I'évolution thermodynamique du sys-
teme lorsqu’aucune donnée sur les capacités calorifiques n’est accessible [Grimvall, 1999]. La
dépendance de la pression est généralement ignorée.

La dépendance de I'énergie libre de Gibbs d'une phase @ s’exprime par :

G2 (1,x) =" GP +14GP 4ex P (2.18)

avec :
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réfGP . Enthalpie libre de référence de la phase @, Cette enthalpie libre désigne la somme
des enthalpies libres des différents constituants i purs représentatifs de la situation avant
mélange. Pour un systéme ternaire, la somme est effectuée sur A, B et C.

idG® . Enthalpie libre de mélange idéal qui désigne une absence d’interactions énergé-
tiques entre les constituants i. Lunique contribution est alors I'’entropie de configuration
correspondant au désordre maximal. Pour un systéme ternaire, la somme est effectuée
sur A, Bet C.

exg? . Enthalpie libre d’exces de mélange. Ce terme définit I’écart de I'enthalpie libre de
meélange par rapport au mélange idéal. Elle tient compte les interactions énergétiques ré-
pulsives (enthalpie de mélange H¢/>0) ou attractives (enthalpie de mélange H™¢!<0)
entre les différents constituants. Elle considere évidemment aussi les contributions en-
tropiques différentes de I'entropie de configuration idéale.

Alors que les deux premiers termes, "¢/ GP eti dG@, sont parfaitement définis suivant le type
de solution, le terme d’exces, ¢* G(p, peut se décrire suivant différents modeles qui impliquent
un formalisme thermodynamique ainsi qu'une détermination des coefficients ajustables ap-
propriés. Depuis que Hildebrand [Hildebrand, 1929] a présenté son modele de "solution régu-
liere " pour décrire les interactions de différents éléments dans une solution aléatoire, plusieurs
modeles ont été proposés pour les phases qui dévient de cette régularité pour décrire I'énergie
libre de Gibbs d’exces. Par la suite, nous allons montrer comment modéliser la dépendance
en température et en composition de différentes phases (solutions de substitution, solutions
d’insertion, composés steechiométriques, ...).

2.3.2 Modeles des solutions de substitution désordonnées

Le modele de substitution désordonné (les sites de la structure ont les mémes taux d’occu-
pations) est utilisé pour des phases comme la phase gazeuse ou la phase liquide et les solutions
solides de substitution ou les constituants peuvent se mélanger aléatoirement sur n'importe
quel site dans la phase [Saunders & Miodownik, 1998].

Solutions idéales

La plus simple description du comportement de solution est le modele de solution idéale.
Les hypotheéses principales de ce modele sont : (a) les constituants mélangés ont méme struc-
ture cristalline, (b) le mélange est purement aléatoire, (c) I'énergie de mélange (d’interactions)
est nulle.

Lentropie due a la configuration peut étre facilement calculée et elle est liée a la probabilité
d’échanges des composants. Lentropie de configuration S¢°"/ est donnée par :

501 _ jou x In (wp) (2.19)

ou kg est la constante de Boltzmann et w, est le nombre de configurations dans lesquelles les
constituants peuvent étre disposés pour un état donné. Pour un systeme multiconstituant, il
est égal au nombre de permutations données par :

N!

w,=————— (2.20)
P, ny!
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e

N= Z n; (2.21)

n; est le nombre de constituants de i (i =1, 2, ..., e), et N est le nombre total de constituants
dans la phase . Pour une mole d’éléments, N est égal au nombre d’Avogadro. En utilisant la
formule de Stirling, S¢°”/ est maintenant égale 2 :

e n.
s —kgx Y nx ln(—l) (2.22)

i=1 N
L'entropie molaire idéale de mélange de la phase @ est alors donnée par :

) e
Mg - Nxkgx Y x? xInx? (2.23)
i=1
ol x; est la fraction molaire du constituant i et e est le nombre d’especes chimiques. Avec I'hy-
pothese que I'énergie d’interaction est égale a zéro, il est possible de substituer les atomes sans

modifier I'énergie de cet état et idG® est alors donnée par:

. P e
MG" = T 1487 = RxTx Y x? xInx? (2.24)
i=1
ol R est la constante des gaz parfaits. L'énergie libre de Gibbs molaire d'une solution idéale ¢
sera alors :

G% - Zx OGP L RxTx Y x? xInx? (2.25)
i=1

avec OG? définissant I'énergie libre de Gibbs des éléments purs i dans la structure cristalline
étudiée P.

La premiére sommation des termes de 1'équation (2.25) représente la moyenne des réfé-
rences pour les constituants et cette sommation peut étre considérée ainsi comme le cadre de
référence pour le mélange. Pour une solution binaire il peut étre considéré comme une ligne de
référence. Cela est illustré sur la figure 2.2.

Gl

. . o @
Ligne de référence = Z xx G, JGE
R=Tx=3 %, xInx,
RExTxln xgl

PG+ RxTxlnx2!

:)Gjo .
Rx'['xlnxml G:: (xg )
F!
’G #+RxTln x=!
|
31
A Xp B

FIGURE 2.2 — Energie libre de Gibbs molaire d'une phase binaire idéale «, illustrant la ligne de référence.

Les termes de la deuxieme sommation sont négatifs parce que toutes les fractions molaires
sont inférieures a I'unité. IIs représentent la distance entre la courbe de G™ et la ligne de ré-
férence. La figure 2.3 montre la méme situation pour une solution idéale ternaire. Le triangle

ci-au dessus représente le plan de référence }.7_; x Q-
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Gm‘ C
0=
Ve al c Plan de référence
GC +RE"1nxC R.Tlnxgl
Gz
Do . N
GA rd \
.
I’ .
=l i S
BT Inxg s \ RT laxs!
Plan
DGj+R Tin le tangent
L ]
(e, xB, xC) G E+RT Inx2!
A Triangle de composition B

FIGURE 2.3 — Energie libre de Gibbs molaire d’'une phase ternaire , illustrant le plan de référence.

Pour le cas des gaz, le mélange idéal est souvent supposé et cette hypotheése peut souvent
étre tout a fait raisonnable. Cependant, dans les phases condensées, il y a toujours une certaine
interaction entre les constituants.

Solutions régulieres et non-régulieres

Le modele de solution non idéale le plus simple est le modele de solution réguliere. Les
hypotheéses pour ce modele sont : (a) distribution aléatoire des atomes, (b) le nombre de plus
proches voisins (de coordination) est égal a z pour tous les constituants, (c) uniquement les
interactions entre plus proches voisins sont prises en compte, (d) I'énergie de liaison E;; est
indépendante de la composition et de la température [Lupis, 1983].

Sous ces hypotheses, I'énergie totale E;,; d'une solution dans un systéme binaire A-B est
égalea:

Etor = waa X Eaa + wpp X Egg + wap X Eap (2.26)

oll wap , WBB €t wap sont respectivement les nombres de liaisons du type A-A, B-B et A-B, Exa,
Epp et Eap, les énergies de liaison correspondantes.

Avec I’hypotheése de la distribution aléatoire des atomes et le nombre de coordination de la
solution qui est égale a z pour tous les constituants, le nombre de chaque type de liaison peut

étre calculé comme suit :

1
U)AA:EXNxzxxi

1
(J)BB:EXNXZXJCIZ3 2.27)

1
wAB:EXNxzxxAxxB

ol xa, xg sont les fractions molaires de A et B, et N est le nombre total des particules dans la
solution. A partir des équations (2.25) et (2.26), 'enthalpie de mélange H™¢! peut étre calculée
comme suit :

Hmél:Nxz

x xp % X % (2 x EAp —Eaa —Epp) (2.28)
et d'une maniere générale elle s’écrit comme :

H! = x4 x xp x 2 (2.29)
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Nxz
=

X (2 x Eap —Eaa — Egp) (2.30)

(2 est appelé le parameétre de la solution réguliere. Pour une mole d’atomes, ce parametre est
obtenu pour N = Ny,. Sil’énergie des liaisons dépend de la température, il y aura aussi une en-
tropie de mélange d’exces. L'énergie libre de Gibbs de mélange d’exces peut étre écrite comme :

CXGM = xp x xg x 2 (2.31)

ol (2 est maintenant un parametre d’interaction dépendant de la température, généralement
exprimé sous la forme : (a+ b x T). {2 dans ce cas n’est pas un parametre de solution réguliere.
Lorsque cette énergie en exces dans le cas général, pour un systeme multiconstituant, est ajou-
tée al’énergie idéale dans 1’équation (2.24), I'énergie libre de Gibbs molaire totale de la solution
est obtenue par :

Gd5 Zx OG + R x TXZx ><1nx +ZZx ] (2.32)

i=1j>i

Bien que trés simple et directe, le modeéle de solution réguliere peut étre utilisé pour obtenir
une meilleure compréhension des caractéristiques topologiques générales des diagrammes de
phases.

Dans le modele de solution réguliere, I'énergie de liaison est supposée étre indépendante
de la composition. Cette hypothese est trop basique lors de la modélisation des systemes réels.
Cela a conduit a I’élaboration du modele de solution sous-réguliere [Kaufman & Bernstein,
1970], ot les énergies d’interaction sont supposées étre modifiées linéairement avec la com-
position. Cela conduit a I'expression suivante pour I’énergie libre de Gibbs molaire d’exces de

mélange eng :
exG@_x¢xx¢x(Ql X X +Qf x 2, (2.33)

m 1

Une dépendance de composition plus complexe de (2 peut également étre utilisée. Géné-
ralement cela se fait en utilisant des séries de développement pour (2. La méthode la plus cou-
rante est basée sur les polyndmes de Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948] et '’équation (2.32)
devient alors :

e
GQS Zx 0G +R><T><Zx lnx?+22x? XZL @ QS) (2.34)
i=1 i=1 j>i

L;.’,j est un parameétre d’interaction binaire en fonction de la valeur de v. Comme (2;;, peut étre
dépendant de la température et s’écrit comme (a +b x T) avec a et b des coefficients ajustables
du développement a optimiser, en utilisant les données expérimentales disponibles. Léquation
(2.34) devient égale au modele de solution réguliere, équation (2.32), lorsque v =0 et au modéle
sous-réguliere quand v = 1. En modifiant 'ordre de développement du parametre v, il est pos-
sible de modifier la contribution du terme d’énergie libre de Gibbs d’excés selon la figure 2.4.

2.3.3 Evaluation de la contribution magnétique de I'énergie libre de Gibbs

Les matériaux ont des comportements magnétiques différents. Cependant, on pourra tou-
jours les classer dans I'une ou I'autre des familles suivantes : Les diamagnétiques, les parama-
gnétiques, les ferromagnétiques ou les antiferromagnétiques.
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Chaque matériau est caractérisé par sa susceptibilité magnétique, son aimantation et I'orien-
tation de ses moments magnétiques et ceci pour chaque état ou chaque transformation magné-
tique. Lorsqu’au moins un des éléments constituant la solution présente des propriétés magné-
tiques, une contribution supplémentaire doit étre introduite. Elle prend la méme forme que
celle définie pour les éléments purs par ’équation (2.2). Pour les éléments qui présentent une
transformation ferromagnétique comme le fer ou le nickel, I'état de référence choisi est I'état
paramagnétique.

La température magnétique critique et le moment magnétique moyen varient avec la com-
position, pour un systéme binaire A-B, de la maniere suivante :

o o

Te=xP T + X8 x T 4+ xP x xP x OTp 5+ (6F = x2) x T, ] (2.35)
o o

Bo= x4 x B+ xj x B+ x4 xx3 x *Boa s+ (4 — x5 ) x 'Bonp) (236

avec Tg la température magnétique critique de ’élément i dans la structure @, ﬁg\ son moment
magnétique moyen par atome. Ces grandeurs sont issues de la description des éléments purs A
et B. Les termes "T¢a g et "f, g traduisent I'interaction magnétique des deux éléments A et B.
IIs sont déduits de la connaissance expérimentale de la température de Curie en fonction de la
composition pour les matériaux ferromagnétiques [Dupin, 1995].

Par conséquent, pour les phases présentes dans les systemes binaires a base du Fer : Fe-Y,
Fe-Ho, Fe-Lu et Fe-Tm, la valeur de p choisie dans '’expression de g(1) est 0,28 dans la base
de données a optimiser. Par contre, nous avons négligé la contribution magnétique de l’énergie
libre de Gibbs des composés intermétalliques présentes dans les systemes binaires a base du
Nickel : Ni-Sc, Ho—Ni, Ni-Yb et Ni-Eu en raison des températures de Curie de ces composés tres
faibles par rapport a 298, 15 K. Au dessus de cette température, les composés intermétalliques se
trouvent dans un état paramagnétique. De plus, les fonctions thermodynamiques des éléments
purs sont données dans une gamme de températures supérieures a 298, 15 K [Dinsdale, 1991].

2.3.4 Modeles des solutions interstitielles désordonnées

La différence entre les modeles de solutions de substitution et ceux de solutions d’insertion
réside dans I'entropie de désordre. Dans une solution d’insertion les gros atomes se permutent
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entre eux, mais les petits permutent leurs positions avec des interstices vacants. Une telle so-
lution est saturée en atomes interstitiels lorsque x =0, 5. Si on considére que dans la solution il
existe ng atomes d’insertion dans le réseau des atomes A, il existe donc na — ng sites interstitiels
vides, le nombre de permutations des atomes B avec les sites vacants est :

No+ Ny, — Nyl n,!
ng!x (ny—ng)l  ng!x (n, —np)!
Lentropie de désordre s’écrit donc sous la forme :
n,!
S=kgxIn (2.38)
ng! x (n, — ng)!
En utilisant I’approximation de Stirling on obtient :
S=kg x (n, xInn,—ng xInng—(n, — ng) xIn(n, — ng)) (2.39)
Cette formule s’écrit en faisant apparaitre la fraction molaire x du constituant B :
S=-nxk x(xxln( al )—(l—x)xln(l_x)) (2.40)
- B 1-2x 1-2x '
Pour une mole d’alliage, I’entropie de désordre s’écrit sous la forme :
S——Rx(xxln( al )—(l—x)xln(l_x)) (2.41)
- 1-2x 1-2x '

2.3.5 Description thermodynamique des composés steechiométriques

Comme les éléments purs, I'enthalpie libre des composés stcechiométriques est unique-
ment dépendante de la température. En prenant ’hypothese de Kopp—-Neumann [Grimvall,
1999], c’est-a-dire que la capacité calorifique ! d’'un composé est la somme pondérée des ca-
pacités calorifiques des éléments purs : Cp = }_; a; x Cpl., I'enthalpie libre molaire (par mole

d’atomes) d'un composé oG (T) est définie de la maniere suivante :

comp
%Geomp (1) = Hogpy, (298,15 K) = a+be+Za « GSER (1) (2.42)
avec
HOER 0 17SER
"H,gmp (298,15 K) = Za xVH?*(T) (2.43)

ol a; est la fraction molaire de I’élément i dans une mole de composé noté comp et OHZSER (To)
est 'enthalpie d'un mélange des éléments purs dans leur état SER pour obtenir la composition
du composé considéré a Top =298,15 K.

Dans cette description, (a+bxT) est]’enthalpie libre de formation du composé comp formé
a partir des éléments purs dans leur état SER. a représente I’enthalpie de formation du composé
comp et la signification du parametre b est décrite dans Annexe. Dans ce travail, I'énergie libre
de Gibbs des différents composés stcechiométriques binaires avec la formulation A, B présents

1. La capacité calorifique Cp d'un élément i est reliée a son enthalpie libre par I'équation suivante :
& o6 -on
T:—CT—” => C,[,:—c—2><d><T—6><e><T2—2><f><T_2
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dans les différents systemes binaires, notée °G, 5 (T), a été exprimée comme une fonction li-
pP=q
néaire de la température :

0 p 0 q
Gy = G
A8 T gt AT g

Dans le cas d'un systeme ternaire A-B-C, 1'énergie libre de Gibbs des composés stoechiomé-
triques ternaires avec la formulation A,B,C;, notée OGAquC, (T) , est donnée par la formule

x OGB+a+be+m“gGAqu (2.44)

suivante :

,
P xOGA+LxOGB+—XOGC+a+be+magGAquCr (2.45)

0
G =—
ABCr T pr g+t prq+r prq+r

o1 °Gy , °Gp et °Gc sont les énergies libres de Gibbs des corps purs; a et b sont des parameétres

a déterminer. "8G, estla contribution magnétique a I'énergie libre de Gibbs décrite par
p=q=T

I’ équation (2.2).

2.3.6 Modele des phases ordonnées ; modéle en sous-réseaux

Le modéle des solutions désordonnées est probablement le modéle le plus simple pour dé-
crire le comportement thermodynamique d’'une solution. L'énergie libre de Gibbs des états de
référence dans ce modele est basée sur I'hypothese du mélange aléatoire des constituants sur
le réseau simple, modele qui n'est pas approprié d’appliquer pour les solutions qui montrent
un ordre important, comme les composés intermétalliques ou ioniques et les liquides ioniques.
Les différents éléments constituants ces phases adoptent préférentiellement des sites cristallo-
graphiques différents. Elles sont généralement traitées par le modele en sous-réseaux. Ce mo-
dele repose sur le fait que chaque site cristallographique différent de la structure considérée
doit étre décrit avec un sous-réseau (figure 2.5). Il est alors possible d'utiliser le modéle des so-
lutions réguliéres qui suppose le mélange aléatoire au sein de chaque sous-réseau. Lidée du
modele des sous-réseaux provient de Temkin [Temkin, 1945] pour les solutions ioniques, avec
I'hypothese que deux sous-réseaux existent dans le cristal ionique. L'entropie de configuration
est décrite pour les cations et les anions séparément. Le modele a ensuite été utilisé pour les
systemes métalliques par Hillert et al. [Hillert & Staffansson, 1970; Hillert ef al., 1977] et adapté
pour plusieurs sous-réseaux par Sundman et Agren [Sundman & Agren, 1981].

FIGURE 2.5 — Structure cubique centrée
B2 de type CsCl, représentant’interpéné-
tration de deux réseaux cubiques simples.

Une phase intermétallique est souvent non-steechiométrique (existence d'un domaine d’ho
mogénéité), elle peut présenter un domaine de composition bien étendu. Considérons une telle
phase A;_;B1.4. Les sous-réseaux normalement occupés par les atomes A et B seront appelés,
respectivement, le sous-réseau A et le sous-réseau B. La déviation a la steechiométrie (o1 d = 0)
peut se produire par la formation de défauts tels que les atomes d’antistructure (les atomes A
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occupent les sites de B et/ou l'inverse), les lacunes, les atomes occupant des sites interstitiels,
etc. Généralement, un type de défauts sera prédominant pour des solutions avec un exces de A
et un autre type sera prédominant pour des solutions ayant un exces de B.

La puissance du modele des sous-réseaux réside dans le fait que la plupart des autres mo-
deles, comme le modele de solutions de substitution, sont des cas particuliers du modele. D’aut-
re part, le modeéle peut étre appliqué plus particulierement a une structure cristalline ordonnée
complexe, comme la phase sigma, ou utilisé pour décrire les relations ordre = désordre entre
les phases similaires comme Y,/Y dans les superalliages a base de Ni [De Keyzer, 2008]. Il traite
donc beaucoup de phases différentes avec des structures différentes. Ceci facilite le dévelop-
pement de logiciels et de bases de données parce que beaucoup de types de solutions peuvent
étre traités comme des cas d'un formalisme général.

Selon le modele de multiples sous-réseaux, une phase intermétallique peut étre schémati-
sée comme suit :

(A,B,..)a(C,D,..)p...

Chaque sous-réseau est symbolisé par une paire de parentheses. Elles contiennent, pour
chaque sous-réseau, les espéces présentes sur le site cristallographique associé au sous-réseau.
Ces especes peuvent étre des atomes, des charges (ions, ...) ou des lacunes; dépendant du
type de la phase considérée. Le premier sous-réseau contient les especes A, B, ..., alors que
le deuxiéme sous-réseau contient les especes C, D, ..., et ainsi de suite. a, b, ... représente le
nombre de sites par maille unitaire sur le premier et le second sous-réseau etc.

Définition de la fraction de sites

Les fractions molaires dans une phase sont généralement définies par la relation suivante :

Xj= e =t (2.46)
jan; n

ou n; et nj sont les nombres de moles des éléments i et j, respectivement, et n est le nombre

total de moles dans la phase. Le nombre des espéces est c. Il est commode d’introduire une

variable de composition similaire pour chaque sous-réseau si la phase est composée de deux

ou plusieurs sous-réseaux :

ns

yi= n—g (2.47)
I'exposant s désigne le sous-réseau considéré, y; représente donc la fraction de sites de I'espece
i du sous-réseau, nls , est le nombre des especes i du sous-réseau s et n; est le nombre total de
sites du sous-réseau s. Chaque sous-réseau s présente la condition : }; y; = 1 Cela peut étre
généralisé en incluant les sites vacants, qui sont importants a considérer dans le cas des phases
interstitielles ou si les défauts interstitiels dans la phase sont importants tels que I'équation
(2.47) devient :

ns

S 1
Vi= 5 v 5 (2.48)
"a + Zi n;
ou ny,, estle nombre total de sites vacants dans le sous-réseau s. On peut alors définir la fraction
de sites vacants et obtenir la relation :

Wo=1=-Yy (2.49)
i

Il est souvent commode de considérer les sites vacants dans un sous-réseau comme un consti-
tuant et de les inclure dans la somme pour le sous-réseau dans I'équation (2.48), mais pas dans
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la somme pour toute la phase dans I’équation (2.46). On définit aussi a*, la fraction de site cor-
respondant au sous-réseau s par :

a’=— (2.50)

ol les a® sont données par le nombre de sites dans la maille élémentaire, donc : Zzzl a*=1.q
représente le nombre de sous-réseaux et n représente le nombre total de sites. Les fractions de
sites peuvent étre disposées dans une matrice [/ x ¢ s'il existe [ sous-réseaux et ¢ constituants :

R

2 2 2
yi Yo Y3 o Y¢
(2.51)
! !
¥y Ve
Chaque ligne représente un sous-réseau et chaque colonne un constituant. Comme la plupart
des constituants n’entrent pas dans tous les sous-réseaux, de nombreux composants sont nuls.
La composition globale de la phase ainsi décrite est reliée aux fractions de sites (a partir d'une
matrice donnée Y) comme suit :

q
Do Lo @ Vi (2.52)
Ty Zzzl asx(1- y\sm)

b

ol x;” estla fraction molaire de I'élément i dans la phase ¢ avec )., xl(.p =1.

Energie libre de Gibbs molaire

Le modéle en sous-réseaux définit I'énergie libre de Gibbs d’'une mole de sites de la phase

®,%G,, , par une équation similaire a celle employée pour les solutions de substitution :

b

OGmS :Téf GQS +ld G¢ +ex Ggp (2.53)

@ Entropie idéale de mélange

Pour calculer I'entropie idéale de mélange S d'une phase avec le modeéle des sous-réseaux,
on peut appliquer '’hypothese de mélange aléatoire des éléments sur chaque sous-réseau et
les contributions des différents sous-réseaux sont additionnées. En effet, le nombre d’arrange-
ments possibles des especes présentes sur le sous-réseau s est :

S|

n®!
es sy (2.54)
[T, 73!
D’ou1 le nombre total d’arrangements possibles sur tous les sites :
- nd
w,=[] —=—— (2.55)
P g, !

Lentropie de configuration est égale a S = kg x In w,, , avec kg la constante de Boltzmann.

q e
S=—kgx)_ ) [In(ni!)-In(n")] (2.56)
s=1i=1
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Le remplacement de n} et n’ par y; x a® x n et a® x n et 'utilisation de I'approximation de Stir-
ling:Ilna!=alna- a, conduisent a:

S

q e
S=—kgxnx) a’x) yixIn(y]) (2.57)
s=1 i=1

idGP est lide a I'entropie idéale S par la relation : idGP - _T xS ,donc:

. q e’
’ngp:RxT xZastyl.sxln(yf) (2.58)
s=1 i=1

@ Energie de Gibbs des états de références

Lénergie libre de Gibbs des états de référence "¢/ G? est effectivement définie par les end-
members 2. Envisageons le cas le plus simple, considéré par Hillert et Stefansson [Hillert & Staf-
fansson, 1970], un sous-réseau (1) contenant les éléments A et B, il est représenté par (A,B) ,,
ol m est la multiplicité du sous-réseau. Si on considere deux sous-réseaux, on peut alors écrire
(A,B);»(C,D),, les éléments C et D étant sur le second sous-réseau (2) de multiplicité n. C’est
une phase quaternaire mais sa composition peut seulement variée avec deux degrés de liberté
au lieu de trois en raison de contraintes stcechiométriques (ya + yg =1 et yc + yp = 1). Toutes
les compositions possibles peuvent donc étre représentées sur un plan tout comme un systéme
ternaire.

Comme le montre la figure 2.6a, un schéma carré est la forme naturelle et chaque coin est
un end-member. Les end—-members sont des composés définis formés quand chaque sous—
réseau est occupé par un seul type d’élément. Ils peuvent étre soit réels, soit hypothétiques.
Perpendiculaire a ce plan, nous pouvons tracer |’énergie libre de Gibbs G.

La figure 2.6b représente la surface de référence en fonction de la répartition sur les sites
pour des valeurs particulieres des énergies de formation des end—-members définis par le mo-
dele. Toutefois, pour des valeurs quelconques des énergies libres de Gibbs des end—-members,
cette surface n’est pas plane [Saunders & Miodownik, 1998]. La surface dans la figure 2.6b peut
étre représentée par I'équation :

"eIGP =y, x 1o X0 Gpe + Y X Yo X G + Y X Yp Gp + ¥ X ¥p X° G (2.59)
ot °G, . représente I'énergie libre de Gibbs du membre extréme (end-member) AC et les autres
grandeurs ont une définition équivalente.

Une notation alternative de ces quantités serait OG?; , ol i estle constituant sur le sous—
réseau s et j le constituant sur le sous-réseau t. De cette fagon, un plus grand nombre de sous-
réseaux peuvent facilement étre ajoutés.

Quand I'équation (2.59) est généralisée, le principe suggéré par Hillert et Stefansson [Hillert
& Staffansson, 1970] rend nécessaire de considérer chaque composé possible et multiplier son
énergie libre de Gibbs par la fraction de ce composé, c’est-a-dire le produit des fractions de sites
correspondantes, par exemple y; y]t. dans le cas de deux sous-réseaux. Comme autre alternative,
I'information contenue dans I'exposant et 'indice peut étre représentée par une rangée (ou
occupation de sites) I, qui définit un constituant pour chaque sous-réseau.

En utilisant cette notation, on peut écrire I'équation (2.59) sous la forme générale suivante :

rer? Y P (V) x °G; (2.60)
I

2. Le terme anglais "end-members" utilisé en I'absence d’'un équivalent francais adéquat, désigne les compo-
sés obtenus en associant un des quatre éléments sur chaque sous-réseau, par exemple : A;;,D,.
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°Gac

BD

BC AC N
yé — yB BC

(a) (b)

FIGURE 2.6 — (a) Espace de composition englobé par le systeme et (b) la surface d’énergie libre de réfé-
rence décrite par I'équation (2.59) d’apres Hillert et Stefansson [Hillert & Staffansson, 1970; Hillert, 2007].

ot UG, représente I'énergie libre de Gibbs du composé défini par I qui peut bien stir dépendre
de la température et de la pression, et P;(Y) représente le produit correspondant de fractions de
sites a partir de la matrice Y.

@ Energie libre de Gibbs d’exces

La méthode pour décrire I'énergie libre de Gibbs d’exces peut, a nouveau, étre mieux mon-
trée en utilisant un systeme a deux sous-réseaux (A,B); (C,D); avant la généralisation a un sys-
teme multi—constituant. Dans cet alliage les interactions A-C, A-D, B-C et B-D sont controlées
par I'énergie libre de Gibbs des composés AC, AD, BC et BD.

Le mélange sur les sous-réseaux controle les interactions A-B et C-D et la forme la plus
simple d’interaction est le format de solution réguliere telle que :

o

exG :yjlkxy]éXLOA,B:*+yéXy]2)XL%,D:* (2'61)

<10 0 P N . 2 N <
ouL, g, etL¢ ., désignentles parametres de la solution réguliere pour le mélange sur les sous-
réseaux, sans tenir compte de I’'occupation de sites de I'autre sous-réseau.

Un modeéle sous-régulier peut étre introduit pour décrire la dépendance de la composi-
tion des parametres d’interaction, en tenant en compte de 'occupation du site de I'autre sous—

réseau :

P 0
“GT = AV Ve X Lype VA Ve X VD X Lapn T YA Ve I ¥ Liept (o6

1222 70
+Yp X Yo X ¥p X Lpcp

Avec le développement polynomial du type Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948], utilisant des
fractions de sites, ces parametres peuvent étre ajoutés tels que :

L?&,B:C = ZU:LX,B;C X (J’}x - J’é)v
L?\,B:D = ;LX,B:D X (J’i - J’é)v
LOA:C,D = ;LX:C,D X (J’(Z: - y]z))v

L%:C,D = ;LE:C,D X (J’(2: - J’123)U

(2.63)
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Il est clair que cela peut étre étendu a n'importe quel nombre de sous-réseaux et de consti-
tuants et 'équation (2.53) peut étre généralisée en utilisant la notation de I'’équation (2.60) :

P2y P, (1) x 'L, (2.64)
11

ou (I1) représente une rangée du premier ordre, ou un seul sous-réseau contient deux consti-
tuants, alors que les sous-réseaux restants sont occupés par un seul constituant. La sommation
étant prise sur tous les (I1) différents. Le type de rangée qui a été introduit dans I'équation (2.60)
peut ensuite étre notée 10 et considéré de I'ordre zéro. L'équation (2.61) est générale dans le
cas des solutions régulieres, mais peut étre étendue pour inclure les interactions d’ordre supé-
rieur, comme dans I"équation (2.63), en introduisant les rangées IZ appropriées, mais avec une
restriction supplémentaire que la rangée ne doit contenir aucun des constituants plus d'une
fois dans chaque sous-réseau [Saunders & Miodownik, 1998]. De cette facon, I'énergie libre de
Gibbs d’exces peut étre écrite comme :

P =Y TP, (V) x Ly, (2.65)
7>0 1Z

ex G@représente I’enthalpie libre d’exces de la phase 9. Elle fait apparaitre des termes d’interac-
tions entre les éléments pour une occupation donnée des sous-réseaux. Cette occupation est
indiquée par I'indice des termes d’interactions L.

Lénergie libre de Gibbs molaire totale de la phase en incluant, I’énergie libre de référence,
I'entropie idéale et les termes d’exces devient :

S

q e
OGis =2 P x G +RxTx Y a’ <y yi xIn(y])+ 3 Y P (V) x Ly (2.66)
10 s=1 =l 7>01Z

Cette enthalpie libre est liée a 'enthalpie libre molaire atomique OGﬁ s par la relation sui-

vante :
(]

0
G
@ s (2.67)

G, =
ma
Z:Zzl as x (1 - y\s/a)

o

Sila description de la phase @ ne fait pas intervenir de lacunes OGj‘z 0= OGm s

Notations

Comme d’habitude, La notation utilisée pour indiquer I'occupation des sous-réseaux est
la suivante : les deux points ( : ) séparent les éléments qui ne sont pas dans le méme sous—
réseau alors que la virgule (, ) sépare deux éléments interagissant sur le méme sous-réseau. Par
exemple, G, p.. désigne I'énergie libre de Gibbs d'une phase modélisée par deux sous-réseaus,
dont les éléments A, B occupent le premier sous-réseau, alors que C occupe le deuxieme. Un
astérisque " * " au lieu d'un nom d’élément signifie que le sous-réseau peut étre occupé par
n'importe quel élément dans le systéme.

Cas particuliers

Cas d’'un composé défini
Lun des cas limites décrit par le modeéle des sous-réseaux est celui ot chaque sous-réseaux
est occupé par un seul élément. Ce cas correspond a celui d'un composé steechiométrique. Les

32



Modeéles thermodynamiques

termes "¢/ G2 et {1G? sont alors nuls et I'enthalpie libre molaire totale est égale a I’enthalpie
libre molaire du composé considéré.

Cas d’une solution de substitution

Lautre cas limite consiste a ne considérer qu'un seul sous-réseau. Il correspond alors aux
solutions de substitution. Les fractions de sites du seul sous-réseau sont alors égales aux frac-
tions molaires. Les énergies libres de Gibbs des membres extrémaux, « end—-membres » en an-
glais, d'une solution solide sont celles des éléments purs. Les équations obtenues sont iden-
tiques aux équations des solutions de substitution.

Modeéle en deux sous-réseaux

Dans cette section, nous considérons les modeles utilisés pour décrire les phases non stcech-
iométriques de nos systemes binaires étudiés dans les deux chapitres 3 et 4.

Dans le cas du systéme Fe-Y, nous avons modélisé les phases Fe,3Ys (extension de part et
d’autre de la composition steechiométrique jusqu’a environ 0,206 at. Y comme limite supé-
rieure) et Fe,Y (sous—steechiométrique en Y) qui ont un domaine d’homogénéité, en utilisant
la formule (Fe,Y)o,794(Fe,Y)o 206 €t (Fe)o s67(Fe,Y)o 333, respectivement.

En ce qui concerne le systeme Fe-Lu, le composé Fe;;Lu, (isotypique avec Ni;;Thy possede
deux variétés allotropiques) qui a un domaine d’homogénéité sous—steechiométrique en Lu, a
été traité avec la formule (Fe) go5(Fe,Lu),105.

Pour le systeme Ni-Sc, la phase de Laves NiySc, de type Franck-Kasper [Frank & Kasper,
1958, 1959; Joubert & Crivello, 2012; Shoemaker & Shoemaker, 1988], est cubique, isotypique
avec Cup;Mg; selon différents auteurs, sa gamme de composition est comprise entre environ
0,270 et 0,360 at. Sc, elle a été traitée avec la formule (Ni%,Sc)o,667(Ni,Sc%)0,333. Afin d’éviter la
formation des composés hypothétiques (Ni)g g67(Ni)o,333 €t (5¢)o,667(SC)0,333 durant le calcul du
diagramme de phases, 20 kJ/mol. at. % ont été optimisés par essais et erreurs et ajouté aux
GHSERNi et GHSERSc. Lénergie libre de Gibbs (exprimée en J. mol™!. at™!l.) de I'antistruc-
ture (Sc)o,667(Ni)o 333 du composé stoechiométrique (Ni)g 67(S¢)o,333 a €té modélisée selon la loi
d’additivité de Bragg-Williams [Bragg & Williams, 1934; Williams, 1935] dans les sous-réseaux,
comme :

0 b 0 q
GBpAq_—X Gp +

ptq pt+q
Dans le cas du systeme Ho-Ni, le composé HoNi, (sous-steechiométrique en Ho) qui a une
gamme d’homogénéité a été traité avec la formule (Ho)g, 333(Ho,Ni)¢ g67-
Finalement, en ce qui concerne le systeme Ge-Ho, la phase GesHos de type SisMns qui
présente un domaine de solubilité a été traitée par la formule (Ge%,Ho)¢ 375(Ge,H0%)0625-

x %G, +40,000—a—bxT (2.68)

2.3.7 Estimation des propriétés thermodynamiques de formation

Lemploi du modéle en sous-réseau nécessite la connaissance des propriétés thermodyna-
miques des composés stables ou métastables. Celles—ci peuvent étre obtenues a partir de procé-
dures d’optimisation utilisant toutes les informations expérimentales disponibles et discutées
dans le chapitre 1. Toutefois, peuvent également étre utilisés des modeles d’estimation de I'en-
thalpie de formation des composés binaires pour différentes compositions steechiométriques
tels le modele de Miedema et al. [Miedema et al., 1980, 1989].

Récemment, Zhang et Liu [Zhang & Liu, 2002], ont introduit quelques facteurs de correction
afin d’avoir une meilleure prévision des enthalpies de formation des composés. Ils ont proposé
que la différence de la taille atomique réduise la surface de contact entre les différents atomes
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des composés abaissant la densité du paquet du réseau cristallin. Ils ont proposé 1'équation
suivante :

wine

S(c) xV,
AfH:f(c)X—x

1
(e74)
av
ol f(c) est une fonction de composition d’alliage, qui prend en considération I'Effet d’ordon-

nancement chimique a courte distance —ou Chemical Short Range—Ordering Effect— (CSRO) sur
les enthalpies de formation des composés intermétalliques, elle s’exprime comme suit :

o]

—P x (AD*)? +Q (Anws%)z] (2.69)

FlO=csxedx [1+yx (c;xcg)z] (2.70)

win

2 _
Cg V

0 wir

oS

S(c)=1- (2.71)

2
s 3 s 3
(CAxVA+cB><VB)

2 2
ol Vj et Vg sont les surfaces spécifiques des atomes de soluté et solvant, respectivement. y est
le parameétre du CSRO (= 8 pour les composés intermétalliques). c; et ¢ sontles concentrations
des surfaces spécifiques des atomes de soluté et du solvant, respectivement, ils peuvent étre
calculées par :

2
c. xV?3
A= a8 2.72)
chVg+CB><V§
2
c, x V3
¢y = B_B (2.73)

2 2
Cp X Vi +cp % Vg
P et Q : constantes numériques qui dérivent de 1'analyse des enthalpies de formation expéri-
mentales.
Ad* : différence d’électronégativité optimisée entre les composants A et B.
Trés récemment, Sun et al. [Sun et al., 2010] ont repris les équations des enthalpies de for-
mation des systemes binaires ordonnés et désordonnés :

(£) (An%,,s)z —(AD?—ax ()

22
AB:prxvngl:;x e e (2.74)
ECARSEH
A B
@ Cas des alliages désordonnés : Liquide
Xy X [+ xXn X (D) —DPp) | X X X |1+ PpxX, X (P —D
AH,g = fug % 12 [ A XXp X (Py = Pp)] x xp [g X%y % (5= Py)] 2.75)
Xy X V3 x [T py g x (P = Pp) |+ x5 x Vg x [1+ ppxx, x (P =P, )]
@ Cas des alliages ordonnés : composés intermétalliques
(AHAB)ordre = AHAB+
, 2 2 2
Y2 x V3 xV} x AH (2.76)

3

2

AB
2
3
B

2
Fag | %A x Vi % [1+“AXXB x (@)~ Dp)] +Xp x Vg x [1"‘“13’<XA>< (@5 -2,)]
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ol x;,V;, (nys)i (i=A, B) et ? sontla fraction molaire, le volume molaire, la densité électronique
aux frontieres des cellules de Wigner-Seitz (WS) et le potentiel chimique d’électron de chaque
constituant, respectivement. p, ¢, r, a, Y et 4; sont des parametres empiriques, avec % =94
, a=0,73 pour les alliages liquides, 1 pour les alliages solides si 'un des constituants est un
élément de transition ou 0 dans les autres cas. La description de tous ces parametres est tres
bien décrite dans [Miedema et al., 1989].

Dans cette étude nous avons calculé I'enthalpie de formation de certains composés binaires
a titre de comparaison par le biais du logiciel de calcul de Miedema [Debski et al., 2014] dispo-
nible surlelien http://www.entall.imim.pl/calculator/.

2.3.8 Description du modele de Kaptay

Pendant les procédures d’optimisation par la méthode CALPHAD [Kaufman & Bernstein,
1970], I'énergie libre de Gibbs des phases est décrite par les polynomes de Redlich—Kister [Red-
lich & Kister, 1948] sous la forme :

AP v P
LfB =) )‘LA,B(xf - xl?) avec  MLyp="a+"bxT 2.77)

v=0

Va et Vb étant habituellement de signe opposé. En conséquence, |'énergie libre de Gibbs d’exces
changera de signe a une certaine haute température. D’ou I'apparition d'une lacune de mis-
cibilité inversée dans ces phases. Pour résoudre ce probleme Kaptay [Kaptay, 2004, 2008a,b]
propose I’équation suivante :

@ T
'Lyp=hy; x exp (—t—) 2.78)
01

h ,
ol hy; et t—OZ (i=0,1,2,..) représente la partie enthalpique (J. mol™!) et entropique (J. mol~!.
0i

R . i P . oA : o
K1) alatempérature T = 0 K de 'L A B respectivement. f,; doit étre toujours positif.

£, = —2 (2.79)

Par identification de hgy; avec Ya et fy; avec 7 I’équation (2.78) devient I’équation (2.80)

avec I'entropie d’exces sg; = Vb.
& b
7\LA,B =a, x exp (—a—)\ X T) (2.80)
A

En général hy; et sp; ontle méme signe et par conséquent #y; est souvent positif. Cette condi-
tion de méme signe est nécessaire pour ne pas calculer la lacune de miscibilité inversée.

2.3.9 Pondérations géométriques utilisées pour estimer les fonctions ther-
modynamiques ternaires a partir des binaires

Différentes équations empiriques basées sur des pondérations géométriques [Ansara et al.,

1978; Ansara, 1972] des enthalpies libres d’excés des systemes binaires constitutifs ont été sug-

gérées pour décrire les enthalpies libres d’excés des systemes polyconstitués [Chartrand & Pel-
ton, 2000], par exemple les équations de Muggianu [Muggianu et al., 1975], de Kohler [Kohler
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& Findenegg, 1993], de Toop [Toop, 1965], de Hillert [Hillert, 1980] et de Chou [Chou, 1995].
Pour un systéme ternaire, I'enthalpie libre d’exces peut étre exprimée sous une forme générale
comme suit :

o

“G (2.81)

P
max(76) +px (G 4y < (3,
oules valeursde o, §, Y et p, g, r sont indiquées dans le tableau 2.1.
Un autre type d’équation du type géométrique symétrique a été suggéré par Colinet [Coli-

net, 1967], dont I'’expression est la suivante :

1 m m X.
w1 S et

TABLEAU 2.1 — Equations géométriques utilisées pour représenter les enthalpies libres d’exces pour les
solutions de substitutions.

Equation (04 p § q Y r  Référence
. XXX, X5 Xp X Xq X, Xy X Xg X .
Muggianu oy X+ T, X1 +5 oy X2 + 5 [Muggianu et al., 1975]

E31
X2

(x1+x3)> L (x2+x3)> £  [Kohler & Findenegg, 1993]

Kohler (x1 + x2)? o

Toop T x o x (-x)®> 2 [Toop, 1965]
Hill X = 2% % [Hillert, 1980
illert =% X1 T—x X1 = U,g [Hillert, ]
23 32
X U23 — 1+XE—JC3

Les équations de Kohler, Muggianu, Chou et Colinet sont adaptées dans le cas ou les pro-
priétés thermodynamiques des systémes binaires constitutifs ne sont pas tres différentes, par
contre les équations de Toop et de Hillert qui sont assymétriques, sont bien adaptées aux sys-
témes qui présentent des propriétés tres différentes.

Hillert [Hillert, 1980] a montré que l’équation de Muggianu [Muggianu et al., 1975] et"équa-
tion de Guggenheim [Guggenheim, 1937] qui est aussi souvent appelée polynome de Redlich—
Kister [Redlich & Kister, 1948] étaient équivalentes. Il a également montré qu’en supposant que
les systémes binaires constitutifs se comportaient comme des solutions réguliéres ou sous ré-
gulieres, les équations de Kohler [Kohler & Findenegg, 1993] et de Toop [Toop, 1965] se rédui-
saient a une équation du type Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948] mais avec un terme en
plus.

Wang et al. [Zhi-chang et al., 1990a,b] ont présenté un formalisme appelé le modele des trois
facteurs (three-factor model), plus tard généralisé en modele des facteurs multiples (multi-
factor model). Pour un systéme ternaire, il exprime n'importe quelle fonction d’exces, par exe-
mple ’enthalpie libre d’exces, de la maniere suivante :

G Zﬁ(” <Gt (ko 1) + Zs“"’ <G (e 1) +
(2.83)

]
Z ﬁ(n) (n) exGBC (xB’ xC)

u Ggzs est la valeur de 'enthalpie libre d’excés dans le systeme binaire i — j a la composition

x@ et x [_’)5 est un nombre (0 < ﬁ < 1) qui remplit la condition suivante : 3" 1[33 =1.
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Les équations géométriques mentionnées précédemment sont compatibles avec I'équation
(2.83). Cette derniére n’a toutefois pas encore été appliquée a des systéemes multi—constitués.

Des informations polyndémiales sont également obtenues a partir de la thermodynamique
statistique si les énergies de liaison sont indépendantes de la composition ou si elles varient li-
néairement avec elle, comme par exemple dans le modele des solutions régulieres [Hildebrand,
1927, 1929], la théorie de I'atome central (central atom theory) [Lupis et al., 1970], le modéle
de I'atome entouré [Hicter ef al., 1967; Mathieu et al., 1965a,b] ou le modéle de I'ion entouré
[Schmid-Fetzer & Grobner, 2001] ce dernier étant appliqué a des mélanges de sels.

Toutefois, la seule contribution des interactions binaires n’est en général pas suffisante pour
rendre compte de I'’enthalpie libre d’exces d'une solution ternaire. L'introduction d'un para-
metre d’interaction ternaire entre les éléments A, B et C, conduit finalement a |’expression sui-
vante de I'’enthalpie libre d’exces :

LfB,C = xf X OLZS’B'C + xgj X 1LfoC + x? X 2L1Q\B,B,c (2.84)

Dans la présente description, I'extrapolation du terme d’exces dans les solutions ternaires
a partir des descriptions binaires se fait par le modele de Redlich-Kister-Muggianu [Muggianu
et al., 1975] qui, lorsque celles—ci sont faites par un polynome de Redlich—Kister [Redlich & Kis-
ter, 1948], seramene a :

ex P v P o _ DY
G :Zz‘xixxsz Li’jX(xi —xj) (2.85)
i j>i v=0
La prise en compte de parametres d’interactions purement ternaires se traduit par 'adjonc-
tion d'un terme donné suivant Hillert [Hillert, 1980] dans les cas les plus complexes par :

0, P 1, P 2, P
XXX X X X Ly g} XL e X X+ Li.j,kxxk) (2.86)

Selon Schmid—Fetzer et Grobner [Schmid-Fetzer & Grobner, 2001] si la solution ternaire est

réguliere, il existe une contribution de I'’enthalpie libre d’exces ternaire ou les trois parametres

o

. d ® , . .. .
ternaires °L. 1Li ik et 2Li j & sont égaux, on obtient ainsi la relation :

i,j,k’

+X; XXX X X OL?]-’,C (2.87)

Les parametres ternaires sont calculés a partir du lissage des informations expérimentales
ternaires. Notons que dans le cas du systeme ternaire Fe-Ho—Ni, aucun parametre ternaire n’a
été utilisé compte tenu du manque de données expérimentales.

2.4 Conclusions du chapitre

Lutilisation des modeles associés a la méthode CALPHAD nécessite une connaissance des
données cristallographiques et expérimentales de chaque phase prise en compte dans le calcul.
Ce chapitre nous a permis d’introduire les différents modeéles utiles a la description thermody-
namique des systemes étudiés au cours de la these et de comprendre la relation entre la stabilité
thermodynamique d'une phase et son enthalpie libre.
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Fe-Tm

3.1 Systéeme Fe-Y

3.1.1 Introduction

Nous présenterons dans ce chapitre |’évaluation thermodynamique que nous avons effec-
tuée sur I'ensemble des domaines de composition et de température du systeme binaire Fer—
Yttrium par le biais de la technique CALPHAD. Le terme d’exces de I"énergie libre de Gibbs des
phases en solution présentes dans ce systeme (liquide, bcc_A2, fcc_A1l et hcp_A3) a été évalué
par la dépendance exponentielle de la température d’énergie d’interaction de Kaptay [Kaptay,
2004, 2008a,b] et comparé avec les résultats de la dépendance linéaire de la température de
I’équation polynomiale de Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948] en utilisant un Modele de So-
lution —ou Solution Model- (SM). Les deux composés intermétalliques Fe,3Yg et Fe,Y dans ce
systéeme binaire qui ont un domaine d’homogénéité, sont traités par un Modele comportant
deux sous-réseaux avec une substitution dans chaque sous-réseau —ou Two Sublattices Model
with Substitution in each sublattice— (TSMS) [Hillert & Staffansson, 1970; Sundman & Agren,
1981]. Les autres composés sont considérés steechiométriques et par conséquent traités par un
Modele comportant deux Sous—-Réseaux —ou Two Sublattices Model- (TSM).

Comme nous I'avons déja indiqué dans le chapitre 2, les énergies de Gibbs de référence des
éléments purs utilisées dans ce travail sont celles publiées par Dinsdale [Dinsdale, 1991].

3.1.2 Evaluation des données expérimentales

Le systéme Fe-Y a été étudié complétement par divers investigateurs. Le premier a été réca-
pitulé et évalué d'une maniere critique par Gschneider [Gschneider, 1961] et plus tard par Ku-
baschewski [Kubuschewski, 1982]. Les deux études conviennent a I’acceptation du diagramme
de phases proposé par Domagala et al. [Domagala et al., 1961] (voir la figure 3.1a). Cependant,
Gschneider [Gschneider, 1961] considere que la technique expérimentale utilisée par Doma-
gala et al. [Domagala ef al., 1961] n’est pas adaptée comme le montre la forme du liquidus tracé
par une ligne discontinue. Ensuite, Kubaschewski [Kubuschewski, 1982] a fait des révisions mi-
neures sur les phases steechiométriques pour mettre le diagramme de phases en accord avec
des résultats cristallographiques plus récents.

La derniere évaluation a été effectuée par Zhanget al. [Zhang et al., 1992] (voir la figure 3.1b).
Dans le travail de ce dernier, quatre composés intermédiaires FesY (BesNb-type, rhomboéd-
rique), Fex3Ys (D8,, Mny3Thg—type, cubique), Fe;7Y> (Nij7Tho—type, hexagonal ou Zn;;Thy—
type, thomboédrique) et Fe,Y (C15, MgCuy—type, cubique), ont été analysés et les trois premiers
composés se naissent selon des fusions congruentes. Selon Subramanian et Smith [Subrama-
nian & Smith, 1984], ni Gschneidner [Gschneider, 1961] ni Kubaschewski [Kubuschewski, 1982]
n’'ont confirmé I'existence a I’équilibre d'une phase stoechiométrique FesY, homogene avec la
structure CusCa, qui avait été rapportée par Farkas et Bauer [Farkas & Bauer, 1959] et par Nassau
et al. [Nassau erf al., 1960]. Les raisons du rejet semblent tout a fait justifiées, et Taylor et Poldy
[Taylor & Poldy, 1972] ont été incapables de trouver expérimentalement la phase. De plus, Su-
bramanian et Smith [Subramanian & Smith, 1984] ont noté que le comportement des alliages a
base d’Yttrium est généralement similaire a celui des lanthanons lourds, et chacun des systémes
binaires Fe-Gd [Savitskii er al., 1970], Fe-Tb [Dariel et al., 1976], Fe-Dy [Van der Goot & Bu-
schow, 1970], Fe-Ho [O’Keefe et al., 1967, 1968; Roe & O’keefe, 1970], Fe-Er [Buschow & Van der
Goot, 1969b; Meyer, 1969], Fe-Tm [Kolesnichenko et al., 1972a] et Fe-Lu [Kolesnichenko et al.,
1972a] ont les mémes phases intermédiaires que celles du systeme Fe-Y montrées dans les fi-
gures 3.1a et 3.1b sans I’existence d’aucun composé de type Fes;Ln. Tenhover [Tenhover, 1981] a
préparé des phases méta—stables comme alliages amorphes par la technique de trempe ultra—
rapide (splat cooling) du liquide du systéme Fe-Y avec 32 at. % Y. Il a prouvé que la cristallisation
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FIGURE 3.1 — Diagramme de phases expérimental du systéme Fe-Y établi par : Domagala et al. [Domagala
etal., 1961] (a) et Zhang et al.[Zhang er al., 1992] (b).

de cet alliage vitreux se produit selon deux étapes différentes : Y (hcp_A3) et Fe,Y.
Des points spéciaux du diagramme de phases Fe-Y évalué et montré dans les figures 3.1a
et 3.1b sont récapitulés dans le tableau 3.1.

TABLEAU 3.1 — Points spéciaux du diagramme de phases Fe-Y évalué et montré dans les figures 3.1a
et 3.1b comparés a ceux calculés selon les deux optimisations par les deux modeles de Redlich—Kister
[Redlich & Kister, 1948] et de Kaptay [Kaptay, 2004, 2008a,b].

Réaction Compositions Tempé- Type de la Référence
respectives des rature, °C  réaction
phasesat. % Y

Lig = &Fe 0 0 - 1538 Fusion [Kubuschewski, 1982]
0 0 - 1537 - [Massalski et al., 1990]
0 0 - 1538 - Ce travail® ¥
0 0 - 1538 - Ce travail®

OFe + Liq = YFe 0,479 7,30 0 1394 Catatéctique [Kubuschewski, 1982]
0,00 - 0,479 1391 - Ce travail® ¥
0,479 - - 1390 - Ce travail®

yYFe = aFe - 0 - 912 Allotropique  [Massalski et al., 1990]

YFe = aFe + Fe;7Y,_HT 0 0 10,5 912 Catatéctique [Kubuschewski, 1982]
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Fe7Y,_HT = Fe 7Y,_LT

Liq = yFe + Fe17Y,_HT

Lig = 6Fe + Fe;7Y,_HT

O0Fe = yFe + Fe17Y,_HT

qu = Fe7Y,_HT

Liq = Fe7Y,_HT

+ F623Y6

Liq = Fey3Yg

Liq = Fey3Yg + FesY

10,5

10,5

10,5

8,20

5,63

10,50

10,50

10,50

10,50

12,90

14,00

18,15

17,90

20,60

20,75

20,75

23,70

23,70

20,70

10,5

10,5

10,5

<0,60

0,00

10,50

10,50

10,50

10,50

10,50

10,50

10,50

10,50

20,60

20,75

20,75

20,69

20,70

20,75

10,50

10,50

10,5

10,5

20,60

20,60

20,60

20,60

25,0

25,0

912

911

911

1350 + 25

1341

1360

1390

1339

1400 + 25

1379

1403 + 25

1399

1280

1271

1332

1365

1300

1290

1333

1368

1250

1249

1332

Allotropique

Eutectique

Eutectique

Congruent

Eutectique

Congruent

Eutectique

[Kubuschewski, 1982]
Ce travail® ¥

Ce travail®
[Kubuschewski, 1982]
[Massalski et al., 1990]
Ce travail® ¥

Ce travail®

Ce travail® ¥

Ce travail®

Ce travail® =X

Ce travail®
[Kubuschewski, 1982]
[Massalski et al., 1990]
Ce travail® ¥

Ce travail®
[Kubuschewski, 1982]
[Massalski et al., 1990]
Ce travail® =¥

Ce travail®
[Kubuschewski, 1982]
[Massalski et al., 1990]
Ce travail® =X

Ce travail®
[Kubuschewski, 1982]

[Massalski et al., 1990]

Ce travail® X
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21,60 20,75 - 1367 - Ce travail®

Lig = FesY 25 25,0 - 1335 Congruent [Kubuschewski, 1982]
25 - - 1381 - [Massalski et al., 1990]
25 - - 1350 - Ce travail® ¥
25 25,0 - 1374 - Ce travail¥

Liq + Fe3Y = Fe)Y 42,30 25,0 33,33 1125 +25 Peritectique [Kubuschewski, 1982]
42,40 - - 1115 - [Massalski et al., 1990]
44,27 - - 1136 - Ce travail® X
48,18 - - 1124 - Ce travail®

Liq = Fe,Y + aY 65,9 33,33 98,40 900 Eutectique [Kubuschewski, 1982]
66,0 33,33 98,40 895 - [Massalski et al., 1990]
63,65 33,33 98,40 845 - Ce travail® ¥
61,18 33,33 98,40 873 - Ce travail®

Lig = pY - 100 - 1522 Fusion [Massalski et al., 1990]

Lig+pY=aY 92-94 99,1 99 1478 Catatéctique [Kubuschewski, 1982]
100 100 - 1520 - [Massalski et al., 1990]
97,60 - - 1577 - Ce travail? X
97,84 - - 1476 - Ce travail¥

Selon des études cristallographiques, Zarechnyuk et Kripyakevich [Zarechnyuk & Kripyake-
vich, 1964] ont trouvé que la phase la plus riche en Fe dans le systeme Fe-Y avait la staechio-
métrie idéale de Fe 7Y, avec la structure du type Ni;;Thy. Une étude ultérieure effectuée par
Buschow [Buschow, 1966] a montré que la phase est dimorphique de forme de type Ni;;Thy
a haute température et de forme de type Zn;7Th, a basse température, mais aucune tempé-
rature du transformation allotropique n’a été établie expérimentalement. Cependant, dans le
diagramme de phases publié par Zhang et al. [Zhang ef al., 1992], figure 3.1b, la température de
la transformation polymorphique Fe;7Y,_LT = Fe 7Y,_HT est donnée a T =912 °C en coinci-
dence avec la transformation aFe = yFe.

Kripyakevich et al. [Kripyakevich er al., 1965] et Kharchenko et al. [Kharchenko ef al., 1977]
ont rapporté indépendamment que Fe,Y a une stoechiométrie idéale avec Fe,3Ys et serait iso-
morphe de Mny3Thg. Van Vucht [Van Vucht, 1966] et Buschow [Buschow, 1971] ont confirmé
I'existence de la phase stcechiométrique Fe3Y avec une structure de type NizPu. La phase la
plus riche en yttrium est Fe,Y qui est une phase de Laves avec une structure cristalline de type
CuyMg [Beaudry et al., 1960; Dwight, 1961b; Nassau ef al., 1960]. Les structures cristallines des
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phases solides présentes dans ce systeme sont citées dans le tableau 3.2. La solubilité d’Yttrium
dans Fer est tres basse (moins de 0, 1 at. %) et celle du Fer dans I'Yttrium est environ de 2-3 at.
% a900 °C [Zhang et al., 1992].

Pendant I'optimisation du systeme Fe-Y, nous avons ajouté la contribution magnétique aux
propriétés thermodynamiques des quatre phases intermétalliques qui sont ferromagnétiques a
basse température. Dans le tableau 3.3, les températures de Curie et les moments magnétiques
expérimentaux sont énumeérés.

Van Mal et al. [Van Mal et al., 1976] ont estimé les enthalpies de formation des quatre phases
intermédiaires en se basant sur la théorie de Miedema [Boom et al., 1983; Miedema, 1976] (voir
le tableau 3.4). Watson et Bennett [Watson & Bennett, 1981, 1984] ont développé un modele
simple de la théorie des bandes d’électrons pour prédire 1'ordre de grandeur de la chaleur de
formation des alliages entre les métaux de bandes d et/ou f.

Les enthalpies de formation des phases présentes dans le systeme Fe-Y prédites par la théo-
rie de Miedema [Miedema, 1976] sont a 'ordre de —2,0 kJ. mol~!. at™!. En contraste, le modele
de Watson-Bennett [Watson & Bennett, 1981] prévoit des enthalpies de formation des mémes
phases a 'ordre de —13 kJ. mol~!. at™!. Les énergies libres de Gibbs, enthalpies et entropies de
formation des composés intermétalliques Fe;7Y,, Fex3Yg, FesY et FeoY ont été déterminées a
partir des techniques potentiométriques FEM de cellules électrolytiques avec électrolytes so-
lides dans la gamme de température allant de T =893 Ka T = 1271 Ket a T = 973 K par Su-
bramanian et Smith [Subramanian & Smith, 1984] en se rapportant aux solides purs aFe et aY
comme des états de référence standards (voir les tableaux 3.4 et 3.5).

Une valeur interpolée de —5,3 kJ. mol™!. at™!., pour un alliage équiatomique a la tempéra-
ture T = 973 K, a été obtenue par Subramanian et Smith [Subramanian & Smith, 1984] a partir
des données du tableau 3.4. Cette valeur differe a celles prédites par un facteur d’environ 2 kJ.
mol~!. at™!. mais, dans le sens opposé, la valeur —2 kJ. mol~!. at™!. étant plus petite et la va-
leur de Watson et Bennett [Watson & Bennett, 1984] étant plus grande. Ce dernier, a souligné
que le désaccord entre les enthalpies de formation des phases dans ce systéme rend la valeur
interpolée —5,3 kJ. mol~!. at™!. trés faible et moins siire pour qu’elle soit comparée avec les
valeurs plus négatives —8 et —9 kJ. gm™!. atom™! des phases Fe»3Yg et FesY. Ainsi, les données
expérimentales favorisent celles prédites par Watson et Bennett [Watson & Bennett, 1984].

Selon [Subramanian & Smith, 1984], les chaleurs spécifiques du composé Fe,Y ont été me-
surées et les désaccords observés sont discutés par [Dariel et al., 1974] au voisinage du tempé-
rature de Curie Tc.

Li et Xhing [Li & Xing, 1993] ont mesuré la solubilité d’Y dans la solution solide aFe par le
biais d’'EPMA. Les échantillons ont été recuits a T = 600, 700, 800 et 880 °C pendant 1440, 720,
480 et 240 h, respectivement.

Ryss et al. [Ryss et al.,, 1976] ont mesuré les enthalpies de mélange du liquide du systeme
Fe-Y par le biais de DSC a hautes températuresa T = 1873 K.

Nagai et al. [Nagai et al., 2010] ont réussi a mesurer la pression de vapeur des métaux de REs
et celle dans les alliages cités dans [Han et al., 2009a,b]. Les activités d’Y dans le Fe et du Fe dans
'Y ont été déterminées a I'intervalle de température 1473 — 1573 K par le biais de la spectromé-
trie de masse a haute température couplée a des cellules d’effusion de Knudsen KEM en consi-
dérant les éléments purs Y et Fe comme substances de référence et les potentiels chimiques d’Y
et du Fe dans le méme intervalle de température.

3.1.3 Résultats et discussion

Les parametres thermodynamiques optimisés pour les deux formalismes de la dépendance
de température de 1'énergie libre de Gibbs d’excés (Redlich—Kister et Kaptay) utilisés dans ce
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TABLEAU 3.2 — Structures cristallographiques des phases présentes dans le systéme Fe-Y.

Phase Composition  Symbole Groupe d’espace Désignation Type Référence
at. %Y de Pearson Strukturbericht
SFe @ 0 cl? Im3m A2 W [Massalski et al., 1990]
yYFe (b) 0 cF4 Fm3m Al Cu [Massalski et al., 1990]
aFe © 0 cl2 Im3m A2 W [Massalski et al., 1990]
Fe;7;Y,_HT 10,50 hpP* P63/mmc - Ni;;Th, [Kubuschewski, 1982]
Fe7Y,_LT 10,50 hR* R3m - Zn;7;Thy,  [Buschow, 1966; Chuang et al., 1986a]
Feo3Ys 20,6 cF116 Fm3m D8, Mny3Thg [Bayer & Wallace, 1984; Buschow, 1966]

[Kripyakevich et al., 1965]

FesY 25 hR* R3m NisPu [Buschow, 1966; Van Vucht, 1966]

Fe)Y 33.3 cF24 Fd3m cl5 Cu,Mg [Buschow, 1966; Krasnikova & Litvintsev, 1982]
pY @ 100 cl2 Im3m A2 W [Gschneider, 1961]

ayY © 100 hP2 P63/mmc A3 W [Gschneider, 1961]

Etude critique et modélisation thermodynamique des systemes binaires Fe-Y, Fe—-Ho, Fe-Lu et

-

@ De 1538 21394 °C

® De 13942912 °C

© Au dessous de 912 °C
@ De 1522 21478 °C

© Au dessous de 1478 °C
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TABLEAU 3.3 — Températures de Curie expérimentales et moments magnétiques expérimentaux des com-
posés intermétalliques du systéme Fe-Y.

Phase Température = Moment magnétique, Références

de Curie, °C g (mol. at)™*
Fe17Y» - 1,79 [Villars et al., 2003]

— 2,06 [Villars et al., 2003]

27 1,97 [Villars et al., 2003]

60 2,06 [Villars et al., 2003]

55 2,01 [Villars et al., 2003]

64 1,79 [Villars et al., 2003]

47 2,07 [Villars et al., 2003]

51 2,01 [Inoue & Shimizu, 1985]

- 2,04 [Inoue & Shimizu, 1985]
FeosYeg - 1,9 [Villars et al., 2003]

207 1,65 [Villars et al., 2003]

212 1,53 [Villars et al., 2003]

211 1,91 [Inoue & Shimizu, 1985]

- 1,97 [Inoue & Shimizu, 1985]

- 1,93 [Inoue & Shimizu, 1985]
FesY - 1,67 [Inoue & Shimizu, 1985]

— 1,63 [Inoue & Shimizu, 1985]

276 1,63 [Villars et al., 2003]

256 1,67 [Villars et al., 2003]
Feo,Y 262 - [Villars et al., 2003]

272 1,44 [Shenoy et al., 1983]

272 1,45 [Buschow, 1976]

272 2,96 [Villars et al., 2003]

262 1,45 [Villars et al., 2003]

277 (15) — [Villars et al., 2003]

279 3,01 [Villars et al., 2003]

— 2,9 [Villars et al., 2003]

- 1,44 [Villars et al., 2003]
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TABLEAU 3.4 — Comparaison des enthalpies de formation calculées et mesurées des composés intermé-
talliques du systeme Fe-Y.

Composés Enthalpiesde Technique Tempéra- Référence
intermétal- formation, k]. utilisée ture,
liques mol 1. at™!, K
Fe7Y, -6,38 + 0,31 FEM 973 [Subramanian & Smith, 1984]
-9,47 Optimisation® X 973 Ce travail
-8,76 OptimisationK 973 Ce travail
- Prédiction 298,15 [Boom et al., 1983]
-5,99 Optimisation® X 298,15 Ce travail
~5,28 Optimisation® 298,15 Ce travail
Fey3Ys -8,09+0,49 FEM 973 [Subramanian & Smith, 1984]
~11,69 Optimisation® X 973 Ce travail
~12,65 Optimisation® 973 Ce travail
— Prédiction 298,15 [Boom et al., 1983]
~12,05 Optimisation® X 298,15 Ce travail
-12,97 OptimisationK 298,15 Ce travail
FesY -8,97 +0,54 FEM 973 [Subramanian & Smith, 1984]
-12,49 OptimisationR_K 973 Ce travail
~12,77 Optimisation® 973 Ce travail
-1 Prédiction 298,15 [Boom et al., 1983]
~13,04 Optimisation® X 298,15 Ce travail
-13,31 OptimisationK 298,15 Ce travail
Fe,Y -7,09+0,61 FEM 973 [Subramanian & Smith, 1984]
-12,55 Optimisa’[ionR_K 973 Ce travail
-11,8 Optimisation® 973 Ce travail
-2 Prédiction 298,15 [Boom et al., 1983]
-9,99 Optimisation® X 298,15 Ce travail
—12,47 Optimisation® 298,15 Ce travail

R—K issue de I’équation de Redlich—Kister,

Kissue de I’équation de Kaptay.
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FIGURE 3.2 — Diagramme de phases Fe-Y calculé (ligne continu) avec : le modele de Redlich-Kister (a) et
le modele de Kaptay (b), comparé aux données expérimentales : A de Zhang et al. [Zhang et al., 1992] et
O de Domagala et al. [Domagala et al., 1961].

travail sont cités dans le tableau 3.6. Le diagramme de phase Fe-Y calculé en utilisant, pour les
phases en solution, la dépendance en température du formalisme de Redlich—Kister est montré
dans la figure 3.2a. Un accord raisonnable est observé en tenant compte des différents points :
d’une part, le décalage de + 25 °C mentionné par Zhang et al. [Zhang ef al., 1992] dans quelques
températures des réactions invariantes (surtout : Liq = (yFe) + Fe;7Y», le fait que Fe;7Y; ait une
décomposition congruente, ...) et d’autre part, la différence notable entre les deux diagrammes
des phases expérimentaux publiés par Domagala et al. [Domagala er al., 1961] (voir la figure
3.1a) et par Kubaschewski [Kubuschewski, 1982] (figure 3.1b) présenté dans le travail de Zhang
et al. [Zhang et al., 1992] a haute température dans le domaine de composition 0,1-0,4 at. d’Y.

En outre, la ligne du liquidus n’est pas continue mais tracée en pointillés, matérialisant I'in-
certitude des diagrammes de phases expérimentaux. Ainsi, I’'optimisation a été difficile pour
obtenir une solution moyenne.

Nous avons essayé d’obtenir une meilleure optimisation a 'aide de la dépendance expo-
nentielle en température de I'énergie libre de Gibbs d’exces des phases en solution par le for-
malisme de Kaptay (voir la figure 3.2b). On notera que les diagrammes de phases calculés apres
I'optimisation par les deux formalismes sont similaires. Les parties agrandies montrent mieux
que les phases Fe;7Luy_HT, Fey3Yg et FesY ont des fusions congruentes (voir les figures 3.3a
et 3.3b). On remarquera que, avec le formalisme de Kaptay, la réaction eutectique calculée Liq
= OFe + Fe 7Luy_HT se produit a la température 1390 °C, supérieure a 1350 + 25 °C de la réac-
tion Liq = yFe + Fej7Lup_HT.

Lintroduction du magnétisme des quatre phases dans la base de données thermodyna-
miques optimisée ne change pas sensiblement les températures et les compositions des ré-
actions invariantes. Seulement quelques degrés °C et environ 0,1 at. % d’Y ont été enregistrés;
ce fait est trées compréhensible, car a la température ol les réactions invariantes se produisent,
les phases sont paramagnétiques. Cependant, la stabilité de la phase a 0 °C peut étre affectée.
Dans le but de stabiliser la phase Fe,Y a 0 °C, on a ré—optimisé son enthalpie de formation (a) et
le facteur de température (b) dans I’équation a+bxT, puis tous ensemble les parameétres ther-
modynamiques de toutes les phases.

47



FEtude critique et modélisation thermodynamique des systémes binaires Fe-Y, Fe—-Ho, Fe-Lu et

Fe-Tm
1550 1 : 1 1550 1 1 1
oFe
1500 - - 15004 . =
- Liq. Liq.
oFe
E’J 1450 E E’J
1 = ]
E- =) . d.:,1450— =} . -
g 0% x E =08 %
:. n a U = o @ A
€ 1400. = S - € 1400 . o -
= =|
~ ﬁ
1350 - 1350+ -
1Fe vFe
1300 i | r 1300 ; .
0 0,1 .02 0,3 04 0 0,1 0,2 0,3 0,4
Fe Fraction molaire Y Y Fe Fraction molaire Y Y

(@) (b)

FIGURE 3.3 — Partie agrandie du diagramme de phases Fe-Y calculé (ligne continu) avec : le modele de
Redlich—Kister (a) et le modele de Kaptay (b), montrant les fusions congruentes des phases : Fe;7Y>_HT,
Fe,3Yg et FesY.

La figure 3.4 montre I’évolution de I'enthalpie intégrale de mélange de la phase liquide en
fonction de la fraction molaire croissante d’Y a T = 1873 K en comparaison avec les données
expérimentales de Ryss et al. [Ryss et al., 1976]. L'état de référence a T =1873 K sous la pression
atmosphérique 10° Pascal, est le liquide pour les deux éléments. Un bon accord est noté dans
le coin riche en Fe. Le minimum de la courbe calculé est environ —7,90 kJ. mol ! et x(Y) =0, 50.
Ce résultat est tres proche de données expérimentales de Ryss et al. [Ryss et al., 1976] : —8,144
kJ. mol ™! pour x(Y) =0,47.
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FIGURE 3.4 — Evolution de I'enthalpie in-
tégrale de mélange de la phase liquide
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-9 T T T T [Miedema, 1976].
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Lévolution des activités d’Y dans Fe et du Fe dans1'Ya T = 1573 K calculées avec les deux mo-
deles de Kaptay et de Redlich—Kister, respectivement, est montrée dans les figures 3.5a et 3.5b.
En comparaison avec les données expérimentales de Takashi et al. [Nagai et al., 2010], on no-
tera que 'accord est un peu meilleur pour les activités calculées du Fe et d’Y avec le modele de
Kaptay. En outre pour les deux modéles, 'accord est meilleur pour I'activité du Fe dans 1'Y que
I'activité d’Y dans le Fe. L'évolution calculée a T = 1473 K est tres proche que celle calculée a T
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FIGURE 3.5 — Activités calculées (ligne continu) du Fe dans Y et d’Y dans Fe a T = 1573 K, avec : le modeéle
de Redlich—Kister (a) et le modele de Kaptay (b) comparées a celles expérimentales: A, &G aT=1573 K et
L], M aT=1473 K de Takashi et al. [Nagai et al, 2010].

= 1573 K. Les activités des deux éléments sont légerement plus faibles comme le montrent les
données expérimentales de Zhang et al. [Zhang ef al., 1992]. Dans le tableau 3.4 et la figure 3.6,
les enthalpies de formation des quatre phases calculées par les deux formalismes et mesurées
aT=298,15KetaT=973 K sont comparées. Excepté le composé Fe;;Lu,_LT, les enthalpies
sont al’ordre de 10— 13 kJ. mol~!. at™!. comme prévu par le modéle de Watson et Bennett [Wat-
son & Bennett, 1984]. Les valeurs expérimentales de [Subramanian & Smith, 1984] sont moins
négatives.
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E3 tales A de Subramanian et Smith [Subrama-
-16 o o ' | 04 nian & Smith, 1984].
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Dans le tableau 3.5, les entropies et les potentiels chimiques des composés intermétalliques
calculésaT =973 KetaT = 1573 K sont comparés aux données expérimentales de Subramanian
et Smith [Subramanian & Smith, 1984] et de Nagai et al. [Nagai et al., 2010], respectivement. Les
états de référence sont bcc_A2 pour Fe, hcp_A3 pour Ya T =973 K et liqg pour Fe, ligpourYa T
= 1573 K, respectivement. Les faibles entropies sont généralement de signe opposé, tandis que
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les potentiels chimiques sont en bon accord avec les données expérimentales de Nagai et al.
[Nagai et al., 2010].

TABLEAU 3.5 — Entropies de formation des composés intermétalliques du systeme Fe-Y a T =973 K [Su-
bramanian & Smith, 1984] et potentiels chimiques a T = 1573 K [Nagai et al., 2010] comparés avec les
propriétés calculées.

Composés Asg73 J. mol~!. x(Y) at. Fe  u(Fe), T=1573 p(Y), T=1573 ixu (Fe, liq) +

intermé- at™!. K, Fe lig, Yliq, T KKJ. mol L. K kJ. mol L. jxu(ylig) =

talliques  bcc_A2,Y =1573K,P at™l. at™!. n(Fe;Y;) K.
hcp_A3,T=973 =10°Pa mol~!. at™.
K,P=10°Pa

Fe 7Y, HT —1,900+0,28 —4 —60,0 -188,0
1,660R°K 0,105 —7R-K —53,0R°K —255,08 K
-0,167% - _ _

Fey3Ye ~2,240 + 0,44 ~7 ~45,0 —431,0
2,970R"K 0,206 gR-K —47,0R°K —489,0RK
~0,079% - - -

FesY ~3,030 + 0,48 -8 —42,0 —66,00
3,570RK 0,250 —gR-K —47,0R°K ~74,00RK
0,859K - - -

Fe,Y ~0,960 + 0,55 - - -
2,870R°K - - -

1,140 - - -

R—K issue de I’équation de Redlich—Kister,

Kissue de I’équation de Kaptay.

Les réactions invariantes calculées avec les parametres thermodynamiques optimisés énu-
mérés dans le tableau 3.6 par les deux modeles de Redlich—Kister et de Kaptay sont comparées
avec les données expérimentales dans le tableau 3.1. Les résultats obtenus par les deux modéles
sont trés similaires. A haute température et dans le domaine de composition atomique allant
de 0,1 20,4 d’Y, on notera un désaccord entre les données calculées et celles expérimentales.
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Les enthalpies de formation des polytypes Fe;;Lu,_LT et Fe;;Luy,_HT sont tres proches, (voir
le tableau 3.6). La phase a basse température a une enthalpie plus négative pour qu’elle soit
stable a 0 °C. Son entropie est également un peu plus négative que celle de la phase Fe;7Lu,_-
HT. Il est nécessaire de garder tous les chiffres des parametres thermodynamiques mentionnés
dans le tableau 3.6 pour calculer la bonne température du transition allotropique Fe;7Lu,_LT
= Fe7Luy,_HT.

3.1.4 Conclusion

Un ensemble de parametres thermodynamiques cohérents avec de nombreux résultats ex-
périmentaux (solidus, liquidus, transformations de phase, enthalpies de formation, activités,
...) pour les différentes phases présentes dans le systeéme binaire Fe-Y a été obtenu en considé-
rant les données fiables de la littérature. Les deux modéles de la dépendance de température
des termes d’exceés des phases en solution (liquide et les phases primaires) donnent des ré-
sultats calculés similaires. En outre, aucune lacune de miscibilité inversée ne peut se former
dans les phases en solution en raison des contraintes supplémentaires imposées. Les valeurs
calculées sont en accord raisonnable avec le diagramme de phases et les données thermodyna-
miques expérimentales. D’autres investigations thermodynamiques expérimentales semblent
étre nécessaires pour statuer les désaccords observés et améliorer la base de données thermo-
dynamiques optimisée, particulierement autour de la fusion congruente du composé Fey3Yg.

3.2 Systeme Fe-Ho

3.2.1 Introduction

Notre optimisation thermodynamique du systeme binaire Fe-Ho est exécutée en se basant
sur les données expérimentales fiables et disponibles dans la littérature (données sur le dia-
gramme de phases et les mesures thermodynamiques).

Comme nous l'avons déja mentionné dans le chapitre 2, afin d’éviter le calcul d'une la-
cune de miscibilité inversée indésirable dans la phase liquide, la contrainte thermodynamique
d*G/dx?® = 0 (courbure positive du liquidus) [Kumar & Wollants, 2001; Lupis, 1983] a été im-
posée dans la gamme de composition atomique 0 < xyj, < 1 et tous les cinquante degrés de la
température de liquidus jusqu’a 6000 K pendant 'optimisation avec le formalisme de Redlich—
Kister [Redlich & Kister, 1948].

3.2.2 Diagramme d’équilibre Fer-Holmium

En utilisant Diffraction par ray-X —ou X-Ray Diffraction— (XRD), métallographie et ATD, le
diagramme d’équilibre entre phases Fe—Ho a été établi par Ree et O’Keefe [Roe & O’keefe, 1970],
figure 3.7a. Il a été également rapporté par Kubaschewski [Kubuschewski, 1982]. En se basant
sur ces résultats, Okamoto [Okamoto, 1993] a évalué le diagramme de phase du systéme Fe-
Ho. Le résultat est montré dans la figure 3.7b. Similairement aux autres systémes composés
du Fe et d'un métal RE : Fe-RE (RE = La [Gschneider, 1961] et [Spedding & Daane, 1961], Ce
[Jepson & Duwez, 1961; Vogel, 1917], Y [Domagala et al., 1961; Zhang et al., 1992], Gd [Cope-
land et al., 1961; Savitskii et al., 1961], Nd [Terekhova et al., 1965] et Er [Buschow & Van der
Goot, 1969b; Meyer, 1969]), quatre phases intermédiaires existent dans ce systeme nommées
Fe17Ho,, FessHog, FesHo et Fe;Ho. Les deux phases FepsHog et Fej;Ho, se décomposent se-
lon une fusion congruente a T = 1332 °C et a T = 1343 °C, respectivement. Tandis que, FesHo
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FIGURE 3.7 — Diagramme de phases expérimental du systéme Fe-Ho établi par Ree et O’Keefe [Roe &
O’keefe, 1970] (a) (nous avons modifié la présentation de cette figure afin de I'orienter dans le méme
sens que la suivante) et reporté par Okamoto [Okamoto, 1993] (b).

et FeoHo se décomposent d'une maniere incongruente a T = 1293 °C et a T = 1288 °C, respec-
tivement (voir le tableau 3.7). Les points de fusion de toutes les phases intermédiaires sont
considérés exacts a +3 °C [Roe & O’keefe, 1970]. Selon Okamoto [Okamoto, 1993], plusieurs
situations incompatibles du point de vue thermodynamique existent dans ce diagramme de
phases comme discuté ci-dessous, mais le présent diagramme de phases n’a pas été modifié,
car il existe de nombreuses facons possibles d’améliorer la cohérence du diagramme de phases.
Néanmoins, d’autres études expérimentales sont nécessaires.

Selon [Massalski et al., 1990; Okamoto, 1993], le point de fusion de 6Fe est 1538 °C et les tem-
pératures des deux transformations allotropiques 6Fe = yFe et yFe = aFe sont 1394 et 912 °C,
respectivement. La solubilité d’'Ho dans les phases terminales (aFe, yFe et dFe) est inconnue. La
pente initiale (§Fe) / liquidus et la loi de van't Hoff suggerent que la solubilité d’'Ho dans (&Fe)
est petite. Ree et O’keefe [Roe & O’keefe, 1970] ont rapporté la fusion congruente de Fe;;Ho» a
T=1343°C.

La phase de type Fe;7RE, a été observée dans le systeme avec RE = Ce, Pr, Nd, Sm, Gd, Tb, Dy,
Ho, Er, Tm, Yb, Lu et Y. Dans ces systémes, I’ensemble des phases de type Fe,7RE; a été rapporté
avoir une fusion péritectique sauf dans les deux systémes Fe-Dy et Fe-Ho. En outre, quand
les courbures (8Fe) / liquidus des systemes Fe—RE sont comparées, seulement celles des deux
systemes Fe-Dy et Fe—-Ho sont exceptionnellement convexes. Puisqu’on s’attend a ce que les
propriétés thermodynamiques des systemes Fe-RE changent graduellement (excepté les deux
systemes Fe-Eu et Fe-Yb), la ligne (6Fe) / liquidus peut devoir étre dessinée avec moins de
courbure, telle que Fe;7Ho, se décompose péritectiquement.

La phase de type Fe,3REg existe dans les systemes avec RE = Tb, Dy, Ho, Er, Tm et Lu. Seule la
phase Fey3REg a une fusion congruente a T = 1332 °C [Roe & O’keefe, 1970], tandis que les autres
phases se décomposent selon des fusions péritectiques. Cependant, ce comportement de fu-
sion est plausible parce que le résultat de décomposition péritectique de Fey3REg est Fe;7RE,
pour RE = Tb et Dy (c.-a-d., pour les éléments de REs légers). La fusion congruente de Fey3Hog
peut étre un changement transitoire dans la tendance systématique des systemes Fe-RE.

Le liquidus du composé Fey3REg semble étre trop asymétrique. D’apres la courbure du li-
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TABLEAU 3.7 — Points spéciaux du diagramme de phases Fe-Ho évalué dans la présente modélisation et
montré dans les figures 3.7a et 3.7b.

Réaction Compositions Tempéra- Type dela Référence
respectives des ture, °C réaction
phases at. % Ho
Liq = &Fe - 0 - 1538 Fusion [Okamoto, 1993]
- - - 1536 [Roe & O’keefe, 1970]
O0Fe = YyFe - 0 - 1394 Allotropique [Massalski et al., 1990]
YFe = aFe - 0 - 912 Allotropique [Massalski er al., 1990]
Liq = YFe + Fe;7Hoy 0,092 0,00 10,5 1338 Eutectique [Okamoto, 1993]
- - - 1380 - [Roe & O’keefe, 1970]
Liq = Fe;7Hoy 10,5 10,5 - 1343 Congruent [Okamoto, 1993]
Liq = Fe;7Ho, + Fep3Hog 17,8 10,5 20,6 1284 Eutectique [Okamoto, 1993]
Liq = Fey3Hog 20,60 20,60 - 1332 Congruent [Okamoto, 1993]
Liq + FezsHog= FesHo 27,0 20,60 25 1293 Péritectique  [Okamoto, 1993]
Liq + FesHo = Fe;Ho 27,0 20,6 25,0 1288 Peritectique  [Roe & O’keefe, 1970]
- - - 1285 [Okamoto, 1993]
Liq + Fe,Ho = aHo 63,3 33,33 100 875 Eutectique [Okamoto, 1993]
Lig = pHo - 100 - 1472 Fusion [Kubuschewski, 1982]
- - 1474 - [Okamoto, 1993]
- - - 1471 - [Roe & O’keefe, 1970]
pHo = aHo - 97 - 1440 Allotropique [Kubuschewski, 1982]
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quidus du composé Fey3REg en comparaison avec celles des composés FesHo et FepHo, FepsREg
peut étre instable aux basses températures [Okamoto & Massalski, 1991]. Le méme argument
peut s’appliquer a Fe;7Hos.

Selon Ree et O’keefe [Roe & O’keefe, 1970], la fusion péritectique du composé FesHo se pro-
duit a T = 1293 °C. Le « plat » liquidus prées de la température de fusion comme dessiné sur les
figures 3.7a et 3.7b indique que le composé FesHo est tres stable, et il est le plus susceptible
de déstabiliser les autres composés [Okamoto & Massalski, 1991]. Une nouvelle détermination
expérimentale du liquidus est nécessaire. Méme si le liquidus s’avere moins plat, compte tenu
de la tendance de liquidus a étre au—-dessus de la fusion péritectique du composé FesHo, il ap-
parait que la composition du liquide en équilibre avec le composé FesHo sera plus riche en Fe
que FesHo.

Ree et O’keefe [Roe & O’keefe, 1970] ont rapporté aussi que la température de fusion péri-
tectique du composé Fe,Ho est 1288 °C. La réaction de fusion peut étre congruente au lieu de
péritectique si le liquidus du composé FesHo est moins plat. Par suite, le point de fusion du
composé Fe,Ho serait élevé comme indiqué précédemment par O’Keefe et al. [O’Keefe ef al.,
1968]. Par contre la figure 3.7b n’a pas été modifiée par Okamoto [Okamoto, 1993]. La compo-
sition de la phase Liquide dans I’eutectique Liqg = FeHo + (aHo) est sensiblement plus riche
en Fe que la valeur attendue compte tenu de la tendance systématique des systemes Fe-RE. Le
point de fusion d'Ho est T = 1474 °C selon [Massalski et al., 1990]. La solubilité du Fe dans I’(Ho)
est probablement plus faible que dans les autres systémes Fe-RE. Si c’est le cas, la pente initiale
d’(Ho) / liquidus a 100 at. % Ho doit étre environ —1500 °C/ 100 at. % Fe [Okamoto & Massalski,
1991]. Apparemment, la pente de la figure 3.7a est trop plate (environ —400 °C/ 100 at. % Fe).

Probablement, la pente réelle (Ho) / liquidus est située sur le co6té plus riche d'Ho que la
position représentée sur la figure 3.7a.

Des points spéciaux du diagramme de phases Fe-Ho présentés dans les figures 3.7a et 3.7b
sont rassemblés dans le tableau 3.7.

Une phase intermédiaire FesHo (de type CusCa) a été trouvée par Nassau et al. [Nassau et al.,
1960]. Cependant, elle n’a pas été confirmée par d’autres auteurs.

Par trempe (2 un taux de 102...10° Kelvin/s) d'un alliage liquide d’environ 50 at. % Ho & une
pression de 7,7 GPa, Tsvyshchenko et Popova [Tsvyashchenko & Popova, 1985] ont obtenu un
solide cristallin contenant une phase hexagonale de type MgNis.

3.2.3 Structures cristallines

Par le biais des techniques XRD, les structures cristallines des phases intermétalliques ont
été déterminées par différents auteurs. Les deux phases Fep,sHog et FeoHo ont une structure
cristalline cubique tandis que les deux autres phases Fe;7Ho, et FesHo ont une structure cristal-
line hexagonale et rhomboédrique, respectivement. Les structures cristallines des composées
de Fe,Ho, sont récapitulées dans le tableau 3.8.

3.2.4 Données thermodynamiques et magnétiques

Dans le domaine a basse température allant de 8 a 300 K, Germano et al. [Germano & Bu-
tera, 1981; Germano et al., 1981] ont déterminé par le biais de la Calorimétrie Adiabatique —
ou Adiabatic calorimetry— (ADICALO), la capacité calorifique de la phase de Laves Fe,Ho. Les
fonctions thermodynamiques (H} —HJ) et S? en ont été déduites. Meschel et al. [Meschel et al.,
2013] ont mesuré les enthalpies standard de formation du composé Fe,Ho par DSCa T = (1373
+ 2) K. Pour cette phase, d’autres données peu dispersées sont également mentionnées dans
le tableau 3.9. Les enthalpies de formation des autres composés peuvent étre estimées en uti-
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lisant les modeles de prévision et en tenant compte des données expérimentales obtenues sur
d’autres alliages REs lourdes. Les données de la phase liquide ont été maintenues similaires a
celles du systéme Fe-Dy pour lequel des données expérimentales d’enthalpie de mélange sont
connues [Landin & Agren, 1994].

Selon les études de diffraction neutronique par Moreau et al. [Moreau et al., 1971], les tem-
pératures de Curie des phases intermétalliques : Fe;7Ho», FeosHog, FesHo et FeoHo ont été dé-
terminées a 52, 287, 307 et 337 °C, respectivement.

Les températures de Curie, selon les mesures d’induction réciproque, sont en bon accord :
52 °C [Strnat et al., 1966] pour Fej7Hoy, 293 °C [Malik et al., 1976; Simmons et al., 1973] pour
FesHo, et 341 [Wallace & Skrabek, 1964], 339 [Buschow & Van Stapele, 1970] ou 321 °C [llarraz
& Del Moral, 1980] pour Fe,Ho. Les propriétés magnétiques, telles que la température de Curie
et le moment magnétique par mole des phases intermétalliques, prélevées dans le document
publié par Buschow [Buschow, 1977], sont répertoriées dans le tableau 3.10.

De l'avis d’Okamoto [Okamoto, 1993; Okamoto & Massalski, 1991] qui a évalué le systeme
Fe-Ho, les caractéristiques peu fiables du diagramme de phases Fe-Ho ont besoin de plus de
recherche expérimentale en comparaison avec d’autres systemes Fe-RE :

a) Laréaction de fusion du composé Fe;7Ho, doit étre confirmée. S’il s’agit d'un type congru-
ent, comme indiqué sur les figures 3.7a et 3.7b, Fe;7Er, Fe;7Tm, et Fe ;Lu, se décom-
posent probablement selon une fusion congruente aussi. Si la fusion est de type péritec-
tique, ce fait est en accord avec la tendance générale des systemes Fe-RE.

b) Fe;7Ho, peut étre instable a basse température.

¢) Leliquidus du composé Fe,sHog est asymétrique, ce qui est thermodynamiquement im-
probable.

d) FepsHog peut étre instable a basse température.

e) Leliquidus de FesHo est trop plat. Il peut y avoir une réaction eutectique entre FesHo et
Fe,Ho.

f) Laréaction de fusion du Fe;Ho peut étre du type congruent.
g) Leliquidus de Fe,Ho est peut—étre trop plat pres du point de fusion.

h) Latempérature de fusion de Fe,Ho peut étre plus élevée (~1335 °C ?).

e

) La composition de I'’eutectique Liq = Fe,Ho + (Ho) est exceptionnellement riche en Fe
((Ho) avec 1 at. Ho) comme dans les autres systémes Fe-RE entre 0,95 et 1 at. Ho.

) La pente initiale de la courbe (Ho) / liquidus est trop plate.

[—py

3.2.5 Résultats et discussion

Les parameétres thermodynamiques optimisés sont répertoriés dans le tableau 3.11.

Quelques points peu fiables indiqués par Okamoto [Okamoto, 1993] (notés de a) a j) dans
§ 1.2.4 page 57 ont été partiellement résolus par 'optimisation puis le calcul du systeme Fe-Ho.

La comparaison entre les données expérimentales et les résultats calculés est répertoriée
dans le tableau 3.12. Le diagramme de phases Fe—-Ho calculé est représenté sur la figure 3.8a.
Une partie agrandie dans le coin riche en Fe est présentée dans la figure 3.8b. On notera que :
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FIGURE 3.8 — Diagramme de phases optimisé du systéme Fe-Ho comparé aux données expérimentales
A de Ree et O’Keefe [Roe & O’keefe, 1970] et celles reportées par Okamoto [Okamoto, 1993] (a). Partie
agrandie de ce diagramme de phases dans le c6té riche en Fe (b).

I Fej;Ho, se décompose selon une réaction congruente a) et il est stable a basse tempéra-
tureb).

=" Le liquidus calculé est plus proche de celui de la figure 3.7b que celui de la figure 3.7a c).
%" Le composé FeysHog est stable a basse température d ).

5" Les températures des réactions invariantes et les compositions des phases en présence
sont comparées avec celles déterminées expérimentalement dans le tableau 3.12. L'ac-
cord est tres bon, sauf pour la température de I'’eutectique Liq = Fe;7Ho, + FeysHog qui
est calculée trop élevée (T = 1318 °C).

=" Laréaction péritectique dégénérée expérimentale Liq = FesHo + Fe,Ho est calculée com-
me une réaction eutectique e) et fait fondre Fe,Ho selon une décomposition congruente
f), mais a une température qui n'est supérieure que de 1 °C a la température de 'eutec-
tique.

Dans la figure 3.8a, les lignes continues noires horizontales représentent la température de
Curie de la phase abcc_A2 et celles des quatre phases intermétalliques dans les domaines bi-
phasés. Les parametres thermodynamiques optimisés ne sont pas modifiés lorsque le magné-
tisme des phases est pris en compte. Ceci est dii a la température de Curie des phases qui est
tres inférieure a celles des réactions invariantes.

Lenthalpie de mélange de la phase liquide calculée a T = 1850 K est représentée sur la fi-
gure 3.9. Notons que cette température a été choisie en coincidence avec celle des mesures
expérimentales d’enthalpie libre de mélange par Ryss et al. [Ryss et al., 1976] du systeme Fe-Y
qui présente une similarité avec Fe-Ho. La courbe est tres symétrique autour du x(Ho) = 0,50 et
son minimum est —11,5 kJ. mol ™!, plus élevé que celui calculé pour le systeme Fe-Y (—8,00 kJ.
mol™1) [Kardellass et al., 2014a].
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TABLEAU 3.9 — Comparaison des enthalpies AH?PS'IS ou AH}, entropies AS2?%1° ou AS]TC de formation
et capacités calorifiques C, calculées et mesurées des composés intermétalliques du systeme Fe-Ho.

Compo- AH?P&IS ou AS?PB’IS ou GCpJ. Technique T,K Références
Sés AH;E, K. AS;E, LKL KL utilisée
-1
mol~!. at™!. mol L. mol™".
Fe;7Ho, —1,090 - - Prédiction 298 [Debski et al., 2014]

—4,32+0,02 0,85+0,01 FEM 1066 [Gozzi & Iervolino, 2005]
[Latini et al., 2013]
-5,80 1,800 - Calcul 298 [Gozzi & Iervolino, 2005]

[Latini et al., 2013]

-0,295 38,03 24,71 Calcul 298 Ce travail

FeysHog -2,120 - - Prédiction 298 [Debski et al., 2014]
-6,700 - - FEM 298 [Gozzi & Iervolino, 2005]
-6,200 - - Calcul 300 [Gozzi & Iervolino, 2005]
—-1,840 43,15 24,98 Calcul 298 Ce travail

FesHo -2,00 - - Prédiction 298 [Debski et al., 2014]

[Niessen et al., 1983]

-2,52 45,02 25,11 Calcul 298 Ce travail
Fe,Ho -3,00 - - Prédiction 298 [Debski et al., 2014]
-2,900 - - Prédiction 298 [Niessen et al., 1983]

[De Boer et al., 1988]

-6,200 42,66 - Calcul 300 [Germano & Butera, 1981]
—-4,300 - - FEM 298  [Latinieral., 2013]

-9,500 - - ab-intio 298 [Villars, 1997]

-2,6+3,3 - - DSC 1373 [Meschel et al., 2013]
—2,650 49,18 25,33 Calcul 298 Ce travail

-5,900 41,63 30,09 ADICALO 290 [Germano et al., 1981]

[Germano & Butera, 1981]
—6,200 42,66 30,45 ADICALO 300 [Germano et al., 1981]
[Germano & Butera, 1981]

-2,970 - - Prédiction 298 [Villars, 1997]
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TABLEAU 3.10 — Températures de Curie expérimentales et moments magnétiques expérimentaux des
composés intermétalliques du systéeme Fe-Ho.

Phase Température de = Moment Références
Curie, °C magnétique,
Hp (mol. at)~!

Fe;7;Ho, 52 0,78 [Wallace & Skrabek, 1964]
62 — [Villars et al., 2003]
Feo,sHog 257 0,50 [Villars et al., 2003]
228 0,47 [Wallace & Skrabek, 1964]
228 2,30 (ferrimagnétique) [Wallace & Skrabek, 1964]
237 0,56 [Wallace & Skrabek, 1964]
237 0,54 [Wallace & Skrabek, 1964]
FesHo 293 - [Strnat et al., 1966]
298 1,13 [Wallace & Skrabek, 1964]
293 1,38 [Villars et al., 2003]
Fe,Ho 335 1,850 [Wallace & Skrabek, 1964]
— 1,700 [Villars et al., 2003]
325 - [Villars et al., 2003]
341 - [Simmons et al., 1973]
339 — [Wallace & Skrabek, 1964]
321 - [Buschow & Van Stapele, 1970]

61



FEtude critique et modélisation thermodynamique des systémes binaires Fe-Y, Fe—-Ho, Fe-Lu et

Fe-Tm

TABLEAU 3.11 — Parameétres thermodynamiques optimisés du systéme Fe-Ho (J. mol™L. at™!. et]. mol~!.

at™l. K™,

Phase

Format du modele en

sous-réseaux

Parametres thermodynamiques,
Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948]

Liquide

fcc Al

hcp_A3

bcc_A2

F817H02

F623H06

FesHo

Fe,Ho

(Fe,Ho),

(Fe,Ho);Va;

(Fe,Ho);Vag

(Fe,Ho),Va;

Feg g95

Feg 794

Feg 750

Feg 667

: Hoo, 105

: Hop,206

: Hoop,250

: Hoop 333

oyLig _
Lperio = —46575,3732 +25,9916821 x T

17 Lig _
Lo =—3129,63946
Pas de terme d’exces

298,15 pfcc Al _ 298,150 fcc_AL
Tc,Fe:Va = =201, ﬁmag,Fe:Va ==2,1

hep_A3
Fe,Ho:Va — +35000

O e o = T6161,9673

bcc_A2 bcc_A2
298'15Tc,Fe_:Va = 1043, 298'156ma§,Fe:Va =2,22

01,

hcp_A3

Fe;,Ho 298,15y ybcc_A2 298,15
G702 _ ) 895 x Hg, —0,105 x Hy,

Fe:Ho
0,895 x GHSERFE + 0,105 x GHSERHo

—8483,831 +2,8372678 x T

Fei7Ho Fei;7Ho
2T eva =325, 2018, e keva = 0,78

GFezsHtos _ 0,794 x 298,15H€ZC_A2 — 0,206 x 298151

hcp_A3
Fe:Ho -

Ho
0,794 x GHSERFE + 0,206 x GHSERHo

—9104,63657 +1,57431093 x T

FexsHo Fez3Ho
RIS Fova =530, 2108, eva = 0,50

FesHo _ 298,15 7bcc_ A2 298,157 yhep_A3 _
Gl — 0,750 x 29815 ¢ 0,250 x 29815 [P =

0,794 x GHSERFE + 0,206 x GHSERHo

—9382,68508 +1,37736992 x T

FesHo FesHo
298,15Tcy1§e:va — 571’ 298,155m2g,F€2V(l = 1, 13

Ghello o, 667 x 29815 A% _ 0,333 x 29815

hcp_A3
Fe:Ho -

Ho
0,667 x GHSERFE + 0,333 x GHSERHo

—8754,636 +0,388247031 x T

FeoHo FeoHo
298,15':[‘0’];2‘6:\/“ — 608, 298,155m2g,}762va = 1, 84

(Va)* : Lacune.
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Les enthalpies de formation calculées des phases intermétalliques sont présentées dans la
figure 3.10. Pendant la procédure d’optimisation, on a introduit seulement la valeur expérimen-
tale de la phase Fe,Ho égale —2,6 + 3,3 kJ. mol~!. déterminée par Meschel et al. [Meschel et al.,
2013] . Les valeurs prédites par de Boer et al. [De Boer et al., 1988; Niessen et al., 1983] et celles
que nous avons calculées pour une composition exacte des quatre phases a partir du logiciel
calculateur de Miedema [Debski et al., 2014] (voir page 35) sont tres proches et sont également
indiquées. L'accord est tres bon. En comparant avec le systeme Fe-Y qu’on a optimisé précé-
demment, ces enthalpies de formation des composés intermétalliques du systeme Fe-Ho sont
plus faibles que celles des composés Fe, Y, (environ —13,5kJ. mol~!, [Kardellass et al., 2014al).
Les valeurs de Germano et al. [Germano & Butera, 1981; Germano et al., 1981] sont plus néga-
tives que nos valeurs optimisées.

Les capacités calorifiques des phases Fe,Ho, calculées par Germano et al. [Germano & Bu-
tera, 1981; Germano ef al., 1981] dans la gamme de température allant de 10 a 300 K n’ont pas
été utilisées dans la procédure d’optimisation, car les fonctions GHSERFe et GHSERHo sont
données a partir de T =298, 15 K par Dinsdale [Dinsdale, 1991]. Nous avons comparé seulement
les Cp pour des températures allant de 270 a 300 K, (voir le tableau 3.9). Ces valeurs sont légere-
ment inférieures a celles de Germano et al.[Germano & Butera, 1981; Germano et al., 1981].

0 1 | | |
a4, 28 & L
4
T
29 w40 = .
FIGURE 3.10 - Enthalpies de forma-
5B tion calculées des quatre phases du dia-
-3+ & -

gramme de phases Fe-Ho optimisé A
comparées avec les données expérimen-
tales O de Meschel et al. [Meschel et al.,
2013] et celles de prédites < par [Debski
et al., 2014]. | est la barre d’incertitude
d’erreur sur Fe,Ho selon Meschel et al.
| | I | [Meschel et al., 2013].
0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

. f
Fraction molaire Ho

)
N
I
T

Enthalpiesde formation, J. mol.. at'L.

m.
w T
T

1
[o)]

o

Le diagramme de phases Fe—Ho a été calculé lorsque la phase liquide est suspendue. Il est
représenté sur la figure 3.11. On notera que les quatre phases intermétalliques disparaissent aux
hautes températures et le domaine monophasé dbcc_A2 existe dans le coin riche en Fe, tandis
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que le domaine monophasé aH de structure hcp_A3 est méta—stable dans le coin riche en Ho
(cela est dii a la tres courte existence de la phase fHo, de structure bcc_A2, entre le liquide et
aHo). Entre ces deux domaines monophasés, le domaine biphasé 6Fe, bcc_A2 + aHo, hcp_A3

est stable.
=000 I ] 1 1
4500 = 8Fe+ oHo |
oFe oHo
4000~ s
&) 3500 L
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FIGURE 3.11 - Diagramme de phases Fe—
Ho calculé lorsque la phase liquide est
suspendue.

TABLEAU 3.12 — Equilibres invariants dans le systéme Fe-Ho. Comparaison entre différentes données
expérimentales disponibles et celles calculées par I’optimisation en se basant sur le modele de Redlich-
Kister [Redlich & Kister, 1948].

Réaction Compositions Tempé- Référence
respectives des rature,
phases (at. % Ho) °C
Liqg = o6Fe 0 0 - 1538 [Massalski et al., 1990; Okamoto, 1993]
0 0 - 1536 [Roe & O’keefe, 1970]
0 0 - 1538 Ce travail
Liq = yFe + Fe;7Hoy 0,092 0,00 10,5 1338 [Massalski et al., 1990; Okamoto, 1993]
0,090 0,00 10,5 1339 [Roe & O’keefe, 1970]
0,096 0,00 10,5 1339 Ce travail
oFe = yFe 0,00 0,00 - 912 [Kubuschewski, 1982]
0,00 0,00 - 912 Ce travail
Fe;7Ho, = Liq 10,5 10,5 - 1343 [Okamoto, 1993; Roe & O’keefe, 1970]
10,5 10,5 - 1344 [Kubuschewski, 1982]
10,5 10,5 - 1340 Ce travail
Liq = FeysHog + Fe;7Ho, 17,8 10,5 20,6 1284 [Roe & O’keefe, 1970]
- - - 1285 [Okamoto, 1993]
- 16,3 10,5 1318 Ce travail
Liq = Fey3Hog 20,6 20,6 - 1332 [Okamoto, 1993; Roe & O’keefe, 1970]
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20,6 20,6 - 1331 [Kubuschewski, 1982]
20,6 20,6 - 1330 Ce travail

Liq + FepsHog = FesHo 27,1 25,0 20,6 1293 [Okamoto, 1993; Roe & O’keefe, 1970]
25,0 28,9 20,6 1296 Ce travail

Liq + FesHo = Fe;Ho 34,6 25,0 33,3 1288 [Roe & O’keefe, 1970]
34,9 25,0 33,3 1285 [Okamoto, 1993]
31,7 25,0 33,3 1281 Ce travail

Lig = FeoHo 33,3 33,3 - 1282 Ce travail

Liq = FeoHo + aHo 63,4 33,3 100 875 [Okamoto, 1993; Roe & O’keefe, 1970]
63,2 33,3 99 873 Ce travail

pHo = aHo + Liq - - - - [Okamoto, 1993; Roe & O’keefe, 1970]
100 100 1436 1436 Ce travail

Lig = pHo 100 100 - 1474 [Okamoto, 1993]
100 100 - 1471 [Kubuschewski, 1982]
- - - 1474 Ce travail

3.2.6 Conclusion

Les modeles thermodynamiques employés et la procédure d’optimisation suivie ont permis
avec succes de définir 'ensemble de parameétres thermodynamiques permettant de décrire les
différentes phases constituant le systeme binaire étudié Fe-Ho. Cette description thermodyna-
mique est basée sur les résultats de la littérature présentés dans ce chapitre. Les résultats ob-
tenus pour ce systéme sont satisfaisants en comparaison avec les données expérimentales qui
sont la cause de la bonne cohérence entre les fonctions thermodynamiques et le diagramme de
phases optimisé. Cependant, cette description doit étre considérée comme préliminaire. Il faut
donc plus de données expérimentales sur ce systeme pour améliorer cette description thermo-
dynamique.

3.3 Systemes Fe-Tm et Fe-Lu

3.3.1 Introduction

Les systemes binaires Fer-Lutécium et Fer—-Thulium nécessitent une ré—optimisation apres
|’évaluation thermodynamique de Konar [Konar, 2012] en raison des différences significatives
qui ont été observées avec les données expérimentales. En outre de nouvelles données ther-
modynamiques ont été publiées en méme temps. Dans le présent travail, les modélisations ont
été réalisées par le biais de la technique CALPHAD. Les sept phases intermédiaires Fep3Lug,
FesLu, FeyLu, Fe;7Tmy, FeosTmg, Fe3Tm et Fe, Tm dans ces deux systémes binaires ont été trai-
tées comme des composés steechiométriques par un TSM tandis que le composé intermétal-
lique Fey;7Lu, sous-steechiométrique en Lu, dans le systeme binaire Fe-Lu, et qui a une gamme
d’homogénéité, a été traité par un TSMS [Hillert & Staffansson, 1970; Sundman & Agren, 1981].
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FIGURE 3.12 — Diagramme de phases expérimental du systeme Fe-Lu établi par Kubaschewski [Kubu-
schewski, 1982] (a) et reporté par Okamoto [Okamoto, 1993] (b).

Un SM a été utilisé pour la description de la phase liquide et les solutions solides (aFe), (yFe),
(6Fe), (aLu) et (aTm). Le terme d’exces de I'énergie libre de Gibbs des phases en solution a été
évalué avec |’équation polynémiale de Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948].

3.3.2 Evaluation des données a partir de la littérature
Systeme Fe-Lu

La publication la plus complete du diagramme de phases Fer-Lutécium connue jusqu’a
maintenant est celle de Kolesnichenko et al. [Kolesnichenko er al., 1972b] qui ont effectué des
analyses thermiques ATD et des études XRD sur des alliages préparés de pureté 99,2 at. % Fe
et 99,9 at. %. Lu. Selon ces auteurs, il y a quatre composés intermétalliques : Fe;7Luy, FepsLug,
FesLu et FepLu. Les structures de Fe;7Luy, FepsLug et FepLu avaient déja été rapportées par Kri-
pyakevich et Frankevich [Kripyakevich & Frankevich, 1965], Skrabek [Skrabek, 1962], Dwight
[Dwight, 1961a] et Givord et al. [Givord ef al., 1972]. Le quatriéeme composé a été découvert par
[Miller & Daane, 1964] qui lui a assigné la structure NizPu [Givord et al., 1972]. [Kolesnichenko
et al.,, 1972b] ont étudié la structure du composé Fey;Luy dans le systeme Fer-Lutécium par
XRD; ils ont constaté qu’elle est hexagonale de type Ni;;Th, et qu’elle possede un domaine
d’homogénéité qui s’étend de Feg sL.u a Feg 5Lu.

Le point de fusion du Lutécium observé par [Kolesnichenko et al., 1972b], c.-a-d. 1650 °C,
est inférieur a la valeur suggérée par Hultgren et al. [Hultgren et al, 1973], 1662 °C. [Kolesni-
chenko er al., 1972b] n'ont observé aucune transformation o = 3, mais a hautes températures
la phase 3 a été identifiée par Spedding et al. [Spedding et al., 1961]. La température de la trans-
formation o = f a donc été estimée a environ 1600 °C. Ainsi, le diagramme de phases obtenu
par [Kolesnichenko et al., 1972b] a été réévalué par Kubaschewski [Kubuschewski, 1982] dans
la figure 3.12a. Okamoto [Okamoto, 1993] a tracé la version finale de ce systeme présentée dans
la figure 3.12b.
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Selon [Massalski ef al., 1990; Okamoto, 1993], Fe,Lu qui a une structure cubique fond d'une
maniere congruente a 1345 °C et les composés restants, FesL.u (rhomboédrique), FeysLug (cu-
bique), et Fe;7Lu, (hexagonal) se décomposent selon des réactions péritectiques aux tempéra-
tures 1310, 1290 et 1320 °C, respectivement. Le systeme Fe-Lu a deux réactions eutectiques a
970 °C et 27 at. % Fe et a 1275 °C et 82 at. % Fe. Les alliages contenant < 10,6 at. % Lu ont une
transition polymorphique a 915 °C : Fej;Lup_LT = Fe;7Lu,_HT. La transition de phase yFe =
dFe n’est pas affectée par la présence du Lu. D’apres les résultats rapportés par [Kolesnichenko
et al., 1972b; Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993] aucune solubilité du Lu dans aFe, yFe et 6Fe
n’a été observée.

Les données cristallographiques des phases intermédiaires Fe,RE; sont énumérées dans le
tableau 3.13.

Systeme Fe-Tm

Le diagramme d’équilibre entre phases du systéme Fer-Thulium a été déterminé par Ko-
lesnichenko et al. [Kolesnichenko et al., 1972b]. Les informations sur ce diagramme de phases
ont été prise par Kubaschewski [Kubuschewski, 1982] et Okamoto [Okamoto, 1993]. Dans leurs
compilations des diagrammes des phases, deux versions sont représentées, montrées dans les
figures 3.13a et 3.13b. Le diagramme de phases établit par Kolesnichenko et al. [Kolesnichenko
et al., 1972b], par le biais d’ATD et XRD, comporte quatre composés intermétalliques nom-
mées Fe,Tm et Fe,3Tmg de structure cubique et Fe3Tm et Fe;7;Tmy de structure rhomboédrique
et hexagonale, respectivement. L'existence des structures de Fe,Tm, Fey3Tmg et Fe;7;Tm;, avait
déja été signalée par Kripyakevich et Frankevich [Kripyakevich & Frankevich, 1965], Skrabek
[Skrabek, 1962] et Haszko [Haszko, 1960b]. En outre, Kolesnichenko et al. [Kolesnichenko et al.,
1972b], ont trouvé le quatriéeme composé, FesTm, par XRD, a partir d’alliages contenant 99,98
at. % Fe et 99,9 at. % Tm.

Le composé Fe, Tm fond d’'une maniere congruente a 1300 °C et les autres composés Fe3Tm,
Fey3Tmg et Fej;Tm, se forment selon des réactions péritectiques a 1280, 1270 et 1300 °C, res-
pectivement. Le systéme comporte deux réactions eutectiques a 1037 °C et 27 at. % Fe et a
1255 °C et 82 at. % Fe [Kolesnichenko ef al., 1972b].

La compilation de Kubaschewski [Kubuschewski, 1982] représentée sur la figure 3.13a a été
rapportée plus tard par Massalski [Massalski et al., 1990].

Le point de fusion de Tm 1547 °C [Kolesnichenko et al., 1972b] est en accord avec la va-
leur acceptée par Hultgren et al. [Hultgren ef al., 1973]. La transition « =  de Tm n’a pas été
confirmée. Elle a donc été estimée entre 1510 — 1520 °C et n’est pas affectée par la présence du
Fe.

La chaleur spécifique des phases de Laves Fe;Lu, Fe;Tm et de la phase Fe;;Luy dans la
gamme de basses températures (8 —300) K a été déterminée par Germano et al. [Germano & Bu-
tera, 1981; Germano et al., 1981] par le biais d’ADICALO et par Tereshina et al. [Tereshina er al.,
2009] en utilisant le Physical Properties Measurement System by Quantum design, USA (PPMS)
magnétometre. Cet appareillage permet de mesurer différentes propriétés magnétiques d'un
matériau, tel que 'aimantation, le moment magnétique en fonction du champ appliqué ou de
la température. Les fonctions thermodynamiques (H% — Hg) et Sf} en ont été déduites.

Meschel et al. [Meschel et al., 2013] ont mesuré les enthalpies de formation standard des
composés Fe,Lu et Fe;Tm par le biais de DSC a haute température a T = 1373 + 2 K (voir les
tableaux 3.14 et 3.15). Pour ces deux phases, d’autres données légérement dispersées sont éga-
lement répertoriées dans les tableaux 3.14 et 3.15.
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FIGURE 3.13 — Diagramme de phases expérimental du systéme Fe-Tm établi par Kubaschewski [Kubu-
schewski, 1982] (a) et reporté par Okamoto [Okamoto, 1993] (b).

TABLEAU 3.14 — Comparaison des enthalpies AH‘j‘PB'lS ou AH;E, entropies de formation AS?PS'IS ou AS

et capacités calorifiques Cp calculées et mesurées des composés intermétalliques du systéme Fe-Lu.

T
f

Composés AH?JS'15 ou AS?PS'IS ou Cp,]J. Technique Tempé- Références
intermé- AHE, . AST 7 kL KL utilisée rature,
talliques moljil. at-1 mo{‘l mol~! K
Fey7;Lu,_HT -0,162 35,42 24,67 OptimisationM 298,15 Ce travail
—4,51+£0,02* 1,4240,02 - FEM 1054 [Latini et al., 2013]
Fe;;Lu, LT  -3,58 - - Prédiction 298,15 [Debski et al., 2014]
-7,30 - - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
-2,55 34,05(34,1)Y - Optimisation 298,15 [Konar, 2012]
-0,55 34,48 29,56 OptimisationM 298,15 Ce travail
-0,22 35,37 26,67 Optimisation 298,15 Ce travail
FeosLug -6,98 - - Prédiction 298,15 [Debski et al., 2014]
-6,39 35,64 - Optimisation 298,15 [Konar, 2012]
—4,48 32,00 28,80 OptimisationM 298,15 Ce travail
-1,60 38,37 24,91 Optimisation 298,15 Ce travail
FesLu -8,00 - - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
-8,24 - - Prédiction 298,15 [Debski et al., 2014]
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-7,71 37,02 - Optimisation 298,15 [Konar, 2012]
-5,34 33,10 27,77  Optimisation™ 298,15  Ce travail
-2,21 39,49 25,01 Optimisation 298,15  Ce travail

FesLu -10,00 - - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
-10,36 - - Prédiction 298,15 [Debski et al., 2014]
-5,28 35,30 - Calcul 300 [Gozzi & Iervolino, 2005]
-4,50 - - FEM 298,15 [Gozzi & Iervolino, 2005]
—14,50 — - ab-intio 298,15 [Meschel et al., 2013]
-3,6+3,2" - - DSC 1373+2 [Meschel et al., 2013]
-5,06 34,56 26,94 ADICALO 290 [Germano et al., 1981]
-5,33 35,48 27,77 ADICALO 300 [Germano et al., 1981]
-9,67 36,00(35,8)Y - Optimisation 298,15 [Konar, 2012]
—6,02 36,25 26,70  Optimisation™ 298,15  Ce travail
-3,22 41,42 25,21  Optimisation 298,15 Ce travail

Optimisation™ : en prenant en compte le magnétisme des phases, ¥ : Données expérimentales de
[Germano & Butera, 1981; Tereshina & Andreev, 2010], * : Valeurs introduites.

En outre, Latini et al. [Latini et al., 2013] ontmesuré aT =1054 Keta T =959 K, les enthalpies
et les entropies de formation des composés Fe;7Lu, et Fe;;Tm;, respectivement, eta T = 1000 K
I'énergie libre de Gibbs standard du composé Fe;;Lu, (= 7000 J. mol~!. at™!.) en utilisant FEM.
Les enthalpies de formation des autres composés peuvent étre estimées en tenant compte des
données expérimentales obtenues pour d’autres alliages a base de REs lourdes et des valeurs
calculées a partir du modele de Miedema [Debski ef al., 2014] (voir page 35).

Selon Tereshina et Andreev [Tereshina & Andreev, 2010], le magnétisme du composé Fe;7Lu,
attire beaucoup d’attention en raison de son désordre cristallin et de ses propriétés magné-
tiques. La compétition des interactions d’échange positives et négatives entre les atomes du
Fe sur quatre sites cristallographiques non équivalents (4f, 6g, 12j, 12k) de la structure cristal-
line hexagonale de type Ni;;Thy [Florio et al., 1956] a pour résultat ’apparition de deux types
d’ordre magnétique lorsque la température augmente : la phase ferromagnétique (F) jusqu’a la
température de Curie T¢ = 130 K et la phase antiferromagnétique non colinéaire (AF) (hélima-
gnétique) jusqu’a la température de Néel Ty = 274 K [Prokhnenko et al., 2003]. La présence de
dumbbell-like pairs d’atomes de Fe dans les positions 4f avec les plus courtes distances inter-
atomiques de 2,4 A et les fortes interactions d’échange négatifs entre les atomes situés le long de
’axe ¢ est une fonction spéciale de composés de terres rares Fe,7RE, [Givord & Lemaire, 1974].
Les propriétés magnétiques telles que les températures de Curie et les magnétons par mole de
Bohr des phases intermétalliques présentes dans les deux systémes Fe-Lu et Fe-Tm, ont été
prises en général a partir de Buschow [Buschow, 1977]. Elles sont respectivement présentées
dans le tableau 3.16.

Evaluations thermodynamiques précédentes

Konar [Konar, 2012] a publié un travail important intitulé « Evaluation critique et optimi-
sation des systemes Fe-RE (RE = La, Ce, Pr, Nd, Sm, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Lu, Sc et Y) » afin
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de calculer des réactions chimiques complexes et des diagrammes de phases pour la procé-
dure de recyclage des aimants a base de REs. Puisque de nouvelles données expérimentales ont
été publiées en particulier pour les propriétés thermodynamiques telles que les enthalpies et
entropies de formation de certaines phases, nous avons ré-évalué les deux systemes Fe-Lu et
Fe-Tm afin d’évaluer les systemes ternaires tels que Fe—-RE-M (M = Ti ou V) qui sont tres inté-
ressants en raison de leur capacité d’absorption d’hydrogene et leurs propriétés magnétiques
particuliéres.

TABLEAU 3.15 — Comparaison des enthalpies AH

?98,15 ou AHT

f!

entropies AS2*®1° ou AST de formation

et capacités calorifiques Cp calculées et mesurées des composés intermétalliques du systeme Fe-Tm.

Phase AH?C%'15 ou AS?PS’IB ou Cp,J. Technique Tempér- Références
AHY 1. Ast 1L K1 . utilisée ature,
mol ™!, at™! mol ™! mol K

Fei7;Tmy, -—2,22 - - Prédiction 298,15 [Debski et al., 2014]
-4,17+0,04* 1,37+0,01 - FEM 959 [Gozzi & Tervolino, 2005]
-2,00 - - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
-2,35 38,10 - Optimisation 298,15 [Konar, 2012]
0,20 37,44 29,36 Optimisation™ 298,15  Ce travail
-0,113 37,87 24,70  Optimisation 298,15  Ce travail

FeosTmg —4,33 - - Prédiction 298,15 [Debski et al., 2014]
-6,38 42,34 - Optimisation 298,15 [Konar, 2012]
-2,85 39,69 27,08  Optimisation™ 298,15  Ce travail
-1,515 42,92 24,96  Optimisation 298,15  Ce travail

FesTm -5,10 - - Prédiction 298,15 [Debski et al., 2014]
—5,00 - - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
-8,41 42,75 - Optimisation 298,15 [Konar, 2012]
—-3,366 42,57 26,09  Optimisation™M 298,15  Ce travail
-2,148 45,03 25,07  Optimisation 298,15  Ce travail

Fe,Tm -6,19 - - Prédiction 298,15 [Debski et al., 2014]
—6,50 - - Prédiction 298,15 [Germano et al., 1981]
-6,70 - - Prédiction 298,15 [Dariel et al., 1974]
-13,4 - - ab-initio 298,15 [Meschel et al., 2013]
-2,2+2,8* - - DSC 1373+2 [Meschel et al., 2013]
-5,70 41,776 27,77  ADICALO 290 [Germano et al., 1981]
-5,98 42,72 28,07 ADICALO 300 [Germano et al., 1981]
-11,53 42,67(42,52)Y - Optimisation 298,15 [Konar, 2012]
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—5,042 44,61 26,64  Optimisation™M 298,15  Ce travail
—-2,460 49,37 25,29  Optimisation 298,15  Ce travail
Optimisation™ : en prenant en compte le magnétisme des phases, ¥ : Données expérimentales de

[Germano & Butera, 1981; Germano et al., 1981], * : Valeurs introduites.

3.3.3 Procédure d’optimisation

Afin d’éviter la formation d'une lacune de miscibilité inversée indésirable dans la phase
liquide des systemes Fe-Lu et Fe-Tm, une contrainte thermodynamique a été imposée durant
I'optimisation avec le formalisme de Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948], une courbure posi-
tive de liquidus [Kumar & Wollants, 2001; Lupis, 1983] en imposant d*G/dx®=0dansla gamme
de composition atomique 0 < Xgg-1,Tm < 1 et tous les cinquante degrés de la température de
liquidus jusqu’a 6000 K. Cette précaution n’a pas été mentionnée dans les travaux antérieurs de
Konar [Konar, 2012].

Dans le travail de Konar [Konar, 2012], 'optimisation a été réalisée avec le logiciel Fact-
Sage [Bale er al., 2002, 2009] et les propriétés thermodynamiques de la phase liquide ont été
représentées a 'aide du Modele Quasichimique Modifié —ou Modified Quasichemical Model-
(MQM) développé par Pelton et al. [Pelton et al, 2000]. Chypothese de base de ce modele est
que chaque atome a z proches voisins mais I'action compétitive des différents types d’atomes
par rapport a un atome central est pris en compte. La distribution de ces constituants est cal-
culée suivant une loi du type action de masse. Comme le modele tient compte des interactions
inter-atomiques lorsque I'’on détermine la configuration la plus probable de la solution, un ef-
fet d’ordre chimique est introduit. Ce modele a été largement utilisé pour décrire les propriétés
thermodynamiques des solutions métalliques.

Pour le systeme Fe-Lu, 'optimisation a été réalisée en trois étapes. Dans le premier traite-
ment, le composé Fe;Luy a été traité comme stcechiométrique. Puis, dans le second, il a été
traité par un TSMS [Hillert & Staffansson, 1970; Sundman & Agren, 1981] et enfin dans la troi-
sieme étape, le magnétisme des quatre phases a été introduit.

Les parametres obtenus a partir du premier traitement ont été utilisés comme des valeurs
de départ pour le deuxieme, puis ceux du seconde pour le troisieme. Seules les propriétés ma-
gnétiques expérimentales ont été déterminées pour Fe;;Lu,, FeosLug et FeoLu par [Malik et al.,
1983]. Sans introduire les propriétés magnétiques du composé Feslu, il n’a pas été possible
d’optimiser un ensemble cohérent de parametres thermodynamiques pour le systéme Fe-Lu.
Pour cela, nous avons interpolé sa température de Curie et son moment magnétique a partir
des propriétés magnétiques des composés Fe;7Lu,, FepsLug et Fep,Lu (voir tableau 3.16).

En outre, les parametres thermodynamiques en tenant en compte la transition du phase
Fej7Lu, (Fej7Lup_LT = Fey;Luy_HT) ont été optimisés. Aucun terme d’excés n’a été optimisé
pour les solutions solides car aucune solubilité du Fe dans Lu ou Lu dans Fe n’a été déterminée
expérimentalement.

Pour le systeme Fe-Tm, pour lequel aucun composé n’a une gamme d’homogénéité, I'op-
timisation des parametres thermodynamiques a été réalisée selon deux étapes. Dans un pre-
mier temps, nous avons négligés le magnétisme des quatre phases Fe;7Tm,, Fey3Tmg, FesTm et
Fe,Tm. Puis, dans la deuxieme étape, nous avons introduit le magnétisme de ces quatre phases.
Aucun terme d’exces n’a été optimisé pour les solutions solides. En effet, pareille au systeme
Fe-Lu, aucune solubilité du Fe dans Tm ou Tm dans Fe n’a été déterminée expérimentalement.

Pour les deux systémes, I'optimisation a été difficile en raison de la proximité des compo-
sitions de quatre phases impliquées et la similarité des températures des réactions invariantes.
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TABLEAU 3.16 — Températures de Curie expérimentales et moments magnétiques expérimentaux des
composés intermétalliques du systéme Fe-RE (RE = Lu, Tm) .

Phase Température Moment Références
de Curie, °C  magnétique, g
(mol~!. at™!))

Fe;;Lu, _IT -5 1,80 [Buschow, 1977]

—143 1,84 [Prokhnenko et al., 2003]

— 1,78 [Gubbens et al., 1976; Qian et al., 2012]
FessLug 208 1,51 [Buschow, 1977; Gubbens et al., 1981]

[Kripyakevich & Frankevich, 1965]

FesLu 255 1,40 Interpolation
Fe,Lu 323 0,976 [Atzmony & Dariel, 1974; Buschow, 1977]
Fe;7;Tm, -7 1,07 [Elemans & Buschow, 1974; Malik et al., 1983]

[Gubbens & Buschow, 1973; Knyazev et al., 2007]

-5 - [Buschow, 1977]
+2 1,80 [Christensen & Hazell, 1980]
+7 - [Gubbens et al., 1989, 1990]
Fey3Tmg 202 0,62 [Buschow, 1977]
FesTm 264 0,40 [Buschow, 1977]
269 1,47 [Malik ez al., 1983]
Fe,Tm 286 — [Germano et al., 1981]
292 - [Meschel et al., 2013]
326 0,87 [Buschow, 1977]
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Seulement un changement de 3 ou 4 J. mol~!. at™!. du parameétre thermodynamique caracté-
risant I'enthalpie est suffisant pour faire évoluer le type de réaction invariant, d’eutectique en
péritectique et vice versa.

3.3.4 Résultats et discussion

Pour le systeme Fe-Lu, les parametres thermodynamiques optimisés dans les deux procé-
dures, avec ou sans la prise en compte du magnétisme des composés sont listés dans le ta-
bleau 3.17. Ils sont identiques. Le diagramme de phases calculé a partir de 'optimisation est
dessiné sur la figure 3.14a pour une température allant de 800 a 1700 °C, pour qu'’il soit directe-
ment comparé aux figures 3.12a et 3.12b. Un accord satisfaisant est noté. Cependant, un petit
désaccord existe dans la composition du liquide des réactions invariantes : Liq + 8Fe = yFe et
Liq + yFe = Fe;7Lup_HT.

Le domaine d’homogénéité de Lu de la phase sous stoechiométrique Fe;7Lu,_LT déterminé
par [Kolesnichenko et al., 1972b], est situé entre 0,095 et 0,105 at. Lu (a T < 850 °C) ce qui est en
bon accord avec I'expérience. En ce qui concerne le composé Fe;Lu,_HT, son domaine d’ho-
mogénéité tourne un peu vers le coin riche en Fe (T = 1200 °C). Ce comportement est en général
observé avec le modele utilisé dans le logiciel Suédois Thermo-Calc [Sundman ez al., 1985] pour
un composé non-stcechiométrique. Il est nécessaire de signalé que ce domaine d’homogénéité
n’a pas été pris en compte et optimisé par Konar [Konar, 2012].

TABLEAU 3.17 — Parameétres thermodynamiques optimisés du systéme Fe-Lu (J. mol~!. at™!. et J. mol~!.
at™l. K.

Phase Format du modele en  Parametres thermodynamiques,
sous-réseaux Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948]

Liquide (Fe,Lu), O 9 =-10593,227-0,96908386 x T
17Lig  _
L, = —23894,76 +20,498824 x T

Lid o _95354,399 +5,466363 x T

2
LFe,Lu -

fcc_Al (Fe,LuhVai:é Pas de terme d’exces

298,15 fcc_Al _ 298,150 fcc_AL
Tc,Fe:Va - 201’ ﬁmag,Fe:Va - 2’ 1
hcp_A3

hcp_A3 (Fe,Lu) 1V6l8:f 5 OLFe,Lu:Va

=45000

bcc_A2 (Fe,Lu) 1Va§:é Pas de terme d’exces

bce_A2 bcec_A2
BT Ferva = 1043, 29198 L v =222

Fej7Luy_ LT (Fe)o,s95 : (Fe,Lu)g 105 Sans tenir compte du magnétisme des composés :

Fey7Lu, LT _ 298,157 7bcc_A2 298,15
(C 0,895 x Hp, 0,105 x H

hep_A3 _
Lu -

0,895 x GHSERFE + 0,105 x GHSERLu
—8404,0886 +2,96608 x T

Grarkue LT _29815117¢¢-A2 _ GHSERFe + 5000

Grawlue LT _29815p10¢¢-A2 _ _3750 0,76 x T

En tenant compte du magnétisme des phases :
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Méme parametres thermodynamiques comme ci—dessus.

298,15 Fej7Lu, LT 298,15 Fej7Lu, LT _
Tc,Fe:Va - 268’ 6mag,Fe:Va - 1’ 80
bce_A2

FeryLu, HT  (Fe)ogos: (FeLwotos Gy —0,895 x 215 H "~ 0,105 x 28.15H

hcp_A3
Lu

0,895 x GHSERFE + 0,105 x GHSERLu
—8350+2,92054 x T

Grazlus HT _29815140¢¢-A2 _ GHSERFe + 5000

Gravkus HT _298)150¢¢-A2 _ _3750 0,76 x T

Fey3Lug Feg,794 : Lug 206 Sans tenir compte du magnétisme des composés :

hep_A3 _

Ghealis _ 0,794 x 29815272 _ ) 06 x 29815 'P-A%

Fe:Lu

0,794 x GHSERFe + 0,206 x GHSERLu
—8864,0+1,39417 xT

En tenant compte du magnétisme des phases :

Méme parametres thermodynamiques comme ci—dessus.

298,15 Feaslus _ 298,15pFeaslus  _
Tc,Fe:Va - 481’ 6mag,Fe:Va - 1'51
FesLu Feg,750 : Lug 250 Sans tenir compte du magnétisme des composés :

FesLu 298,157 7bcc_ A2 298,157 7/cp_A3 _
Gpod = 0,750 x 298157 0,250 x 29815 P -

0,794 x GHSERFe + 0,206 x GHSERLu
-9067,1169 +0,892047 x T
En tenant compte du magnétisme des phases :

Méme parametres thermodynamiques comme ci—dessus.

FesLu FesLu
298’15Tc'}§’e;\/a - 530, 298,15Bm;g’Fe:va = 1, 41

Fe,Lu Fep 667 : Lug 333 Sans tenir compte du magnétisme des composés :

Gheelt _ 0,667 x 29815H° A% _ 0,333 x 29815

hep_A3
Fe:Lu -

Lu
0,667 x GHSERFe + 0,333 x GHSERLu

-9325,5039 +0,13677095 x T
En tenant compte du magnétisme des phases :

Méme parameétres thermodynamiques comme ci—dessus.

Fe,Lu Fe,Lu
298,15Tc'Flezva - 596, 298,15Bm;g’Fe:va = 0, 976

(Va)* : Lacune.

Un zoom de la partie la plus intéressante dans le coté riche en Fe est tracé dans la figure 3.14b
a des températures tres supérieures aux températures de Curie des quatre composés (lorsque
ceux—ci sont paramagnétiques) ; montrant les réactions invariantes générant ces composés :
une réaction eutectique, trois réactions péritectiques et la fusion congruente de Fe,Lu, en fonc-
tion de la fraction molaire croissante de Lu.
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FIGURE 3.14 — Diagramme de phases Fe-Lu calculé sans prendre en compte le ferromagnétisme des
quatre phases comparé avec les données expérimentales A de Kubaschewski [Kubuschewski, 1982] et O
d’ Okamoto [Okamoto, 1993](a). Partie agrandie du diagramme de phases Fe-Lu calculé sans prendre en
compte le ferromagnétisme des quatre phases dans le coin riche en Fe, montrant les équilibres invariants
(b).

Lorsque le magnétisme des quatre composés n’est pas pris en compte dans les expressions
de I'énergie libre de Gibbs, la forme polymorphe Fe;7Lu,_LT est stable de 915 °C a 0 °C. Mais,
lorsque le magnétisme des quatre phases est introduite durant la procédure d’optimisation, la
phase Fe;;Lu,_LT n’est stable que de 915 a 88 °C (voir la figure 3.15). Si on prend en compte la
majorité des informations disponibles dans la littérature, aucune meilleure évaluation n'a été
obtenue. Cette transition polymorphe n’'a pas été optimisée dans le travail de Konar [Konar,
2012].

1800
1600 -
8Fe
1400 —\a
01 200
°. yFe E‘
£1000- .
3 3 FIGURE 3.15 - Diagramme de phases
§ 803;%{‘ B Fe-Lu calculé, montrant que Fe;7Luy_LT
600 - Sl = n’est pas stable a partir de la température
4004 oA e - B 88 jusqu’a 0 °C, comparé aux données ex-
LT périmentales A de Kubaschewski [Kubu-
20%5; i schewski, 1982] et O d’ Okamoto [Oka-
0 | : : : moto, 1993].
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Fe Fraction molaire Lu Lu

Les points spécifiques du diagramme de phases calculé sont comparés avec les données
expérimentales dans le tableau 3.18. Un bon accord est noté. Dans son travail précédent, Ko-
nar [Konar, 2012] affirme que le systeme Fe-Lu présente une fusion congruente (FeoLu a T
= 1345 °C), trois réactions péritectiques (impliquant Fe;7;Luy (@ T = 1310 °C), Fexslug (@ T =
1290 °C) et FesLu (a T = 1320 °C)) et deux eutectiques (Liq = Fe;7Luy + FexsLug et Liq = FeyLu
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+ (Lu)). Malheureusement, le diagramme de phases calculé avec ses parametres optimisés ne
présente pas de tels résultats. En effet, Fe;;Lu, est formé par une réaction eutectique selon
I'équilibre : Lig = yFe + Fe;7Lu; et cette derniere phase montre une fusion congruente, a la
place de la transformation péritectique : YFe + Liq = Fej7Luy. Selon Konar [Konar, 2012], la
température de formation de Fe,3Lug est la méme que la température de la réaction invariante
eutectique : Liq = Fe7;Luy + FepsLug. Tandis que, selon [Kolesnichenko et al., 1972b; Kubu-
schewski, 1982; Okamoto, 1993], Fep3Lug se forme selon une réaction péritectique : Liq + FesLu
= Fey3Lug. En outre, le type de décomposition de FesLu n’est pas tres clair; il semble étre une
fusion congruente, tandis qu’expérimentalement il est péritectique : Liq + FepLu = Fe3zLu. Un
zoom de la partie du diagramme de phases calculé par [Konar, 2012] est manquant. En outre,
[Konar, 2012] indique deux réactions eutectiquesa T =970 °C et 27 at. % Feeta T =1275°C et
82 at. % Fe, qui n’existent pas sur le diagramme de phases expérimental.

Dans la figure 3.16, les énergies libres de Gibbs des quatre composés en tenant compte de
leur ferromagnétisme OGIZV?SJS ou non °G**®'® sont tracées en fonction de la fraction molaire
Lu. Les enthalpies de formation que nous avons calculé a partir de [Debski et al., 2014] sont
également représentées (X ligne continue). Elles sont comparées aux autres données expéri-
mentales. Ces enthalpies sont moins négatives lorsque nous n’'introduisons pas le ferromagné-
tisme des phases. Cependant, pour Fe;;Lu,_HT, qu’ existe de 915 °C a 1345 °C(point de fusion)
et qui est paramagnétique dans cette gamme de températures, dans les deux procédures (en
tenant compte ou non du magnétisme), la méme enthalpie de formation est calculée (-161,2].
mol~!. at™1.) (voir le tableau 3.14). Cette valeur a été obtenue en suspendant toutes les phases
sauf Fe;7Lu,_HT afin que ce composé devient méta—stable a T = 298,15 K.

Comme, les parametres thermodynamiques optimisés sont trés proches pour les deux états
polymorphes Fe;7Lu,_LT et Fe;7Luy_HT, il est nécessaire d'utiliser tous les chiffres pour calculer
la température allotropique (T = 915 °C). On notera que I'enthalpie de formation calculée du
composé Fe,Lu (—3228 J. mol~!. at™!) est trés acceptable compte tenu de l'incertitude d’erreur
donnée par [Meschel er al., 2013] pour sa valeur expérimentale (—3600 + 3200 J. mol ™. at™!).
Pour obtenir la valeur de I'enthalpie AH?15 (= 0> 1% 4 T = 298,15K a partir de la valeur
AH'37 (= TH), des corrections des effets de chauffage ont été faites par [Meschel et al., 2013].

Les entropies de formation standards et les capacités calorifiques calculées des composés
sont comparées avec les données expérimentales dans le tableau 3.14.

On constate un bon accord entre les valeurs calculées et celles obtenues a partir de la littéra-
ture. En outre, dans le tableau 3.14, les enthalpies de formation AH?%1° optimisées par [Konar,
2012] sont généralement un peu plus élevées que celles optimisées dans le présent travail. Ces
dernieres sont en accord avec celles déterminées expérimentalement par [Meschel ez al., 2013].
Par contre, les entropies de formations sont proches dans les deux optimisations.

Dans les figures 3.17a et 3.17b, les capacités calorifiques des composés Fe7Lu,_LT et Fe,Lu,
en fonction de la température, sont indiquées avec les données récentes de Tereshina [Tere-
shina & Andreev, 2010] et de Germano [Germano & Butera, 1981; Germano et al., 1981]. L'ac-
cord n’est pas bon aux tres basses températures, cela est certainement da a l'utilisation des
fonctions GHSERFe et GHSERLu qui ne sont définies que pour des températures supérieures a
T =298,15 K [Dinsdale, 1991]. Un meilleur accord a été obtenu par Konar [Konar, 2012] a I'aide
de la formule Cp (FepLu) =2xCp(Fe bcec_A2) + Cp (Lu hcp_A3) + Constante (=9,0954 J. mol 1.
K.

En ce qui concerne le systéme Fe-Tm, les parameétres thermodynamiques optimisés dans
les deux procédures avec ou sans prise en compte du magnétisme des composés sont listés
dans le tableau 3.19.
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TABLEAU 3.18 —Réactions invariantes dans le systéme Fe-Lu. Comparaison entre les données expérimen-
tales de [Kolesnichenko et al., 1972b; Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993] et les valeurs calculées apres
I'optimisation en utilisant I’équation de Redlich-Kister et en tenant compte ou non du ferromagnétisme

des quatre phases.

Réaction Compositions Tempé-  Référence
respectives des rature,
phases (at. % Lu)  °C
Lig = &Fe 0 0 1536 [Kubuschewski, 1982]
1538 [Massalski et al., 1990; Okamoto, 1993]
- - 1538 Ce travail
OFe+ Liq = YFe 0 0 8,7 1394 [Okamoto, 1993]
1392 [Kubuschewski, 1982]
0 0 6,1 1394 Ce travail
Liq + yFe = Fej7Luy_HT 13,0 0 10,5 1320 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
09,0 0 08,2 1320 Ce travail
Fe;7;Luy_LT = Fe;;Luy_HT 10,5 10,5 - 915 [Kolesnichenko et al., 1972b]
10,5 10,5 915 Ce travail
Liq = Fey7Lup_HT + FepsLug 17,8 10,5 20,6 1275 [Kubuschewski, 1982]
18 10,5 20,6 1269 [Okamoto, 1993]
15,8 10,5 20,6 1276 Ce travail
Liq + FesLu = Fey3Lug 20,0 25,0 20,6 1290 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
18,3 25,0 20,6 1287 Ce travail
Liq + FesLu = FeyLu 22,9 25,0 33,3 1310 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
18,3 25,0 33,3 1308 Ce travail
Lig = Fe;Lu 33,3 33,3 - 1345 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
33,3 33,3 - 1345 Ce travail
Lig = Fe,Lu + (Lu) 75,0 33,3 100 970 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
74,1 33,3 100 964 Ce travail
alu=pLu 100 100 - 1600 [Kubuschewski, 1982]
100 100 1600 Ce travail
Lig= (Lw) 100 100 - 1650 [Okamoto, 1993]
100 100 - 1662 [Kubuschewski, 1982]
100 100 1663 Ce travail
Lig = Fe;Lu + aLu 75 33,3 100 970 [Domagala et al., 1961]
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74,1 33,3 100 964 [Kubuschewski, 1982]

_ - - - [Zhang et al., 1992]
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FIGURE 3.16 — Energies libres de Gibbs standards et enthalpies de formation calculées des quatre com-
, . L 0,~298,15 077298,15 .. . .

posés Fe,Lu, sans tenir compte de leur ferromagnétisme : °G ™, “H (ligne discontinue avec

0, et | est la barre d’incertitude d’erreur du composé Fe,Lu [Meschel et al., 2013]), ou en tenant compte

de leur ferromagnétisme : OGIZ\,?B’B (ligne en pointillée avec <), OHIZV?S’IS (ligne continue avec A), (ligne

continue avec x) [Debski et al., 2014], OGfsggs(ligne continue avec v/). Autres données X de [De Boer

et al., 1988], % (ab—initio) de [Meschel et al., 2013], ® de [Latini et al., 2013], * de [Gozzi & Iervolino,

2005].

comme le montre la figure 3.18a, et le zoom de la figure 3.18b (dans le coté riche en Fe et
pour des températures supérieures aux températures de Curie des composés), un bon accord
avec les données expérimentales des figures 3.13a et 3.13b a été obtenu pour le diagramme
calculé (optimisé en tenant en compte le magnétisme des quatre composés). Une réaction ca-
tatectique, deux réactions eutectiques et trois réactions péritectiques ont été calculées, ainsi
que la fusion congruente de Fe,Tm. On notera que la composition de la phase liquide dans les
réactions péritectiques et eutectiques est tres proche de celle de la phase impliquée.

En outre, comme dans le cas du systeme Fe-Lu, lorsque le magnétisme des phases est pris
en compte, il n’a pas été possible d’obtenir une meilleure évaluation afin que le composé Fe,;Tm;
soit stable a partir de T = 154 °C jusqu’a T = 0 °C (voir la figure 3.19), contrairement a ce qui est
observé lorsque leur magnétisme n’a pas été pris en compte.

TABLEAU 3.19 — Parameétres thermodynamiques optimisés du systéme Fe-Tm (J. mol~!. at™!. et J. mol .
at™L. K1),

Phase Format dumodele Parametres thermodynamiques,
en sous-réseaux Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948]

Liquide (Fe, Tm); Opi® = ~7736,3248-2,0847961 x T
1yLig  _
Lo rm = —11404.0360 +11.002905 x T
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2:Lig _
L = —36883,166+17,549111 x T
fcc Al (Fe,Tm),Va; Pas de terme d’exces
298,15 fcCc_Al _ 298,15 fcc_ Al _
Tc,Fe:Va - _201’ ﬁmag,Fe:Va - _2’ 1
hep_A3 (Fe, Tm); Var', OpPPAS 38000
bcc_A2 (Fe,Tm)Noz;é Pas de terme d’exces
298,15 bCC_A2 _ 298,15pbcc_ A2
Tc,Fe:Va = 1043, ﬁmag,Fe:Va =2,22
Fe,7Tm; Feg g95 : Tmy 105 Sans tenir compte du magnétisme des composés :

Fei;Tm, 298,15 bcc_A2 298,157 7cp_A3 _
Gpoti 1 — 0,895 x 298 157 0,105 x 29815 P —

0,895 x GHSERFe + 0,105 x GHSERTm
—-8302+2.89xT

En tenant compte du magnétisme des phases :
0,895 x GHSERFe + 0,105 x GHSERTm

-7690+2,51 xT

Fe;; Tm; Fe;;Tm
20IT heva =280, 290108 0 peva = 1,07

Fey3Tm Feg 794 : Tmg 5 Sans tenir compte du magnétisme des composés :
31meg 0,79 0,206

hcp_A3

FeysTm 298,151 bcc_A2 298,15
G, 2 " —0,794 x Hg, —0,206 x Hp, ==

Fe:Tm
0,794 x GHSERFe + 0,206 x GHSERTm

—-8780+1,595xT
En tenant compte du magnétisme des phases :
0,794 x GHSERFe + 0,206 x GHSERTm

-8632+1,51 xT

Fe,3Tmg FeosTmg
298'15TC,§Z:V(,16 = 475’ 298‘15Bm(2;gy1:;va = Oy 62

Fe3Tm Feg 750 : Tmyg 250 Sans tenir compte du magnétisme des composés :

FesTm _ 298,157 7bcc A2 298,15y yhcp_A3 _
Gpgirm — 0,750 x Hp, 0,250 x Hp, — =

0,794 x GHSERFe + 0,206 x GHSERTm
-9010,56+1,12xT

En tenant compte du magnétisme des phases :
0,794 x GHSERFe + 0,206 x GHSERTm

-9010,56+1,12xT

FesTm FesTm
298'15Tc,§e:Va =537, 298'15ﬁm31g,Fe:Va =0,4

Fe,Tm Feg 667 : Tmo 333 Sans tenir compte du magnétisme des composés :

GEeI™ _ 0,667 x 2981512 0,333 x 29815

hcp_A3 _
Fe:Tm -

Tm

0,667 x GHSERFe + 0,333 x GHSERTm
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—8563,36-0,129 x T
En tenant compte du magnétisme des phases :
0,667 x GHSERFe + 0,333 x GHSERTm

—8563,36-0,129 x T

Fe;Tm Fe,Tm
298'15TC'FZe;Va - 599’ 298'15ﬁm2g,Fe:Va = 0, 87

(Va)* : Lacune.

En raison des compositions des phases impliquées et celui de la phase liquide tres proches,
Il est nécessaire de garder tous les chiffres des parameétres thermodynamiques des phases pour
calculer le bon type des réactions invariantes (péritectique, ...). La comparaison des réactions
invariantes calculées dans le présent travail avec les données expérimentales est présentée dans
le tableau 3.20. Un accord satisfaisant est noté.

Les résultats que nous avons obtenus sont en complete contradiction avec ceux obtenus par
Konar [Konar, 2012]. En effet, dans son optimisation précédente, Konar [Konar, 2012] affirme
que le systeme Fe-Tm, présente comme dans le cas du systeme Fe-Lu, une fusion congruente
(Fe,Tm), trois réactions péritectiques (aT =1180 °C, 1170 °C et 1200 °C) et deux réactions eutec-
tiquesaT =1037°Cet27 at. % Feeta T = 1255 °C et 82 at. % Fe. Malheureusement, le diagramme
de phases dessiné avec ses parametres optimisés ne présente pas une telle situation. Fe;7Tmj
est formé par une réaction eutectique selon la réaction : Liq = yFe + Fe;;Tm, (et cette der-
niere phase montre une fusion congruente) au lieu d'une formation péritectique : yFe + Liq =
F617Tm2.

TABLEAU 3.20 — Réactions invariantes dans le systeme Fe-Tm. Comparaison entre les données expéri-
mentales de [Kolesnichenko et al., 1972b; Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993] et les valeurs calculées
apres I'optimisation en utilisant I’équation de Redlich—Kister et en tenant compte ou non du ferroma-
gnétisme des quatre phases.

Réaction Compositions Tempéra- Références
respectives des ture, °C
phases (at. % Lu)

Lig = &Fe 0 0 - 1536 [Kubuschewski, 1982]
- - - 1538 [Okamoto, 1993]
0 0 - 1538 Ce travail
Liq + 8Fe = yFe 0 0 9,4 1394 [Okamoto, 1993]
- - - 1392 [Kubuschewski, 1982]
0 0 6,7 1394 Ce travail
Liq + YFe = Fe;7;Tm; 12,5 0 10,5 1300 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
11,0 0 08,20 1292 Ce travail
- - - 1294* Ce travail
Liq = Fe;7Tm, + FeposTmg 16 10,5 20,6 1255 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
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17,6 10,5 20,6 1260 Ce travail
17,6 10,5 20,6 1261* Ce travail

Liq + FesTm = Fep3Tmg 18,7 25,0 20,6 1270 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
19,5 25,0 20,6 1264 Ce travail
19,9 25,0 20,6 1266 Ce travail

Liq + FeoTm = FesTm 20,0 25,0 33,3 1280 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
24,2 25,0 33,3 1276 Ce travail
24,3 25,0 33,3 1276* Ce travail

Lig = Fex,Tm 33,3 33,3 - 1300 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
33,3 33,3 - 1303 Ce travail
33,3 33,3 - 1302* Ce travail

Fe;;Tmy = aoFe + FeysTmg - - - - [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
10,5 00,0 20,6 154,7 Ce travail

oTm = fTm 100 100 - 1510 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
100 100 - 1520 Ce travail

Lig = pTm 100 100 - 1545 [Okamoto, 1993]
100 100 - 1547 [Kubuschewski, 1982]
100 100 - 1545 Ce travail

Liq = FexTm + aTm 73,0 33,3 100 937 [Kubuschewski, 1982; Okamoto, 1993]
75,3 33,3 100 909 Ce travail
75,3 33,3 100 908" Ce travail

* en prenant en compte le magnétisme des phases.

D’apres Konar [Konar, 2012], la phase Fe,3Tmg montre une fusion congruente et n’est pas
formée par une réaction péritectique expérimentale selon la réaction : Liq + Fe3Tm = Fey3Tmsg.
La décomposition du composé FesTm n’est pas plus claire. Ce composé semble étre formé par
une réaction eutectique : Lig = FesTm + Fe,Tm au lieu d'une réaction péritectique : Liq +
Fe,Tm = Fe3Tm. La premiere réaction eutectique n’existe pas sur les diagrammes de phases
expérimentaux. Les énergies libres de Gibbs standards, enthalpies, entropies de formation, et
les chaleurs spécifiques calculées des quatre phases sont comparées dans le tableau 3.18 et la
figure 3.20 avec les données expérimentales. Les enthalpies calculées des quatre phases sont
plus négatives lorsqu’on prend en compte le magnétisme. Cependant, elles sont moins néga-
tives que celles prédites a partir de [Debski et al., 2014]. Pour Fe,Tm, I’enthalpie de formation
calculée (—2460 J. mol ™. at™!.) est en trés bon accord, en tenant compte l'incertitude d’erreur
(—2200 + 2800 J. mol~!. at™!.) avec celle mesurée par [Meschel et al., 2013] a T = 1373 + 2 K.
Comme dans le cas du composé Fe,Lu, cette mesure a été effectuée lorsque la phase se trouve
dans son état paramagnétique. En corrigeant des effets d’échauffement, [Meschel et al., 2013] a
obtenu I'enthalpie standard a T =298, 15 K.

La capacité calorifique Cp du composé Fe,Tm est comparée avec les données expérimen-
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FIGURE 3.17 — Capacités calorifiques Cp calculées des deux composés Fe,Lu (a) et Fe;7Luy,_LT (b) (ligne

en pointillés) avec les données expérimentales de [Germano & Butera, 1981; Tereshina & Andreev, 2010]
(ligne en gras).
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FIGURE 3.18 — Diagramme de phases Fe-Tm calculé, comparé avec les données A de Kubaschewski [Ku-
buschewski, 1982] et d’Okamoto [Okamoto, 1993] (a). Partie agrandie du diagramme de phases Fe-Tm
calculé dans le coin riche en Fe, montrant les équilibres invariants (b).
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tales de Germano et Butera [Germano & Butera, 1981] dans la figure 3.21. Un meilleur accord
a été trouvé par [Konar, 2012], mais toujours en utilisant la formule : Cp (Fe,Tm) = 2 x Cp (Fe
bec_A2 ) + Cp (Tm hep_A3 ) + Constante (= 5,26 J. mol™!. K™1).

Les enthalpies, les entropies de formation et les capacités calorifiques magnétiques calcu-
lées, OHi?g’ls, 0529515 61 0C,2*%1% en comparaison avec celles calculées a partir du formalisme

g mag Pmag

de Dinsdale [Dinsdale, 1991] ont été présentées dans le tableau 3.22. La différence entre I'éner-
gie libre de Gibbs des quatre phases en tenant compte ou non de leur magnétisme est représen-
tée dans le tableau 3.21. est comparée avec la valeur calculée a partir du formalisme de Dinsdale
[Dinsdale, 1991]. Un tres bon accord est observé pour T =298, 15 K. Afin de comparer I'énergie
libre de Gibbs magnétique calculée du composé Fe;7RE, avec la valeur calculée a partir des
équations de Dinsdale [Dinsdale, 1991], a T = 298,15 K, ol la phase Fe;7RE;, n'est pas stable,
il était nécessaire de suspendre toutes les autres phases pour considérer la méta—stabilité de
Fe17RE, a T =298, 15 K. Les enthalpies et entropies de formation des quatre composés optimi-
sées par Konar [Konar, 2012] sont comparées dans le tableau 3.15 avec celles optimisés dans le
présent travail.

Notons que, les mémes remarques mentionnées pour le systeme Fe-Lu sont valables pour
le systéme Fe-Tm.

3.3.5 Comparaison des résultats calculés des systemes Fe-RE (RE = Lu, Tm)

I=%" Pour les deux systemes, sur les figures 3.14a et 3.18a, on notera que les diagrammes de
phases sont tres semblables : méme nombre des composés (qui ont des structures cris-
tallines identiques et températures de Curie trés proches), méme type de réactions in-
variantes qui se produisent a des températures tres similaires, et avec une composition
similaire des phases impliquées dans les réactions invariantes. La faible différence entre
les deux systemes est 'absence du domaine d’homogénéité expérimentale du composé
Fe;7Tm; par rapport a celui déterminé (de 0,85 a 0,95 at. Fe) du composé Fe;7Lu,. Dans
le présent travail, la transformation allotropique aRE = PRE n’a pas été prise en compte
en raison de manque des données expérimentales.

5" Les enthalpies et entropies de formation des composés obtenues sont en bon accord avec
les données expérimentales. Nous avons utilisé le formalisme disponible dans le logiciel
Thermo-Calc [Sundman et al., 1985] qui prend en compte le magnétisme des phases,
en particulier d’avoir un ordre de grandeur des divers parametres thermodynamiques
magnétiques. Un tel modeéle spécifique formulé dans [Dinsdale, 1991; Konar, 2012] donne
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FIGURE 3.20 — Energies libre de Gibbs standards et enthalpies de formation calculées des quatre compo-
sés Fe, Tm, sans tenir compte de leur ferromagnétisme : 0G298'15 >, OHZ%’15 (ligne discontinue avec O,
et | est la barre d’'incertitude d’erreur du composé Fe,Tm [Meschel et al., 2013]), ou en tenant compte de
leur ferromagnétisme : °G3, " (ligne en pointillés avec ©), °Hy, > (A ligne continue), 0G332g15 (v ligne
continue), < de [Meschel et al., 2013], % de [Debski et al., 2014], >< de [Debski et al., 2014; Miedema et al.,

1989], © de [Gozzi & Iervolino, 2005], « de [De Boer et al., 1988], + de [Debski et al., 2014], ¥ de [Germano

& Butera, 1981], A de [Germano et al., 1981], Y de [Dariel et al., 1974], O de [Meschel et al., 2013].

des résultats précis. Le but de cette estimation était tout a fait distinct d'un travail tres
important a partir des calculs d’ab—initio (first-principles calculations).

. 29815 298,15 298,15
5" Nous avons constaté que °G,,,,,” (= "Gy ) et °Hy, 0 (= "Hy, = "HT )

sont négatives mais bien sir, ont des Valeurs tres faibles par rapport aux énergies libres
de Gibbs standard et les enthalpies de formation des composés. Les deux deviennent en
général plus négatives lorsque 'addition des éléments REs augmente dans la phase. En
outre, les valeurs OGfsggs et onfl)g:gIS sont moins négatives quand Tm est allié avec Fe a la
place du Lu dans les quatre composés.

298,15 0 298,15 298,15

TABLEAU 3.21 — Comparaison de I'énergie libre de Gibbs (J. mol~!. at™!) magnétique calculée des
composés Fe,RE; avec la valeur calculée a partir des équations de [Dinsdale, 1991]. Evolution
des enthalpies (J. mol~!. at™}), entropies (J. mol™. K1) et capacités calorifiques (J. mol™1. K™
magnétiques avec des températures < ou > a la température de Curie T¢.

Composés Domaine des OGi/?S’IB, OGT, AOGfﬂgggs = DAangg';s
intermé- températures OGE/I’ oyt 0G298 15 _0529%815 et
talliques d’instabilité du OHE/I’ 0gT ot ot Aona DAGz1 ag

composé lorsque le ogT oc. T g

ferromagnétisme est et M P

prise en compte, T= o~ T

Com

T/ Tc
Fej;Lu, HT >1 -10722,67 -10722,67 0,00 0,00
Fej7Lu, IT de88a0°C -10827,82 -10763,18 —64,64 —64,65
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>1 - - - -
FezsLug <1 —-14020,52 -13040,37 -980,15 -979,61
FesLu <1 —-15202,86 —13980,72 -1222,14 —1203,96
Fe,Lu <1 -16824,77 —15572,56 —1252,21 —1247,53
Fe;7Tm; <1 -9973,83  -10372,98 +339,15 -90,20
T=270K < -772,25 —-800,59 - -
Tc=280K - +34,00 +35,43 - -

- +39,98 +24,11 - -
Fe;7Tm; ~1 —-10337,08 -10768,31 +431,23 —-76,45
T=281K> -322,21 -533,97 - -
Tc=280K - +35,63 +36,42 - -

- +32,08 +24,37 - -
Fe;7Tm, >1 —10964,10 —11405,50 +441,40 -57,27
T=29815K - +200,57 -113,24 - -

- +37,44 +37,87 - -

- +29,36 +24,70 - -
Fe;7Tm; >1 —-16518,47 -16954,58 +551,75 -10,36
T=428K> del54,7a0°C +3776,75  +3225,00 - -
Tc=427K - +47,40 +47,14 - -

- +27,19 +26,56 - -
Fes3Tmg >1 —14684,89 —-14312,44 -372,45 —494,75
FesTm >1 —-16057,91 —15574,57 -483,34 —483,07
Fe,Tm >1 —-18342,98 -17178,54 —1164,44 -1163,13
Fe,Tm ~1 -35310,93 -35173,76 -137,17 -6,31
T=600K > +4901,20  +5646,17 - -
Tc=599K - +67,02 +68,03 - -

- +34,89 +28,18 - -

I Les valeurs tres faibles de ASIJ\C/fZ%y15 en comparaison avec celles de AS 7,208,15 Peuvent
étre liées a 'ordre des moments magnétiques des atomes du Fer dans 1'état ferroma-
gnétique par rapport au désordre dans I'état paramagnétique. Laugmentation légere des
ASI}/{zgs,m lorsque RE augment peut étre liée a la diminution de la valeur du moment
magnétique des phases (voir le tableau 3.16). Lorsque le magnétisme n’est pas pris en
compte, les capacités calorifiques Cp des quatre composés sont approximativement les
mémes. Elles sont plus élevées lorsque le magnétisme est pris en compte et diminue 1é-

gerement lorsque la teneur en RE du composé augmente.
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5" Le tableau 3.21, donne une comparaison des énergies libres de Gibbs magnétiques calcu-
lées des composés Fe,RE; avec celles calculées a partir les équations de Dinsdale [Dins-
dale, 1991]. Il montre aussi I’évolution des enthalpies, entropies et capacités calorifiques
magnétiques en fonction des températures T inférieures ou supérieures a Tc.

3.3.6 Conclusion

Les diagrammes de phase des deux systemes binaires Fe-RE (RE = Lu et Tm) qui ont fait
partie aux RE lourds ont été évalués thermodynamiquement en se basant sur des données ex-
périmentales, y compris les équilibres entre phases et les données thermodynamiques. Un en-
semble cohérent de parametres thermodynamiques pour les différentes phases des deux sys-
temes a été optimisé. Un bon accord entre les différentes valeurs thermodynamiques calculées
et les données expérimentales a été obtenu. Une telle réévaluation était nécessaire pour mieux
rendre compte les réactions invariantes expérimentales avec celles publiées antérieurement
par Konar [Konar, 2012]. Pour améliorer les évaluations actuelles de ces deux systemes, de nou-
velles données expérimentales sur les diagrammes des phases et des mesures expérimentales
des enthalpies de mélange partielles, intégrales de la phase liquide, ainsi que I'’enthalpie a dilu-
tion infinie sont nécessaires.
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298,1

,15 s .
et capacités calorifiques

. . 298,15 .
TABLEAU 3.22 — Comparaison entre les enthalpies °H,,,,”, entropies S, .

OCpfsz’ls magnétiques des composés intermétalliques Fe,RE, (RE = Lu, Tm) et celles calculées a partir

de la formule de Dinsdale [Dinsdale, 1991].

Composés Températures Oangg:gIS, 08322';5, Ocpiggs, Références
inter- du domaine de J.mol™'. J.K!. JKL.
meétal- stabilité ou at™! mol™!  mol™!
liques méta-stabilité

quand le ferro-

magnétisme est

prise en compte
Fej;Luy,_HT Stable de 1320 a 915°C 0,00 0,00 0,00 Ce travail
paramagnétique 0,00 0,00 0,00 [Dinsdale, 1991]
Fe;;Lu,_ LT Stable de 915 a 88 °C, -331,45 -0,89 4,88 Ce travail

Méta-stablede88a 0°C —329,2 -0,868 4,34 [Dinsdale, 1991]
FeosLug - -2879,84 -6,37 3,89 Ce travail

- -2875,18 -6,37 3,88 [Dinsdale, 1991]
FesLu - -3130,80 -6,40 2,76 Ce travail

- -3304,79 -6,34 2,77 [Dinsdale, 1991]
FesLu - -2792,79 -5,17 1,49 Ce travail

- -2633,81 -5,15 1,488 [Dinsdale, 1991]

Fe;7;Tm, Stable de 1294 a 154 °C, -313,81 -0,43 4,66 Ce travail
Méta-stablede 154a0°C -332,41 -0,89 4,88 [Dinsdale, 1991]
FeosTmg - —-1335,09 -3,23 2,12 Ce travail

- -1478,44 -3,31 2,07 [Dinsdale, 1991]

FesTm - -1217,47 -2,46 1,02 Ce travail

- -1229,52 -2,46 0,97 [Dinsdale, 1991]
FesLu - -2581,65 —4,75 1,35 Ce travail

- —-2586,80 —4,74 1,36 [Dinsdale, 1991]
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Chapitre 4

Etude critique et modélisation
thermodynamique des systemes binaires
Ni-Sc, Ni-Ho, Ni-Yb et Ni-Eu
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4.1 Systeme Ni-Sc

4.1.1 Introduction

Pendant les derniéres décennies, I’étude des alliages a base de Ni a suscité beaucoup d’at-
tention. Les composés intermétalliques contenant le nickel (Ni) et les REs peuvent étre d'un
intérét particulier en raison de large éventail d’applications comme amorphes, quasi—cristaux
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et/ou composites. Les alliages amorphes (Alg, g4 Yo,09Nio,05 C00,02)955¢5 sont les plus prometteurs,
ils exhibent une grande résistance a la traction (1500 MPa) qui surpasse celle des autres alliages
cristallins ou amorphes basés sur I’Al rapportés jusqu’a présent, en plus d'un module d’'Young
plus élevé (78 GPa), une bonne ductilité et de multiples bandes de cisaillement [Inoue et al.,
2004]. Les alliages quasi—cristaux quaternaires Ti—-V-Ni-Sc sont tres prometteurs pour les appli-
cations de stockage d’hydrogéne dans les batteries a I'Hydrure de Métal Nickel (NiMH) en rai-
son de leur bonne performance électrochimique [Hu et al., 2013; Young & Nei, 2013]. Le maté-
riau composite composé du quasi-—cristal Ti-V-Ni et de Ni-RE (alliages pour stockage d’hydro-
gene), utilisé comme une électrode composite, détient une capacité de décharge a haut débit
[Liu et al., 2011]. Les alliages RE-substitué ZrgNi,; ont une grande capacité de stockage d’hy-
drogene gazeux et des propriétés électrochimiques parfaites comme des matériaux absorbants
I’hydrogeéne [Nei et al., 2012a,b]. Les alliages ferrités Ni-Co dopés par Sc sont attribués a des
cristallites de petites tailles et de grandes surfaces spécifiques et peuvent améliorer I'activité
catalytique pour la combustion du propane et d’acétone aux températures modérées [Rezlescu
etal., 2014].

Les gisements de minerai de nickel sont proposés en tant que ressources de scandium les
plus prometteuses pour la production de scandium [Wang ef al., 2011]. Par conséquent, les
équilibres de phases et les caractéristiques thermodynamiques des systemes Ni-RE sont tres
utiles surtout pour la mise au point des alliages a base de Ni.

Aucune modélisation thermodynamique n’était disponible dans la littérature au début de
cette étude en 2013. Le but de ce travail est de compiler toutes les informations expérimentales
disponibles, pour confirmer sa cohérence et de créer un ensemble de données optimisées en
utilisant une approche informatique et des contraintes thermodynamiques.

4.1.2 Revue de données de la littérature

Les premiers travaux sur le systéme Nickel-Scandium ont été effectués par Markiv et al.
[Markiv ef al., 1978] qui ont publié sa diagramme de phases dans le domaine 0 — 80 at. % Sc
(voir la figure 4.1a). Ces auteurs ont confirmé par I’ATD et XRD, I'existence de cinq composés
intermétalliques binaires Ni5Sc, Ni7;Scy, Ni»Sc, NiSc et NiSc,, qui ont été précédemment synthé-
tisés et structurellement déterminés, (voir le tableau 4.1). Il y a un désaccord entre les données
de Goebel et Rosen [Goebel & Rosen, 1968] et Markiv et al. [Markiv et al., 1978] concernant la
gamme d’homogénéité de la phase Ni»Sc. Goebel et Rosen [Goebel & Rosen, 1968] ont rapporté
qu’elle s’étend de 27,2 a 33,4 at. % Sc a 1000 °C, tandis que Markiv et al. [Markiv ef al., 1978]
fixent les limites inférieures et supérieures a 30 et 36 at. % Sc (a = 6,866 — 6,938 A), respective-
ment.

Maslenkov et Braslavskaya [Maslenkov & Braslavskaya, 1984] ont ré-évalué une partie du
diagramme de phases du systeme Nickel-Scandium dans la plage 0 — 36 at. % Sc en utilisant
une combinaison d’ATD, MET, EPMA et XRD. Ses données sont en excellent accord avec les
données de Markiv et al. [Markiv ef al., 1978]. Les températures des transitions de phases dif-
ferent d’environ 5 a 10 °C dans la gamme des températures supérieures a 1000 °C, ce qui est
dans les limites d’incertitude expérimentale. Le composé Ni,Sc forme une solution solide ho-
mogene dans l'intervalle de 31 a 35 at. % Sc comme rapporté par Maslenkov et Braslavskaya
[Maslenkov & Braslavskaya, 1984].

Lespacement a des plans réticulaires affiche un écart positif par rapport a laloi de Végard et
varié de 6,871 46,920 A comme le montre I'évolution du parametre a en fonction de la concen-
tration croissante en Sc. Enfin, les mémes auteurs, Braslavskaya et Maslenkov [Braslavskaya &
Maslenkov, 1987], ont établi la présence d'un polymorphisme du composé NisSc et ré-évalué la
structure cristalline des phases Ni5Sc et Ni;Sc, (voir le tableau 4.1).

91



et Ni-Eu

[F10C “1v 12 O€)D)]

[1661 ‘UBd B USEN ‘q1961 1USIM(] INSL 1(d3S) : TIN) [0SO weud ¢d? ISIN 00‘€S ISIN

[FT0Z “Iv 12 OR))] - - - - 96:49 - -

7861 ‘BABYSAe[SRI{ 73 AONUI[SBIA]

(2661 ARSIy 18 BAOUSWIAS (7961 ‘PAIPIV]  SINSL TOSIN) : ¢(dSIN)  SNND wepd V210 OSUIN  9€-8¢ 9SUIN
(2661 ‘BABS19sny 3 BAOUSWIDG]

[8961 ‘UISOY R [9q209 H 10T “IV 12 OBD)] INSL ¢(dS) 1 L(IN)  %@D4IN  Jwiu/*9d 9€dYy 9GS4IN 02‘CC  9S4IN
(2661 ‘BAByS1osny 3 BAOUSWIDG]
(2861 ‘AONUD[SBIA R BARYSAR[SBI]]

[8961 ‘UISOY R [9q209 H 10T “IV 12 OBD)] INSL I(0S) 1 S(IN)  ®D°ND  wwii/9d 9dY 9SSIN 0291  9S%IN

(7861 ‘eARYSAB[SBIY 13 AOYUI[SBIA]

[8L6T “IV 12 ADJIRIN ‘7 10C “IV 12 ORD)] NS +(A) 1 TOSIN) nj wewq VA2 [V 99} 00°0 (IN)
XNBISII-SNOS JleD—-owIdy S %
asinn Uud d[pout dedsa,p  uosieag suep 9sI[[IN "} UONI

S9OURIQIOY O[RPOIN np jewio a1nonng  adnoin  djoquiAs gloquiig -sodwo)  aseyq

Etude critique et modélisation thermodynamique des systemes binaires Ni-Sc, Ni-Ho, Ni-Yb

-

"0G-IN 9WIISAS 9] suep sauas91d saseyd sap SaUI[[BISLII SAINIONIS — ['F NVATIV],

92



-

Etude critique et modélisation thermodynamique des systemes binaires Ni-Sc, Ni-Ho, Ni-Yb

et Ni-Eu

undeT =  (BA)

(2661 ‘BARyS}osny 3 BAOUSWIDG]
(2661 ‘BAByS1osny 3 BAOUSWIDG]

[200¢ “Iv 12 BuOTX]
[qT96T MWBMm(Q 7102 “Iv 12 0eD)
(2661 ‘@AByS19sny R BAOUSWIDG]

[2961 ‘PaIPIV]

(2661 ‘BABYSIOSNY 13 BAOUSISS]

NS

NS

NSL

fwa) 1S IN)

Owp) : 1SN

¢(29) : T(IN)

M weuy
SN owiu/€9qg
CLLIN wepd

vd?

cdy

vedo

v 9q

¢y doy

©OSIN

0ot

0ot

00CL

N

250

©OSIN

93



Ftude critique et modélisation thermodynamique des systémes binaires Ni-Sc, Ni—-Ho, Ni-Yb

et Ni-Eu
1600 1541 1655
- IBSc 1600
1400F ~295 B0 000 Lig. 1537
01200 [113 B2 ‘ 1 145
{07 123 5] 1000 {ase S1400)°
£1000]t 8| 100 ] .
E Y 860 % |870"-, ] £
= 800 B 63| 78 - £1200
@ (LTH 1 @
2 600F | | . g
S o400 20 5{\ 3, |3 by i ~1000
Z | S Z A
w0l | BB Z .
I 800
0 [ |

PR 1 SN 1 " P "
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Ni Pourcentage atomique Sc Sc Ni Pourcentage atomique Sc Sc

(@ (b)

FIGURE 4.1 - Diagramme de phases expérimental du systéme Ni-Sc établi et révisé dans le domaine (a) 0
—80 at. % Sc par [Markiv ef al., 1978; Maslenkov & Braslavskaya, 1984] et (b) 0 — 100 at. % Sc par Okamoto
et al. [Okamoto, 2000] (lignes en tireté rouge) et Semenova et al. [Semenova & Rusetskaya, 1997] (ligne
continue).

Les données de Braslavskaya et Maslenkov [Braslavskaya & Maslenkov, 1987] concernant les
parametres du réseau du composé NisSc_HT et en particulier ceux du composé Ni;Sc, sont en
grand désaccord avec les données de Goebel et Rosen [Goebel & Rosen, 1968] (voir le tableau
4.1). La raison est inconnue. Selon les données de [Goebel & Rosen, 1968], Ni;Sc, existe dans
I'intervalle 21 —23 at. % Sc. Le diagramme de phases Ni-Sc révisé est présenté dans la figure 4.1a.
Cette figure inclut les données de Markiv et al. [Markiv ef al., 1978] dans la gamme de compo-
sition > a 36 at. % Sc et les données de Maslenkov et Braslavskaya [Maslenkov & Braslavskaya,
1984], et Braslavskaya et Maslenkov [Braslavskaya & Maslenkov, 1987] dans la plage 0 — 36 at.
% Sc. Les températures de transitions de phases des corps purs sont en accord avec les valeurs
acceptées. A partir des résultats rapportés, Nash et Pan [Nash & Pan, 1991] ont construit et éva-
lué un diagramme de phases publié dans la compilation de Massalski [Massalski et al., 1990]
des diagrammes de phases des alliages binaires. Nash et Pan [Nash & Pan, 1991] ont confirmé
I'existence de cing phases intermédiaires nommeées NisSc, Ni7Sc,, NiySc, NiSc et NiSc,. Quatre
composés intermétalliques sont caractérisés par des régions d’homogénéité trés étroites, mais
les positions sur le diagramme de phases des deux composés NiSc et NiSc, ne correspondent
pas a leurs compositions stoechiométriques exactes [Markiv et al., 1978]. Par la suite, Semenova
et al. [Semenova & Rusetskaya, 1997] ont révisé le diagramme de phases Ni-Sc déterminé par
[Markiv et al., 1978; Nash & Pan, 1991] en se basant sur leurs données d’ATD.

Un diagramme plus récent évalué par Okamoto et al. [Okamoto, 2000] est représenté sur la
figure 4.1b, qui est basé sur les travaux de [Braslavskaya & Maslenkov, 1987], avec les modifica-
tions suivantes :

* Le point de fusion de Ni, montré a 1655 °C dans [Semenova & Rusetskaya, 1997], est
déplacé a 1455 °C.

* La composition de (fSc) dans la réaction catatectique (fSc) = Liq + (aSc) est montrée
plus proche de 100 at .% Sc que celle publiée dans [Semenova & Rusetskaya, 1997]; a
'origine elle a été évaluée a ~ 90 at. % Sc pour la cohérence avec I'’enthalpie de fusion de
(BSc).

* La composition d’eutectique : Lig = NiScy + (aSc) est rapportée a ~ 83 at. % Sc dans
[Semenova & Rusetskaya, 1997], bien qu’elle soit représentée a une valeur < 80 at. % Sc.
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* Les deux composés NiSc et NiSc, dans [Semenova & Rusetskaya, 1997] sont sous—stoechio-
métriques (~ 34 et ~ 6 at. % Sc, respectivement), comme le montre la figure 4.1b.

* Une réaction invariante a ~ 830 °C entre NiSc et NiSc, n’est pas liée a une réaction de
fusion, et peut étre provoquée par les impuretés de scandium [Semenova & Rusetskaya,
1997].

La limite du domaine (fSc, bcc_A2) n’est pas stire dans [Okamoto, 2000] et est représentée
par une ligne en pointillés.

La réaction catatectique aSc + Liq = PSc a été proposée en zoom dans le diagramme de
phases expérimental de [Semenova & Rusetskaya, 1997].

La teneur basse en Sc dans la plage d’homogénéité du composé Ni,Sc varie de 28 selon
[Okamoto, 2000], 30 selon [Markiv et al., 1978] a 31 at. % selon [Maslenkov & Braslavskaya, 1984;
Nash & Pan, 1991] tandis que sa teneur plus élevée en Sc est pratiquement constante et égale
a 35 selon [Maslenkov & Braslavskaya, 1984; Nash & Pan, 1991; Okamoto, 2000] ou 36 at. %
selon [Markiv et al., 1978]. La solubilité du Scandium dans Nickel a été également étudiée par
[Markiv et al., 1978; Maslenkov & Braslavskaya, 1984]. Deux diagrammes de phases partiels de
ce systeme ont été proposés dans les gammes < 80 at. % Sc selon [Liu et al., 2008] et < 40 at. %
Sc selon [Maslenkov & Braslavskaya, 1984].

Aucune des propriétés magnétiques des composés intermétalliques du systeme Ni-Sc n'a
été déterminée. Donc, nous n'avons utilisé dans la base de données thermodynamiques que la
température de Curie et le moment magnétique du corps pur Ni.

Les structures cristallines des diverses phases du systeme Ni-Sc sont énumérées dans le
tableau 4.1. Braslavskaya et Maslencov [Braslavskaya & Maslenkov, 1987] ont rapporté le po-
lymorphisme de Ni5Sc a 880 + 20 °C. Cependant, la structure a basse température n’est pas
connue.

Esin et al. [Esin et al., 1985] ont déterminé les enthalpies de mélange intégrales de la phase
liquide jusqu’a 20 at. % Sc au moyen de DSC a haute température a T = 1870 K.

Une valeur prédictive de —34 kJ. mol~! at™!. % a été calculée pour x(Sc) = 0,5 par le modele
de Miedema [Miedema et al., 1980]. Selon Chase [Chase, 1983], I'enthalpie de formation de la
transition aSc = PSc est égale 4 4,01 kJ. mol~!. at™ 1.

Aucune enthalpie de formation partielle de la phase liquide n’a été publiée. Selhaoui et
Kleppa [Selhaoui & Kleppa, 1993] ont mesuré les enthalpies de formation standard de Ni,Sc
et NiSc par le biais de DSC a haute température a T = 1473 + 2 K. Les valeurs obtenues sont
respectivement : —43,00 + 2,30 et —44,70 + 2,3 kJ. mol™!. at™!. Ces données ont été utilisées
dans la présente modélisation en raison des puretés tres élevées des matériaux de départ, des
procédures expérimentales bien définies et de la cohérence entre les différentes méthodes ex-
périmentales.

En outre, de Boer et al. [De Boer et al., 1980] ont calculé I'’enthalpie de formation de com-
posés intermétalliques du systeme Ni-Sc a I’aide de I'électronégativité. Tous les résultats sont
rassemblés dans le tableau 4.2.

En utilisant les données de chronopotentiométrie, Kononov et Polyakov [Kononov & Poly-
akov, 1996] ont calculé I'énergie libre de Gibbs de formation des composés intermétalliques
dans le systeme Ni-Sc a T = 988 K. Selon lui le composé NiSc se révele étre le composé le plus
stable.

4.1.3 Procédures d’optimisation

Pour le diagramme de phases expérimental, nous avons basé sur celui évalué et révisé par
Okamoto [Okamoto, 2000] et déterminé expérimentalement par Semenova et Rusetskaya [Se-
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TABLEAU 4.2 — Comparaison des enthalpies de formation calculées, mesurées et prédites des composés
intermétalliques du systeme Ni-Sc.

Composés Enthalpiesde Technique Tempér- Référence

intermétal- formation, kJ. utilisée ature de

liques mol 1. at™!, Curie, K

NisSc —20,614 Optimisation® 298,15  [Zhu etal., 2015]
-29,000 Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1988]
-19,126 Optimisation® X 298,15  Ce travail
-19,600 OptimisationK 298,15 Ce travail

Ni;Sc, ~27,129 Optimisation® 298,15  [Zhu eral., 2015]
—33,00 Interpolation 298,15 Ce travail
—24,45 Optimisation® X 298,15  Ce travail
-25,75 OptimisationK 298,15 Ce travail

Ni,Sc -434+2,3 DSC 1473 £ 2 [Subramanian & Smith, 1984]
—33,099 Optimisation® 298,15  [Zhu et al., 2015]
—53,00 Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1988]
—34,996 Optimisa’[ionR_K 298,15 Ce travail
~37,038 Optimisation® 298,15  Ce travail

NiSc —41,992 Optimisation® 298,15  [Zhu et al., 2015]
—56,00 Prédiction 298,15 [Boom et al., 1983]
-57,00 Prédiction 298,15 [Boom et al., 1983]
~46,532 Optimisation® X 298,15  Ce travail
—45,809 Optimisation® 298,15  Ce travail

NiSc, —24,976 OptimisationA 298,15 [Zhu et al., 2015]
~=20,0 ATD - [Semenova & Rusetskaya, 1997]
—41,00 Prédiction 298,15 [Boom et al., 1983]
—27,429 Optimisation® X 298,15  Ce travail
-26,500 OptimisationK 298,15 Ce travail

R—Kissue de I’équation de Redlich—Kister,

Kissue de I’équation de Kaptay,
A issue du modele d’association.
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menova & Rusetskaya, 1997], sauf que la température de fusion du Nickel qui était erronée dans
la version de [Semenova & Rusetskaya, 1997]. La solution solide (Sc, hcp_A3) représentée en
lignes de tirets rouges n’'a pas été prise en compte. Dans la procédure d’évaluation, les tempé-
ratures des réactions invariantes et les compositions des phases en présence ont été introduites
dans des fichiers NiSc.pop.

En ce qui concerne les données thermodynamiques, Nous avons introduit les enthalpies de
mélange intégrales de la phase liquide mesurées a T = 1870 K par Esin et al. [Esin et al., 1985],
et les deux enthalpies de formation expérimentales des deux phases Ni,Sc et NiSc mesurées
par Selhaoui et Kleppa [Selhaoui & Kleppa, 1993] a T =1473 + 2 K par DSC. Lors de I’évaluation,
les enthalpies de formation des autres composés ont été comparées et guidées par les valeurs
prédites de De Boer et al. [De Boer e al., 1980]. Les données d’évolution d’énergie libre de Gibbs
des composés intermétalliques présentes dans le systeme Ni-Sc déterminées par Kononov et
Polyakov [Kononov & Polyakov, 1996] n’ont pas été utilisées.

4.1.4 Résultats et discussion

Le diagramme de phases Ni-Sc calculé avec le modele de Kaptay [Kaptay, 2004, 2008a,b]
est présenté dans la figure 4.2a et celui calculé en se basant sur le modele de Redlich—Kister
[Redlich & Kister, 1948] est présenté dans la figure 4.2b en comparaison avec les données expé-
rimentales de [Nash & Pan, 1991; Semenova & Rusetskaya, 1997]. Des parties agrandies a haute
température sont présentées dans les figures 4.3a et 4.3b pour mettre en lumiere les fusions
congruentes des composés Ni;Scy, Ni»Sc et NiSc. Un accord satisfaisant est observé entre les
diagrammes de phases calculés et les données expérimentales, a I’exception de la réaction eu-
tectique : Lig = Ni»Sc + NiSc qui est calculée a une température trop élevée. En fait, il existe un
fort désaccord entre les données expérimentales (1100 °C de [Markiv ef al., 1978] ou 1120 °C de
[Semenova & Rusetskaya, 1997] a partir de [Maslenkov & Braslavskaya, 1984], et de nouveau de
1120 °C [Nash & Pan, 1991]) et nos calculs (1151 et 1156 °C). D’autres expériences sont néces-
saires pour vérifier ce point.

En outre, le modele de Kaptay donne un meilleur calcul de la réaction eutectique Liq =
NiSc, + hcp_A3 que le modele de Redlich—Kister (voir le tableau 4.3). Pour les deux diagrammes,
la réaction catatectique (fSc, bcc_A2) = Liq + (aSc, hcp_A3) est bien calculée. Cependant, sur
le coté riche en Ni, le domaine (yNi, fcc_Al) calculé n’est pas assez étendu. Nash et Pan [Nash
& Pan, 1991] I'a rapporté a environ 0,01 % Sc a la température eutectique 1130 °C, tandis que
[Markiv et al., 1978] a rapporté ’absence d’extension. Le tableau 4.4 répertorie les parametres
thermodynamiques optimisés avec les deux modeles pour les phases en solution.

Nous avons calculé les enthalpies et les entropies de mélange intégrales de la phase liquide,
les résultats sont présentées cote a cote dans les figures 4.4a et 4.4b.

TABLEAU 4.3 — Réactions invariantes dans le systéme Ni-Sc. Comparaison entre les différentes données
expérimentales et celles calculées apres I'optimisation en utilisant les deux modeles : Redlich—Kister et
Kaptay.

Réaction Compositions Tempér- Référence
respectives des ature,
phases (at. % Sc) °C

Lig = fcc_A1 + Ni5Sc 12,5 0,7 16,67 1130 [Maslenkov & Braslavskaya, 1984]
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Liq + Ni7Sc, = NisSc

qu = Ni;Scy

qu = NiyScy + NiySc

Lig = Ni,Sc

Liq = NiSc + Ni»Sc

98

11,5
11,4
11,3

14,2

15,0
14,7
16,0
22,22

22,22

25,7
25,4
24,4
33,33

33,33

41,7
42,6

42,0

22,22

22,2

33,33

33,33

16,67

16,67
16,67

1130
1130
1128
1138
1128
1180
1170
1170
1170
1177
1198
1295
1270
1290
1269
1270
1255
1255
1239
1275
1261
1310
1330
1317
1300
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1100
1100
1154
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Lig = NiSc 53,0 53,0 - 1270 [Maslenkov & Braslavskaya, 1984]
53,0 53,0 - 1270 [Semenova & Rusetskaya, 1997]
- - - 1245 Ce travail

- - - 1259 Ce travail

Lig + NiSc = NiSc; - - - 990 [Semenova & Rusetskaya, 1997]
- - - 990 [Okamoto, 2000]
72,3 - - 990 [Zhu et al., 2015]
70,6 - - 974 Ce travail
71,9 - - 981 Ce travail
Liq = NiSc, + hcp_A3 83,0 72,0 100 840 [Semenova & Rusetskaya, 1997]
83,0 - - 840 [Okamoto, 2000]
80,7 - - 840 [Zhu et al., 2015]
79,5 - - 894 Ce travail
80,3 - - 866 Ce travail
bcc_A2 = Liq + hcp_A3 80,0 - - 950 [Semenova & Rusetskaya, 1997]
80,0 - - 950 [Okamoto, 2000]
80,7 - - 950 [Zhu et al., 2015]
80,5 - - 956 Ce travail
81,2 - - 918 Ce travail

Nous avons remarqué un fort désaccord entre les entropies de mélange de la phase liquide
calculées a T = 1870 K (représentées sur la figure 4.4b) avec le modele de Kaptay (ligne en poin-
tillés) et le modele de Redlich—Kister (ligne continue).

En ce qui concerne les enthalpies et les entropies de formation des composés intermétal-
liques, nous avons rapporté nos résultats calculés cote a cote dans les figures 4.5a et 4.5b.

Les enthalpies de formation calculées des composés intermétalliques en utilisant les deux
formalismes, de Redlich—Kister (ligne supérieure en pointillée) et de Kaptay (ligne supérieure
tiretée) pour la phase liquide sont comparées avec les données expérimentales O de Selhaoui et
Kleppa [Selhaoui & Kleppa, 1993] et celles prédites (ligne continue avec A) par [De Boer et al.,
1980] sur la figure 4.5a. Pour des raisons d’encombrement, les enthalpies de formation calculées
par [Zhu et al., 2015] en utilisant le modele des associés ne figurent pas dans la figure 4.5a.

Loptimisation des parametres thermodynamiques a 1'aide des deux modeles a conduit a
des valeurs tres proches des enthalpies de formation de tous les composés intermétalliques
(voir le tableau 4.2). Elles sont moins négatives que celles prédites par [De Boer et al., 1980].
Lenthalpie de formation du composé NiSc est la plus élevée. Pour cette phase, I'enthalpie cal-
culée est en trés bon accord avec les données expérimentales déterminées par Selhaoui et
Kleppa [Selhaoui & Kleppa, 1993]. En ce qui concerne la phase de Laves Ni,Sc, 'accord est
moins satisfaisant.
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FIGURE 4.2 - Diagramme de phases calculé du systeme Ni-Sc (ligne continue) en utilisant les parametres
thermodynamiques optimisés avec le modéle de Kaptay (a) et le modele de Redlich—Kister (b), comparé
aux données expérimentales O 0 — 80 at. % Sc par [Markiv ef al., 1978; Maslenkov & Braslavskaya, 1984]
et A 0-100 at. % Sc d’ Okamoto [Okamoto, 2000] (lignes en tireté rouge) et Semenova et al. [Semenova

& Rusetskaya, 1997].
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FIGURE 4.3 - Parties agrandies des diagrammes de phases calculés du systeme Ni-Sc en utilisant les
parametres thermodynamiques optimisés avec le modele de Kaptay (a) et le modele de Redlich—Kister
(b) montrant les fusions congruentes des phases Ni7;Scy, NiySc et NiSc.

100



Ftude critique et modélisation thermodynamique des systémes binaires Ni-Sc, Ni—-Ho, Ni-Yb

et Ni-Eu

| |

tn
I

|

[

(=]
I

Kaptay

[ = = = Redlich--Kister

[Zhu et al., 2015]

[Niessen et al., 1988]

[>]| o

[Esin et al., 1985]

i

&)
1

Redlich--Kister

Kaptay

e
. I.a_:
174 [a-]
] inl
o 3
g 15 B o
- “}
g 20 -
E =2
‘@ 25 Lo
g
P :
3 30~ L o=
=3 &
S 35 -
= Tt _6_ L=
= =
-40— s
E3
-45 T T ; T -8 T T T T
0 0.2 0,4 0,6 0,8 1 0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Ni Fraction molaire Sc Sc Ni Fraction molaire Sc Sc
(a) (b)
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prédites o de [Niessen er al., 1988] (a). Entropies de mélange de la phase liquide calculées a T = 1870 K
en utilisant le modele de Redlich—Kister (ligne plein) et le modele de Kaptay (ligne en pointillée) (b).
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O de [Selhaoui & Kleppa, 1993] ou celles prédites par [De Boer et al, 1980] (ligne continue avec A).

« Evolution des énergies libres de Gibbs durant la formation des composés intermétalliques a T = 988 K :
— déterminée expérimentalement par [Kononov & Polyakov, 1996] représentée par la ligne inférieure en
pointillés avec v/ ;

—calculée (ligne intermédiaire en pointillés avec +).
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Les enthalpies de mélange intégrales de la phase liquide a T = 1750 K sont comparées sur la
figure 4.4a avec les données expérimentales d’Esin et al. [Esin et al., 1985] et celles prédites par
[De Boer et al., 1980]. Le maximum est observé a 0,5 at. % Sc et — 39 kJ. mol™!. at™!. I accord
est bon.

Lévolution d’énergie libre de Gibbs calculée par le modele de Kaptay a T = 988 K est éga-
lement indiquée sur la figure 4.5a (ligne bas en pointillés avec +) et comparée avec celle ex-
périmentale déterminée par Kononov et Polyakov [Kononov & Polyakov, 1996] (ligne bas en
pointillés avec 7). Un désaccord important est notée avec les données expérimentales.

En outre, en se basant sur le modele de Kaptay et celui de Redlich—Kister nous avons cal-
culé les enthalpies et les entropies de formation dans la gamme de composition, de la phase
de Laves Ni,Sc, allant de 0,27 a 0,36 % Sc. Pour les deux modéeles, les deux parametres thermo-
dynamiques deviennent plus en plus négatifs lorsque la teneur en Sc augmente dans la phase
concernée, ce qui est en accord avec la valeur d’enthalpie de la phase de Laves—type MgCus,
calculée par Sluiter [Sluiter, 2007].

Afin de vérifier que les parametres thermodynamiques optimisés des composés intermé-
talliques sont satisfaisants [Kumar & Wollants, 2001; Lupis et al., 1970], nous avons vérifié que,
lorsque la phase liquide est suspendue pendant le calcul du diagramme de phases, seul le do-
maine bcc_A2 reste stable a haute température. En effet, pour I’élément Nickel, 1a phase fcc_Al
n'est plus stable et la phase bcc_A2 devient méta-stable [Dinsdale, 1991] (voir la figure 4.6).

2500 : .
BCC_A2
2000 \/N i
&) '\
o
« 1500 L
=
=
-1
Tt
“
=
E 1000 -
fec Al
500 o | 5 = T
A LA S 3 3 2|
Z |2 Z 5 z & : .
£ FIGURE 4.6 — Diagramme de phases calculé du sys-
0 5 . . '
5 ol 0% 0 o' | teme Ni-Sc lorsque la phase liquide est suspendue
Ni Fraction molaire Sc Sc

4.1.5 Conclusion

En se basant sur les données expérimentales des équilibres entre phases et les propriétés
thermochimiques disponibles dans la littérature, le systeme binaire Ni-Sc a été évalué ther-
modynamiquement. Un ensemble cohérent de parametres thermodynamiques a été optimisé
pour ce systéeme. La dépendance linéaire ou exponentielle en température de |'énergie libre de
Gibbs d’exces des phases en solution a conduit a des diagrammes de phases calculés tres si-
milaires. Dans les deux cas, la détermination expérimentale des enthalpies de mélange de la
phase liquide et celle de formation des composés sont nécessaires pour améliorer les évalua-
tions thermodynamiques.
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4.2 Systeme Ni-Ho

4.2.1 Introduction

En raison de leur haute résistance spécifique a la corrosion et a la chaleur, les alliages a
base de nickel sont plus utilisés dans le domaine de 'aérospatiale (composants exposés aux
températures élevées, éléments de fixation, ...). Thermodynamiquement, le systeme Holmium-
Nickel n'a pas été évalué auparavant.

Dans le but d’enrichir la base de données thermodynamique de ces alliages, nous avons
procéder a son évaluation thermodynamique au moyen de la méthode CALPHAD [Kaufman &
Bernstein, 1970], dont I’énergie libre d'une phase est décrite par un modele thermodynamique.
Les polynomes de Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948] ont été utilisés pour décrire les termes
d’exces des phases présentes dans ce systeme.

Les parametres thermodynamiques du systéme Holmium-Nickel ont été optimisés en ajus-
tant les données expérimentales, les propriétés thermodynamiques et les équilibres invariants
entre phases.

4.2.2 Données expérimentales a partir de la littérature

La plupart des diagrammes de phases des systémes binaires Ni-RE, a I'exception du dia-
gramme de phase Holmium-Nickel, ont été rapportés par [Buschow & Van der Goot, 1969a;
Gale & Totemeier, 2003; Jian-xuan & Chun-Zheng, 2005; Novy et al., 1961; Yu-ying & Jian-xuan,
2005a,b; Yu-ying et al., 2005]. Les premieres recherches sur ce systéme ont été réalisées par
Huaiying et al. [Huaiying et al., 1991]. Cet auteur a confirmé par 'ATD, XRD, EPMA et MEB,
I'existence de huit phases intermédiaires Ho3Ni, HosNi, (a et p), HoNi, HoNi,, HoNis, Ho,Ni7,
HoNis et HopNip7. Le diagramme de phases résultant est représenté sur la figure 4.7.
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- (2 Z | FIGURE 4.7 - Diagramme de phases expérimental du
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%144 E A RIS 118 MG {4 SRER [N OARIR | ARSER S 6N i SRR
0 10 20 _30 40 50 60 70 80 90 100 etal, 1991].
Ho Pourcentage atomique Ni Ni

Selon [Huaiying et al., 1991], le diagramme de phases du systeme Holmium-Nickel possede
les caractéristiques suivantes :

Six réactions péritectiques qui incluent HozNi, BHo,Ni3, HoNi,, HoNi3, Ho,Ni7 et HooNi; 7
a 750,970, 1195, 1285, 1320 et 1290 °C, respectivement.

Trois réactions eutectiques formées entre HosNi et aHo,Nis a 720 °C (30,0 at. % Ni), entre
HoNi et HoNi, a 975 °C (54,0 at. % Ni) et entre Ho,Ni;7 et Nickel a 1280 °C (93,0 at. % Ni).
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Deux fusions congruentes HoNi et HoNi5 a 1060 et 1370 °C.

Une gamme d’homogénéité de la phase HoNi, qui s’étend de 65,5 a 66,7 at. % Ni, les
autres phases sont des composés stcechiométriques.

Pas de solubilité appréciable a I'état solide d’'Holmium dans Nickel ou de Nickel dans
I'Holmium.

Deux variétés allotropiques de HoyNis. La transformation polymorphe aHosNi, = fHo3Niy
se produit a 760 °C.

En outre, les composés intermétalliques du systéme Ho-Ni ont été étudiés et rapportés par
différents auteurs. Ces données ont été résumées par Pan et Nash [Pan et al., 1991], Iandelli et
Palenzona [landelli & Palenzona, 1979] et Taylor [Taylor, 1971]. Les mesures d’ATD a 880 °C pres
de I'axe Ho et marquées d’'une ligne en pointillés sur la figure 4.7 sont discutables [Okamoto,
1992b]. Laréaction thermique n’a pas été identifiée. Selon les criteres des diagrammes de phases
improbables [Okamoto & Massalski, 1991], le liquidus de HoNi semble trop asymétrique.

Les données cristallographiques des phases sont énumérées dans le tableau 4.5. Lemaire et
al. [Lemaire et al., 1968] ont rapporté que HozNi a une structure orthorhombique de type Fe;C
et de groupe d’espace Pnma. Taylor [Taylor, 1971] a également indiqué que cette phase est de
type AlgNl

Le composé HosNi, a été signalé sous la forme des structures de types DysNi, et ErsNi, [lan-
delli & Palenzona, 1979], mais aucune donnée cristallographique n’a été rapportée. Comme cité
ci-dessus par 'ATD, MEB et EPMA, Huaiying et al. [Huaiying ef al., 1991] a révélé la formation
d'un composé (existant sous deux formes structurales) a proximité de la composition 40,0 at.
% Ni, c’est-a-d., HosNiy. Le diagramme de diffraction du phase aHo3sNi, a la température am-
biante a été obtenu a partir d'un échantillon de 40,0 at. % Ni qui contenait principalement la
phase aHo3Ni, et seulement une petite quantité de la phase HoNi. Il a été indexé en utilisant
une méthode analytique en se basant sur un réseau tétragonal avec a = 0,719 nm et ¢ = 0,831
nm.

Walline et Wallace [Walline & Wallace, 1964] ont examiné la structure du composé HoNi par
le biais de XRD et ont trouvé un réseau orthorhombique, de type FeB, de parametres cristallins
a=0,531nm, b=0,428 nm et c = 0,649 nm. Abrahams et al. [Abrahams et al., 1964] ont rapporté
que HoNi appartient au type CrB, avec a = 0,5432 nm, b= 10,7016 nm et ¢ = 0,4134 nm. Enfin,
Dwight et al. [Dwight er al., 1965] ont déterminé la structure cristalline de ce composé et ont
suggéré qu’il se forme avec la structure de type FeB, mais les parametres de maille signalés
étaient assez différents a ceux donnés par Walline et Wallace [Walline & Wallace, 1964].

Le composé HoNi, a été étudié par Wernick et Geller [Wernick & Geller, 1960] et Nassau
et al. [Nassau et al., 1960] en utilisant XRD. D’aprés Huaiying et al. [Huaiying et al., 1991], une
phase de Laves (C15) cubique a été trouvée. La méme conclusion a été obtenue par Farell et
Wallace [Farrell & Wallace, 1966]. Sur la base de la variation des parametres de maille, Huaiying
et al. [Huaiying et al., 1991] a trouvé que cette phase était de composition légerement variable
et que la gamme de composition monophasée était comprise entre environ 65,6 et 66,7 at. %
Ni a la température ambiante.

Par le biais de XRD d’'un alliage homogénéisé a 1000 °C pendant trois jours, Dwight [Dwight,
1968] a suggéré que la phase HoNis a la structure rhomboédrique, de type PuNis. Cela a été
confirmé par Buschow et Van Der Goot [Buschow & Van Der Goot, 1970].

On peut discuter si un composé RENi, existe dans les systemes RE-Ni dans la gamme de
77,02a80,0 at. % Ni compte tenu du fait de I’existence des composés GdNiq, SmNiy et DyNiy [Jian-
xuan & Chun-Zheng, 2005; Novy et al., 1961; Yu-ying & Jian-xuan, 2005b; Yu-ying et al., 2005],
mais aucun échantillon monophasé n’a été obtenu dans les études de Huaiying et al. [Huaiying
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et al., 1991]. Iandelli et Palenzona [landelli & Palenzona, 1979] et Taylor [Taylor, 1971] ont col-
lecté toutes les données cristallographiques concernant les compositions et les types de struc-
ture des composés intermétalliques formés dans les systemes RE-Ni. Leurs résultats montrent
gu’aucun composé RENi, n'est formé a I’exception de GdNiy.

Pour la plupart des systémes RE-Ni, la formation du composé RE,Ni; a été confirmée. Dans
le travail de Huaiying et al. [Huaiying et al., 1991], les auteurs ont confirmé |’existence de Ho, Niz,
avec la structure rhomboédrique, type Gd,Co; [Lemaire et al., 1968]. Buschow et Van Der Goot
[Buschow & Van Der Goot, 1970] ont abouti a la méme conclusion.

Wernick et Geller [Wernick & Geller, 1959] et Nassau et al. [Nassau et al., 1960] ont déterminé
la structure de HoNi5 par XRD, ils ont trouvé que ce composé a une structure hexagonale, de
type CaCus. Cela a été confirmé par Nesbitt et al. [Nesbitt et al., 1962] et Buschow [Buschow,
1968]. En outre, [Huaiying et al., 1991] a confirmé les parameétres de maille donnés par Buschow
[Buschow, 1968].

Buschow [Buschow, 1966] a étudié les composés intermétalliques de la forme RE>Ni;7, RE;-
Coy7 et REyFey; et a constaté que la structure de ces composés dépend de la taille du composant
de RE et de la température. La structure de Ho,Ni;; est hexagonale, de type ThyNi;;. Les para-
metres de maille sont similaires a ceux de Ho,Coj; et Ho,Fe;;. Laforest et al. [Laforest et al.,
1967] ont rapporté la méme structure avec a = 0,829 nm et ¢ = 0,802 nm [Chuang et al., 1984].

4.2.3 Données thermodynamiques

Guo et Kleppa [Guo & Kleppa, 1998] ont déterminé en utilisant DSC, les enthalpies stan-
dard de formation du composé HoNis a T = 1474 + 2 Ket HoNi a T = 1476 + 2 K. Les valeurs
trouvées de AH?C (kJ. mol~!. at™1.) sont: —29,9 + 0,8 pour HoNi et —41,7 + 1,4 pour HoNis. Les
résultats sont comparés avec les valeurs prédites a partir du modele semi empirique de Mie-
dema [De Boer et al., 1988; Niessen et al., 1988] (voir le tableau 4.6). Ce modele donne des va-
leurs moins exothermiques que celles observées par exemple pour le composé HoNis. En outre,
Gozzi et Iervolino [Gozzi & lervolino, 2005] ont déterminé I’enthalpie et I'entropie de formation
de HoyNij7 a T = 1085 K par le biais de FEM. Les mesures expérimentales ont été obtenues a
partir de cellules galvaniques avec le monocristal CaF, comme électrolyte. Lenthalpie de mé-
lange a xn; = 0,8 et a xn; = 0,6 et I'enthalpie partielle a dilution infinie de Ni ont été calculées
par Nikolaenko et Beloborodova [Nikolaenko & Beloborodova, 1991] a T = 1750 K. Les états de
référence sont : Ho liquide et Ni liquide.

Les propriétés magnétiques de composés du systeme Ho-Ni ont été étudiées systématique-
ment par Buschow [Buschow, 1977], et sont présentées dans le tableau 4.7, avec d’autres don-
nées. Nous n’avons pas pris en compte la contribution magnétique al’énergie libre de Gibbs des
composés intermétalliques au cours de la procédure d’optimisation. La transformation magné-
tique du Nickel pur a la température de Curie est donnée par Hillert et Jarl [Hillert & Jarl, 1978].
Aucune tentative n’a été faite pour régler les propriétés magnétiques dans la gamme de compo-
sition étroite du phase fcc_Al de Nickel, en raison des faibles influences et avantages pratiques
des propriétés magnétiques.

La température de Curie et le moment magnétique utilisés pour les deux phases (Ni, fcc_A1)
et (Ni, bcc_A2) sont indiqués dans le tableau 4.7.

4.2.4 Résultats et discussion

La figure 4.8 montre le tracé du diagramme de phases Ho-Ni calculé, optimisé avec la base
de données rapportées dans le tableau 4.8. La comparaison avec le diagramme de phases expé-
rimental (voir la figure 4.7) montre un bon accord.
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TABLEAU 4.6 — Comparaison des enthalpies AH;%’IS ou AH]TC, entropies AS2*® ou AST de formation

et capacités calorifiques Cp calculées et mesurées des composés intermétalliques du systéme Ni—Ho.

Composés AH?PS'IS ou AS?PS'IS, Cp,J. Technique Tempé- Références
intermé-  AHT Lkl KL utilisée rature,
talliques moljil. at~1 mol~! mol ! K
HosNi —25,00 - - Prédiction 298,15 [De Boer et al., 1988]
—-38,00 - - Interpolation 298,15 Ce travail
-23,95 59,24 26,61 Optimisation 298,15 Ce travail
—24,00 - 24,71 Calcul 298,15 [Debski et al., 2014]
aHos3Ni, —40,00 - - Prédiction 298,15 [De Boer et al., 1988]
—47,00 - - Interpolation 298,15 Ce travail
—-38,45 53,31 26,28 Optimisation 298,15 Ce travail
—38,00 - - Calcul 298,15 [Debski et al., 2014]
PHosNiy —-28.34 63,25 25,85 Optimisation 298,15 Ce travail
HoNi —45,00 - - Prédiction 298,15 [De Boer et al., 1988]
-41,70+1,40 - 26,28 DSC 1476 £ 2 [Guo & Kleppa, 1996]
—-48,60+0,77 - - DSC 1476 +2 [Gozzi & Iervolino, 2005]
—-48,80 - - Interpolation 298,15 Ce travail
—48,23 46,21 26,07 Optimisation 298,15 Ce travail
—53,32 - - Calcul 298,15 [Debski et al., 2014]
HoNi, —45,00 - - Prédiction 298,15 [De Boer et al., 1988]
—-47,50 - - Interpolation 298,15 Ce travail
—-42,67 42,32 25,71 Optimisation 298,15 Ce travail
—45,00 - - Calcul 298,15 [Debski et al., 2014]
HoNis -37,00 - - Prédiction 298,15 [De Boer et al., 1988]
—-42,50 - - Interpolation 298,15 Ce travail
—-40,01 38,16 25,52 Optimisation 298,15 Ce travail
-37,00 - - Calcul 298,15 [Debski et al., 2014]
Ho,Ni; —35,00 - - Prédiction 298,15 [De Boer et al., 1988]
—-40,00 - - Interpolation 298,15 Ce travail
—-39,92 36,30 25,46 Optimisation 298,15 Ce travail
—34,00 - - Calcul 298,15 [Debski et al., 2014]
HoNi5 —26,00 - - Prédiction 298,15 [De Boer et al., 1988]
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-29,90+£0,80 - - DSC 1476 £2  [Guo & Kleppa, 1998]

-35,49+0,04 - - DSC 1476 £2  [Guo & Kleppa, 1996]

-34,04 34,27 25,34 Optimisation 298,15 Ce travail

-30,30 - - Calcul 298,15 [Debski et al., 2014]
Ho,Ni;7 —16,00 — - Prédiction 298,15 [De Boer et al., 1988]

-23,1+0,3 - - FEM 500-800 [Gozzi & Iervolino, 2005]

-21,33 33,56 25,21 Optimisation 298,15 Ce travail

-16,00 - - Calcul 298,15 [Debski et al., 2014]

La réaction péritectique : Liq + (Ho) = Hos3Ni et la réaction eutectique : Liq = HosNi +
aHos3Ni, sont bien restituées. Cependant, une exception est notée, pour la réaction invariante
Lig = HoNi + HoNi, qui est calculée a 1049 °C au lieu de 975 °C (données expérimentales de
Huaiying et al. [Huaiying et al., 1991]), voir le tableau 4.9, qui compare la température et la com-
position at. % Ni des phases en présence dans les différentes réactions. Nous n’avons pas réussi
a avoir une meilleure optimisation pour mieux rendre compte de cette température inférieure
a celle établie expérimentalement.

Un zoom indiqué dans la figure 4.9a montre la partie riche en Ho entre 700 et 780 °C ou
les trois réactions invariantes ont eu lieu a des températures tres proches. La transition allotro-
pique aHo3sNiy = PHo3Ni; est bien calculée a 760 °C.

TABLEAU 4.8 — Parametres thermodynamiques optimisés du systeme Ni-Ho (J. mol~!. at™!. et J. mol .
at™L. K1),

Phase Format du modele en  Parametres thermodynamiques,
sous-réseaux Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948]

Liquide (Ho,Ni); 07 ;= —1,5232801E05 +9,36494 x T

Lig _
FiolNi = 16,262819 +9,9093534 x T

Liq
Ho,Ni

fcc_Al (Ho,Ni) 1Vai:6 Pas de terme d’exces

g,
2L =86874,186 —55,10028 x T

298,15/ CC_ AL _ 298,15 fcc Al _
Tc,Ni:Va - 633’ ﬁmag,Ni:Va - 0’ 52

hcp_A3 (Ho,Ni)1Va6‘ 5 Pas de terme d’exces

bcc_A2 (Ho,Ni) 1Va§ Pas de terme d’exces

bce_A2 bce_A2
2T Niva =575, 29010 e Niva = 0,85

. . j Al h A3
Ho3Ni (Ho)o,750 : (ND)g,250 GHoNI 0, 250 x 298154/ €A1 _ g, 750 x 29815/, P-A

0,750 x GHSERHo + 0,250 x GHSERN
~24510,6991 +2,15532 x T

HosNip_LT (Ho)o,60 : (Ni)o,40 GHoNE LT _ g 400 x 29815/ A _ g, 600 x 29815 1P-A3 —
0,600 x GHSERHo + 0,400 x GHSERN
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—39188,871 + 3,444008 x T

Ho3Ni, HT (Ho)o,60 : (ND)o.40 GHasNi2HT _ 400 x 29815/ ©-A 0, 600 x 298,151/ P -

0,600 x GHSERHo + 0,400 x GHSERN

-38700+2,98 x T

hcp_A3

HoNi (Ho)o,s50 : (Ni)o,50 GHoNi__ 0, 500 x 29815/ °A _ 0, 500 x 298151

Ho:Ni
0,500 x GHSERHo + 0,500 x GHSERNi

—49153,493 +7,8070661 x T

HoNi, (Ho)g,333 : (Ho :Ni)o,667 GEZT{?, -0,333 x 298'15HIZCOP‘A3 =

GHSERHo + 10000

hcp_A3

HoNi 298,151y cc_Al 298,15
Gon? — 0,333 x 29815 ©4 — 0,667 x 29815 77 =

Ho:Ni
0,333 x GHSERHo + 0,667 x GHSERNi

—43922,998 + 4,6890000 x T

HoNi;
Lot i = 32000 +8 x T

hcp_A3

HoNis (Ho)o,250 : (N)o, 750 GHONE _ 0,750 x 298151/ €A1 _ 0, 250 x 298 151"

Ho:Ni

0,250 x GHSERHo0 + 0,750 x GHSERN
—41469,053 +5,3658079 x T

Ho,Niy (Ho)o.222 : (Ni)o,778 GHoeNiT_ () 99 x 29815/ €A _ g 778 5 29815 1P-A3 _
0,222 x GHSERHo0 + 0,778 x GHSERN
—40674,717 +6,0498853 x T

HoNis (Ho)o,167 : (Ni)o.833 GHoNis _ 0,167 x 29815/ A1 _ 0,833 x 2981523 _
0,167 x GHSERHo + 0,833 x GHSERN
—~35569,712 +5,7631969 x T

Ho,Ni; (Ho)o,105 : (Ni)o.go5 GHoeNi_ ) 105 x 29815/ AL _ 0, 895 x 298.15/1P-A

0,105 x GHSERHo + 0,895 x GHSERN

—23178,496+3,859 x T

(Va)* : Lacune.

Toutes les valeurs des parametres thermodynamiques énumérés dans le tableau 4.8 doivent
étre utilisés pour calculer la bonne température. Dans la figure 4.9b, un zoom montre la plage
d’homogénéité du composé HoNi, (non-steechiométrique en Ho), et comparée aux données
expérimentales. La forme du domaine calculé du composé intermétallique HoNi, est due au
modele utilisé dans le logiciel Thermo—Calc [Sundman et al., 1985]. Lorsque la température di-
minue, ce domaine se rétrécit, mais conserve sa limite 0,667 at. Ni. A haute température (T =
1050 °C), I'extension de la gamme d’homogénéité est en bon accord avec les données expéri-
mentales de Huaiying et al. [Huaiying et al., 1991] (comprises entre 0,655 a 0,667 at. Ni).
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TABLEAU 4.7 — Températures de Curie expérimentales et moments magnétiques expérimentaux des com-

posés intermétalliques du systéme Ni-Ho.

Phases Température de ~ Moment magnétique, pg Références

Curie, °C mol~ !, at™L,
Ho3Ni 20,0 (Tneger) 7,30 [Buschow, 1977]
HosNi, 33,0 10,90 [Dong et al., 2011]
HoNi 37,5 10,70 [Blanco et al., 1995]

39,2 - [Blanco et al., 1995]

37,0 — [Gignoux et al., 1973]

56,0 8,27 [Buschow, 1977]
HoNi, 16,0 - [Gignoux et al., 1975]

16,0 (paramag.) — [Gignoux et al., 1975]

13,4 7,55 [Gignoux et al., 1975]

22,0 8,40 [Farrell & Wallace, 1966]

20,0 (paramag.) 8,80 [Buschow, 1977]
HoNij 66,0 7,84 [Buschow, 1977]
HoNis 23,0 — [Dong et al., 2011]

4,20 - [Kayzel, 1997]

20,50 7,50 [Buschow, 1977]
Ho,Niy 70,0 6,28 [Buschow, 1977]
Ho,Ni; 162 12,20 [Pop et al., 1993]

611 13,80 (paramag.) [Pop et al., 1993]

— 15,40 (calc.) [Pop et al., 1993]

162 13,0 [Buschow, 1977]
Nifcc_ Al 633 0,52 [Dinsdale, 1991]
Nibcc A2 575 0,85 [Dinsdale, 1991]
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TABLEAU 4.9 — Réactions invariantes dans le systeme Ni-Ho. Comparaison entre les données expérimen-
tales de Huaiying et al. [Huaiying et al., 1991] et celles calculées aprés I'optimisation en utilisant le mo-

dele de Redlich-Kister.
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Réaction Compositions Tempér-  Référence
respectives des ature, °C
phases (at. % Ni)

Lig= Ho 0,00 0,00 - 1474 [Huaiying et al., 1991]
0,00 0,00 - 1474 Ce travail

Liqg + Ho = HosNi 29,0 0,00 25,0 750 [Huaiying et al., 1991]
25,63 0,00 25,0 741 Ce travail

Lig = HosNi + HopNiz_LT 30,0 25,0 40,0 720 [Huaiying et al., 1991]
28,13 25,0 40,0 733 Ce travail

Ho,Ni3_LT = Ho,Nizg_HT 40,0 40,0 - 760 [Huaiying et al., 1991]
40,0 40,0 - 758 Ce travail

Lig + HoNi = Ho,Nis_HT 38,0 50,0 40,0 970 [Huaiying et al., 1991]
39,44 50,0 40,0 968 Ce travail

Lig = HoNi 50,0 50,0 - 1060 [Huaiying et al., 1991]
50,0 50,0 - 1060 Ce travail

Lig = HoNi + HoNi, 54,0 50,0 65,6 975 [Huaiying et al., 1991]
53,55 50,0 65,9 1049 Ce travail

Liq + HoNi3 = HoNi, 63,0 75,0 66,7 1195 [Huaiying et al., 1991]
64,00 75,0 66,7 1195 Ce travail

Liq + Ho7Niy, = HoNis 70,0 77,8 75,0 1285 [Huaiying et al., 1991]
70,19 77,8 75,0 1285 Ce travail

Liq + HosNi = Ho7Niy 74,0 83,3 77,8 1320 [Huaiying et al., 1991]
75,87 83,3 77,8 1320 Ce travail

Liqg = HosNi 83,3 83,3 - 1370 [Huaiying et al., 1991]
78,3 - 77,8 1370 Ce travail

Liq + HosNi = Ho;7Niy 92,0 83,3 89,5 1290 [Huaiying et al., 1991]
91,93 83,3 90,5 1290 Ce travail

Lig = Ho;7Niy + fcc_Al 93,0 89,5 100 1280 [Huaiying et al., 1991]
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93,14 89,5 100 1290 Ce travail
Liq = fcc_Al 100,0 100,0 - 1455 [Huaiying et al., 1991]
100,0 100,0 - 1455 Ce travail
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Les enthalpies de mélange intégrales calculées (HMR) de la phase liquide aux tempéra-
tures 1500, 1760 et 2000 K sont superposées (ligne continue) et présentés dans la figure 4.10.
Le minimum de la courbe symétrique est observé a xn;) = 0,5 et HMR = —38000 J. mol 1. at™!.
Cette valeur est en accord satisfaisant avec celle donnée par Nikolaenko et Beloborodova [Niko-
laenko & Beloborodova, 1991]. Les courbes de I'énergie libre de Gibbs (GMR) calculées a 1500
K (ligne en pointillés) et 2000 K (ligne continue) different lorsque la température T augmente,
AG=AH-T x AS diminue comme attendu, a cause du terme T x A S avec A S qui est négatif.

Dans le tableau 4.6 et la figure 4.11 nous avons comparé les enthalpies HMR (ligne conti-
nue) et les énergies libres de Gibbs GMR (ligne discontinue) calculées des neuf composés avec
certains données expérimentales de Guo et Kleppa [Guo & Kleppa, 1998], prédites (ligne poin-
tillée) [Niessen et al., 1988] et calculées a partir de [Debski ef al., 2014].

La méthode de Miedema permet d’avoir des valeurs approximatives des enthalpies lors-
gu’aucune donnée expérimentale n’est disponible pour une phase.

Les entropies de formation SMR (trait plein) et les capacités calorifiques Cp (trait en poin-
tillés) des différents composés stoechiométriques sont également indiquées dans le tableau 4.6
et la figure 4.12. On notera que seulement cinq valeurs expérimentales ont été déterminées :
quatre par DSC pour HoNi et HoNi5 par [Guo & Kleppa, 1996, 1998] et la cinquieme par FEM
pour HoyNi;7 [Gozzi & lervolino, 2005].

Nous avons interpolé quelques parametres thermodynamiques pour avoir une valeur de
départ raisonnable pour commencer I'optimisation (voir le tableau 4.6).

Nous avons vérifié que lorsque la phase liquide est suspendue lors du calcul du diagramme
de phases, a des températures élevées, les composés intermétalliques disparaissent et les solu-
tions solides terminales bcc_A2 (Ho), fcc_Al (Ni) existent respectivement dans les cotés riches
en Ho ou Ni [Dinsdale, 1991], tandis qu’entre ces domaines monophasés, le domaine biphasé
[(bcc_A2) Ho + (fcc_Al) Ni] est stable comme prévu (voir la figure 4.13).
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FIGURE 4.9 - Partie agrandie du diagramme de phases Ho-Ni calculé dans le c6té riche en Ho (a) et
montrant le domaine d’homogénéité de la phase HoNi, (sous-steechiométrique en Ho) entre 0,655 a

0,667 at. Ho (b).

4.2.5 Conclusion

Un ensemble cohérent de parametres thermodynamiques a été établi pour les différentes
phases du systeme Holmium-Nickel qui ne I’avaient pas eu auparavant (par optimisation puis
calcul). Unbon accord a été obtenu entre le diagramme de phases expérimental et celui calculé.
Un accord satisfaisant a été également obtenu entre les enthalpies, les entropies et les capaci-
tés caloriques expérimentales et calculées. D’autres données expérimentales sont nécessaires,
notamment en ce qui concerne les enthalpies intégrales ou partielles de mélange de la phase

liquide afin d’améliorer le présent travail.
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FIGURE 4.10 — Enthalpies intégrales de mélange de la phase liquide calculées a T = 1500 K et 2000 K (ligne
en pointillées). Energies libres de Gibbs de la phase liquide calculées a T = 1500 K (ligne discontinue), a T
=2000K (ligne continue) comparées aux résultats expérimentaux * et O de [Nikolaenko & Beloborodova,
1991] (les états de référence sont : Ho liquide et Ni liquide).
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FIGURE 4.11 - Comparaison des enthalpies de formation et énergies libres de Gibbs calculées des neuf
composés intermétalliques avec les données expérimentales. HMR calculée avec les présentes données
(ligne continue avec A), HMR prédites a partir du modele de Miedema [Debski et al., 2014] (ligne en
pointillée avec v7), GMR calculée avec les présentes données (line discontinue avec [1). (+) donnée cal-
culée de PHo3Niy; (¢) donnée expérimentale de [Guo & Kleppa, 1998] avec | est la faible incertitude
d’erreur sur HoNi et HoNis ; (X) (HMR par DSC) [Guo & Kleppa, 1998] ; (O) mesuré par le biais FEM par
Gozzi et Iervolino [Gozzi & Iervolino, 2005].
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termétalliques du systéme Ho—-Ni.
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FIGURE 4.13 - Diagramme de phases Ho-Ni calculé lorsque la phase liquide est suspendue.
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4.3 Systemes Ni-Yb et Ni-Eu

4.3.1 Introduction

Face aux énormes difficultés expérimentales d’obtention d’'un échantillon compact non-
oxydé, de travailler avec des alliages liquides liés aux pressions de vapeur élevées et de I’agres-
sivité chimique des matériaux d’étalonnage et celles qui constituent les creusets, les deux sys-
temes Ni-Yb et Ni-Eu restent moins étudiés par rapport aux autres systemes composés d'un
métal appartenant a la famille des lanthanides (Ln) et d'un métal de transition. La pression
de vapeur des lanthanides (Ln) liquides est assez élevée, pour 'Yb elle atteint 10 Pa 4 la tem-
pérature T = 993 °C et 1830 Pa a la température de fusion d’Ytterbium, pour 'Eu 10* Pa a la
température T = 1179 °C et 155 Pa a la température de fusion d’Europium. Par conséquence,
les propriétés physico—chimiques de ces deux systémes restent peu étudiées et ses utilisations
pratiques demeurent au—dela de toute considération [Haynes, 2013].

4.3.2 Evaluation des données expérimentales
Systéme Ni-Yb

Les données expérimentales sur le systéme Ni-Yb sont limitées. En utilisant XRD, Buschow
[Buschow, 1972] a étudié les cinq composés intermétalliques du systeme binaire Ni-Yb : NiYb
(_LT et _HT), Ni»Yb, Ni3Yb, Ni5sYb et Ni;;Yb,. Par la suite, Palenzona et Cirafici [Palenzona & Ci-
rafici, 1973] ont déterminé le diagramme de phases du systeme Ni-Yb par XRD, ATD et EPMA.
Dans le travail de Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973], les deux composés NiYb
et Ni3Yb naissent selon des fusions congruentes aux températures 1035 °C et 1310 °C, respec-
tivement, tandis que NiYb montre une transformation polymorphique NiYb_HT = NiYb_LT
a 1000 °C. Les composés Ni,Yb, Ni5;Yb et Ni;;Yby naissent par des réactions péritectiques aux
températures 1255, 1295 et 1245 °C, respectivement. Trois réactions eutectiques ont été défi-
nies : Lig = fcc_Al + Nij;Yby a 1230°Cet 7,5 at. % Yb, Liq = Ni,Yb + NiYb_LT a 990 °C et 46,0
at. % Yb et Lig = NiYb + fcc_A1 a 790 °C et ~ 98,0 at . % Yb. Selon [Palenzona & Cirafici, 1973],
de 55 a 90 at. % Yb, Yb et NiYb donnent lieu a I'état liquide, a un écart de non—miscibilité qui
s’étend au—dessus de 1025 °C.

Les structures cristallines des phases présentes dans le diagramme de phases Ni-Yb sont
rapportées dans le tableau 4.10. Les structures cristallines des phases NiYb et Ni»Yb ont été
confirmées par [Ensslen et al., 1983], mais aucun détail n’a été donné. La structure cristalline
de la phase NiYb_HT observée par [Buschow, 1972] n’a pas été déterminée expérimentalement.

Tres récemment, Berezutskii et al. [Berezutskii et al., 2014] ont publié un important travail
expérimental par le biais de DSC, qui a consisté a déterminer les enthalpies de mélange de
la phase liquide des deux systemes Ni-Yb et Ni-Eu, et a calculer des grandeurs thermodyna-
miques dans une large gamme de températures et de composition atomique (at. % Yb). En se
basant sur les résultats obtenus dans le précédent travail et d'une point de vue thermodyna-
mique, Berezutskii et al. [Berezutskii et al., 2014] a vérifié les diagrammes de phases des deux
systemes Ni-Yb et Ni-Eu déterminés par Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973] et
Tung et Nash [Tung & Nash, 1989], respectivement.

Le diagramme de phases proposé par Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973] a
été révisé par Nash [Nash, 1989]. les résultats trouvées sont en coincidence sauf la réaction
eutectique Liq = NiYb_LT + fcc_A1l, qui est rapporté a 805 °C au lieu de 790 °C. Les détails des
différentes réactions invariantes dans le systeme Ni-Yb sont présentés dans le tableau 4.11.

Berezutskii et al. [Berezutskii et al., 2014] ont suggéré un modele établi par [Kubaschewski
et al., 1967] afin de déterminer les entropies de mélange d’exces AS®*P. Selon ce modele, ces
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derniéres sont proportionnelles aux enthalpies de mélange AH®*? dans toute la gamme de
composition selon I'équation semi-empirique : AS**? = AH x 6,5 x 10> K~!. Les valeurs obte-
nues confortent remarquablement avec le diagramme de phases calculé selon les modeles de
[Berezutskii et al., 2014] et celles prises a partir de la littérature.

Berezutskii et al. [Berezutskii ef al., 2014] ont déterminé les activités des composés intermé-
talliques présentes dans le systeme Ni-Yb a T = 1600 K.

Aprés une analyse des diagrammes de phases similaires a Ni-Yb, c-a-d. Ni-Ln (Ln = La [Oka-
moto, 2002], Ce [Okamoto, 2009], Pr [Pan & Nash, 1989], Nd [Pan & Zheng, 1985], Sm [Borzone
et al., 2001], Gd [Pan et al., 1986], Dy [Jian-xuan & Chun-Zheng, 2005], Ho [Huaiying et al.,
1991], Er [Buschow, 1968] et Tb [Okamoto, 2005]), Berezutskii et al. [Berezutskii et al., 2014],
a conclu que le diagramme de phases proposé par Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici,
1973] montre des situations discutables.

Selon cet auteur, si nous sommes d’accord avec le point de vue de Palenzona et Cirafici
[Palenzona & Cirafici, 1973], les composés de prédominance importante en nickel devraient
contenir Yb de valence 3, similaire aux autres lanthanides, et les propriétés de ces composés
peuvent étre pas tres différentes de celles des composés analogues présentes dans les lantha-
nides voisins. Mais I’analogie compléte n’est pas prévue, car le processus d’élévation de valence
d’Yb a 3 est défavorable énergétiquement.

Régulierement, il devrait étre prévu une diminution de la stabilité des phases solides conte-
nant de grande quantité d’Yb, par rapport aux autres lanthanides. En revanche, il est indiqué
par Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973], que le composé NizYb est le plus réfrac-
taire dans le systeme Ni-Yb, alors que pour tous les autres systemes Ni-Ln, les composés NisLn
sont les plus réfractaires. Ce fait rend les résultats obtenus dans I’étude de Palenzona et Cirafici
[Palenzona & Cirafici, 1973] douteux.

Il'y a deux faits qui s’opposent a la fusion congruente de NizYb a 1310 °C :

* Premierement, si ce point prend une telle place sur le diagramme de phases, le liqui-
dus dans la plage de composition 0,25 < xy; < 0,50 devrait étre trés raide. A partir des
considérations thermodynamiques, cela peut indiquer un tres faible effet exothermique
durant la formation des phases solides Ni3Yb et Ni»Yb, sinon les activités des composés
doivent étre changées brusquement dans cette gamme de composition (cela est équi-
valent a une valeur trés grande de d>G/d x%b). Selon Brutti et al. [Brutti ez al., 2002], A sH(
NipYb) = -32,0 et AyH(NigYb ) = —26,0 kJ. mol'. at™!,, ce sont des effets exothermiques
importants par rapport aux alliages Ni-Ln liquides de 1a méme composition. Et le chan-
gement brusque dans les activités des composantes dans cette gamme de compositions
(équivalent a la forte affinité entre les composants) est extrémement improbable, puisque
cette région est voisine de la gamme de démixtion de la phase liquide, ot les activités des
composants ne changent pas avec la concentration, et la pente de la courbe de liquidus
devient horizontale pour aller vers la spinodale.

* Deuxiemement, un probleme d’interaction de la fusion du composé Ni-Yb (a xy, <0, 25)
avec des creusets de molybdene a été discuté par Nash [Nash, 1989]. Il est connu que les
lanthanides ne dissolvent pas le molybdene, tandis que le nickel forme un eutectique a
XMo = 0,33 ainsi que le composé MoNi [Massalski et al., 1990]. La contamination des al-
liages a base de molybdéne dans les expériences de Palenzona et Cirafici [Palenzona &
Cirafici, 1973] devrait étre importante non seulement pour xy; < 0,25, mais aussi pour
0,25 < xyp < 0,5, parce que l'activité du nickel est encore assez élevée dans cette gamme
de composition. Ainsi, le liquidus dans la gamme 0,25 < xyj; < 0,50 déterminée par Pa-
lenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973], ne peut étre considéré comme fiable.
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Par conséquent, Berezutskii et al. [Berezutskii ef al., 2014] ont présenté le liquidus du dia-
gramme de phases du systeme Ni-Yb montré dans la figure 4.14 en comparaison avec celui
déterminé par Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973].

TABLEAU 4.11 — Réactions invariantes dans le systéme Ni-Yb. Comparaison entre les différentes don-
nées expérimentales et celles calculées apres les deux optimisations I et II en utilisant les polynémes de

Redlich—Kister.

Réaction Compositions Tempé- Référence
respectives des rature,
phases (at. % Yb) °C
Lig = fcc_Al + Ni;7Yb, 8,0 0,00 10,5 1230 [Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
7,3 0,00 10,5 1222 [Berezutskii et al., 2014]
8,0 0,00 10,5 1235 Ce travail'
7,2 0,00 10,5 1185 Ce travail!l
Liq + NisYb = Ni;7Yb, 8,5 16,67 10,5 1245 [Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
10,5 16,67 10,5 1245 [Berezutskii et al., 2014]
10,0 16,67 10,5 1247 Ce travail'
10,5 16,67 10,7 1215 Ce travail!
Lig + NisYb = NisYb 15,2 25,0 16,67 1295 [Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
- 25,0 16,67 - [Berezutskii et al., 2014]
1,2 250 16,67 1244 Ce travail!
- 25,0 16,67 1138,7 Ce travaill
Lig = Ni5;Yb - - [Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
16,67 - 1300 [Berezutskii et al., 2014]
16,67 16,67 - 1300  Ce travail'
16,67 16,67 - 1277 Ce travail!
Lig = NizYb 25,0 - 1310 [Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
16,67 - 1300 [Berezutskii et al., 2014]
24,8 - 1314 Ce travail'
- - Ce travail'!
Liq + NisYb = NisYb 15,2 - - 1295 [Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
28,00 16,67 25,00 1173 [Berezutskii et al., 2014]
20,50 16,67 25,00 1272 Ce travail'
_ _ - - Ce travail"l
Lig + NisYb = NiYb 34,5 25,0 0,667 1255 [Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
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Liq = NiYb_HT

NiYb_LT = NiYb_HT

Lig = Ni2Yb + NiYb_LT

Lig#1 =Liq#2 +

NiYb_LT

Haut point du
monotectique

Lig = fcc_Al + NiYb_LT

Liq = NiYb_LT

43,6
30,9
40,6
50,0
50,0
50,0
50,0

50,0

50,0

45,5

48,2
47,8
53,60
53,60
55,00
52,70
75,0
67,5
98,00
98,10
98,20

98,60

25,0
25,0
25,0
50,0
50,0 -
50,0 -
50,0 -

50,0

50,0

33,3

33,3
33,3
90,90
90,90
91,60

87,00

100,0
100,0
100,0

100,0

0,667
0,667
0,667

50,0

50,0
50,0

50,0
50,0
50,0
50,0
50,0

1057
1248
1057
1035
1035
1026
1030

1000

998

990
1025
1030
1025
1033
1016
1030
1230
1249
805
805
805
807

1030,5

[Berezutskii et al., 2014]
Ce travail'

Ce travail I

[Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
[Berezutskii et al., 2014]

Ce travail'

Ce travail”l

[Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
[Berezutskii et al., 2014]

Ce travail'

Ce travail”l

[Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
[Berezutskii et al., 2014]

Ce travail'

Ce travail”l

[Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
[Berezutskii et al., 2014]

Ce travail'

Ce travail”l

[Berezutskii et al., 2014]

Ce travail'

[Nash, 1989; Palenzona & Cirafici, 1973]
[Berezutskii et al., 2014]

Ce travail'

i

Ce travai

Ce travail!

Les propriétés magnétiques des phases intermédiaires dans le systeme Ni-Yb ont été étu-
diées expérimentalement par [Bleaney, 1963a,b; Carfagna & Wallace, 1968; Klaasse ef al., 1977;
Nesbitt ef al., 1962; Nowik & Dunlap, 1973] et théoriquement par [Nowik et al., 1967].

Brutti et al. [Brutti er al., 2002] ont rapporté les enthalpies de formation a T= 298 K pour
les composés solides : Nij;Yb, NisYb, NizYb, Ni,Yb et NiYb au moyen des mesures tensimé-
triques KEM (Knudsen effusion-mass spectrometry et Knudsen effusion-weightloss) et DSC.
Cependant, I'enthalpie de formation de la phase Ni,Yb rapporté par Borzone et al. [Borzone
et al., 1995] est plus grande que celle obtenue par Brutti et al. [Brutti et al., 2002]. Miedema et al.
[Miedema et al., 1977] et Bayanov et al. [Bayanov, 1973] ont calculé les valeurs des enthalpies
de formation des composés du systeme Ni-Yb. Les données expérimentales de [Brutti et al.,
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FIGURE 4.14 — Diagramme de phases évalué du systeme Ni-Yb présenté par Berezutskii et al. [Berezutskii
et al., 2014] (ligne continue en gras) en comparaison avec celui expérimental de Palenzona et Cirafici
[Palenzona & Cirafici, 1973] (ligne en pointillée).

2002] ont été utilisées pour évaluer les parameétres thermodynamiques de la présente modéli-
sation. Ces données sont collectées a partir de la littérature dans le tableau 4.12. Les données
calculées par Berezutskii et al. [Berezutskii er al., 2014] concernant les enthalpies et entropies
de formation sont aussi répertoriées dans le tableau 4.12.

Selon Berezutskii et al. [Berezutskii ef al., 2014], les enthalpies de formation mesurées par
Brutti et al. [Brutti et al., 2002] sont douteuses. La valeur maximale des enthalpies de formation
(de —30 a —32 kJ. mol~!.) selon [Brutti ef al., 2002] est attribuée au composé Niy Yb. Ce nombre
est trois fois supérieur a la valeur absolue de I'’enthalpie de mélange pour la méme composi-
tion, et il est excessivement déplacé vers Yb (alors que le minimum des enthalpies intégrales
de mélange a été observé a xy, = 0,24). De plus, puisque les températures de fusion des com-
posés intermétalliques sont égaux, les valeurs les plus négatives des enthalpies et entropies de
formation correspondent aux composés de composition de liquidus moins raides.

Systéme Ni-Eu

Par le biais d’ATD, XRD, EPMA et mesures de dureté, Savitskii et al. [Savitskii et al., 1967] ont
étudié le diagramme d’équilibre entre phases du systeme Ni-Eu. Dix alliages contenant de 0 a
4 at. % Eu et un alliage contenant environ 19 at. % Eu ont été préparé a partir d’électrolytique
du Ni et Eu contenant < 0,23 wt. % d’'impuretés. Deux composés ont été établies dans ces deux
gammes de composition : Ni;7Eu, et NisEu. La formation péritectique proposée de Ni;7Eu, n'a
pas été discutée ou documentée par les preuves thermiques ou métallographiques par [Savitskii
etal, 1967]. En remarquant que |’alliage contenant environ de 19 at. % Eu fondu a 1440+ 10 °C,
[Savitskii et al., 1967] suppose que NisEu fond d’'une maniére congruente pres de cette tempé-
rature. Avant les travaux de [Savitskii et al., 1967], Chechernikov et al. [Chechernikov et al., 1965]
ont utilisé I'électrolytique Ni (pur 99,9 at. %) et Eu contenant moins de 0, 1 at. % Sm et Gd, 0,075
at. % Ca, 0,01 at. % Fe, 0,005 at. % Cu et 0,04 at. % Ta, a indiqué que la réaction eutectique Liq
= (Ni) + Ni;7Euy se faita 1190 + 10 °C au lieu de 1200 + 10 °C [Savitskii et al., 1967]. La compo-
sition de cette réaction a été estimée a environ de 5 a 6 at. % Eu. Le liquidus comprise entre 0
et 4 at. % Eu dans ce systéme a été établi et représenté par une ligne continue, alors que le reste
n'a pas été déterminée. Alliages avec 0,3 at. % Eu, trempé a 1100 °C avaient une parametre de
maille de Ni égale a 0,35216 nm, par rapport a 0,35211 nm pour Ni pur [Savitskii et al., 1967]
c’est a dire une expansion de 0,014 %. Par conséquent, la solubilité maximale d’Eu dans (Ni)
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est conclu d’étre moins de 0,3 at. %. Eua 1100 °C et atteint le zéro a la température ambiante.
Chechernikov et al. [Chechernikov et al., 1965] ont obtenu les mémes résultats en utilisant XRD
et des analyses microstructure. Ils ont déterminé que le composé Ni;;Eu, est le plus réfrac-
taire, ce qui a été confirmé par [Savitskii et al., 1967] et [Terekhova, 1967]. Le composé NisEu
a été signalée par [Kripyakevich & Gladishevskii, 1966] et confirmée par [Palenzona, 1967; Sa-
vitskii et al., 1967; Terekhova, 1967]. Selon [Gavra et al., 1985] une compilation des parameétres
de maille du composé NisEu a montré des différences entre les chercheurs qui pourraient sug-
gérer que le composé NisEu a une gamme de solubilité solide. Les efforts pour produire NiEu
par [Moriarty et al., 1966] ont été infructueuses. [Olcese, 1973] dans son étude sur les systemes
RE-T, (ou T est un élément du groupe 8) n'a pas trouvé le composé NizEuy.

TABLEAU 4.12 — Comparaison des enthalpies et entropies de formation calculées et mesurées des com-
posés intermétalliques du systéme Ni-Yb.

Composés  Enthalpies de Entropiesde  Technique Tempé- Références
intermé- formation, kJ. formation, J. utilisée rature,
talliques mol~!. at™! K~!. mol™! K
Ni;7Yb, -12,70 - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
—-13,90+0,30 - KEM 990 [Brutti et al., 2002]
-13,85 35,07 OptimisationI 298,15 Ce travail
—13,15 33,33 OptimisationII 298,15  Ce travail
—14,80 -2,50 DSC 298 [Berezutskii et al., 2014]
—-17,00+0,10 1,96 +£0,07 FEM 298,15 [Di Pascasio et al., 2002]
NisYb -20,20 - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
-16,40 - Calcul 990 [Bayanov, 1973]
—-20,90+4,0 - KEM 298,15  [Brutti et al., 2002]
—22,56 35,96 OptimisationI 298,15 Ce travail
—20,47 33,50 Optimisation II 298 Ce travail
-22,0+0,10 —4,00 DSC 298 [Berezutskii et al., 2014]
NizYb —28,80 - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
—26,00+4,8 - KEM 990 [Bayanov, 1973]
—26,45 39,75 OptimisationI 298,15 Optimisation II
—23,42 33,98 OptimisationII 298,15  Ce travail
—24,80 -6,00 DSC 298 [Berezutskii et al., 2014]
Ni, Yb —33,60 - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]
-30,0 - DSC 298 [Borzone et al., 2001]
-32,0+4,6 - KEM 298,15  [Brutti et al., 2002]
-31,20 40,31 OptimisationI 298,15 Ce travail
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-22,07 36,47 Optimisation I 298 Ce travail

-23,30 -5,30 DSC 298 [Berezutskii et al., 2014]
NiYb_LT -27,80 - Prédiction 298,15 [Niessen et al., 1983]

-28,0+2,0 - DSC 298 [Brutti et al., 2002]

-28,13 - KEM 298,15  Ce travail

-17,28 40,31 OptimisationI 298,15 Ce travail

—-18,80 36,47 Optimisation II 298 [Berezutskii et al., 2014]
NiYb_HT —23,45 - OptimisationI 298,15 Ce travail

-17,28 - Optimisation II 298,15  Ce travail

_ - - - [Berezutskii et al., 2014]

Ces résultats ont été prises par Tung et Nash [Tung & Nash, 1989] Pour dessiner un dia-
gramme de phase partielle. Ning et al. [Ning et al., 1989] ont trouvé une phase intermédiaire
supplémentaire nommée NiyEu. Ainsi, Okamoto [Okamoto, 1992a] a construit le diagramme
de phase dans toute la gamme de concentration, voir la figure 4.15 (ligne en tiretés). La forma-
tion péritectique du composé Ni,Eu est basée sur la similitude supposée avec le systeme Ni-Yb.
Le composé Ni3Yb existe dans le systeme Ni-Yb, mais I'existence du composé NizEu n’a pas été
signalée. Probablement, NisEu est méta—stable, car le point de fusion du composé NisEu est
beaucoup plus élevé que celui du composé NisYb. La région entre NioEu et (Eu) est provisoire-
ment établi en supposant la similitude avec le systeme Ni-Yb. L'existence du composé NiEu et
la gamme d’'immiscibilité liquide doit étre confirmée. La pente initiale de liquidus du (Ni) est
modifié dans la figure 4.15 (ligne pointillée), car selon Okamoto [Okamoto, 1992a], il était trop
raide dans le diagramme de phase proposé par [Tung & Nash, 1989].

Selon Berezutskii et al. [Berezutskii et al.,, 2014], le diagramme de phase du systeme Ni-
Eu évalué par Okamoto [Okamoto, 1992a], présent des situations incertaines. En particulier, la
température d’eutectique le plus proche du nickel qui semble étre fortement erronée (1200+ 10
°C). Thermodynamiquement, une telle pente de la courbe de liquidus signifierait que I’affinité
du nickel dans I'europium est extrémement élevé, dépassant bien les parametres analogues
pour le reste des systemes Ni-Ln. Cependant, I'expérience dit le contraire, méme les effets exo-
thermiques de mélange d’europium dans cette région sont assez grande (—80 ... —60 kJ. mol™1),
ils restent inférieures deux fois par rapport aux autres lanthanides (sauf I'Yb) [Berezutskii &
Ivanov, 2009; Nikolaenko & Vlasova, 1992]. En raison des faibles interactions dans le systeme
Ni-Eu, Berezutskii et al. [Berezutskii et al., 2014] a reporté que le composé NisEu ne devrait pas
étre le plus réfractaire comme indiqué par Okamoto [Okamoto, 1992a]. Par conséquence, les
valeurs trouvées par Berezutskii et al. [Berezutskii ef al., 2014] pour les deux réactions précé-
dentes sont : pour I'eutectique : Teyrecrique = 1273 K et xg,, = 0,07 at. et pour la fusion de NisEu
T fusion = 1397 K.

Le liquidus du diagramme de phases du systeme Ni-Yb tracé par Berezutskii et al. [Berezuts-
kii et al., 2014] est montré dans la figure 4.14 en comparaison avec celui déterminé par Tung et
Nash [Tung & Nash, 1989] et évalué par Okamoto [Okamoto, 1992a].

Dans le diagramme de phase publiée par Berezuskii et al. [Berezutskii et al., 2014], il y a deux
points que nous avons remarqué :

* Dans I'équilibre eutectique a T = 1275 °C, quatre phases sont concernés : (Ni, fcc_Al, Liq,
Eu,Ni;7 et EuNis. Nous pensons qu'’il existe deux réactions, une eutectique Liq = (Ni)
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FIGURE 4.15 — Diagramme de phases évalué du systeme Ni—Eu présenté par Berezutskii et al. [Berezutskii
et al., 2014] (ligne continue en gras) en comparaison avec celui expérimental de Tung et Nash [Tung &
Nash, 1989] (ligne en pointillée).

fcc_A1 + Nij7Euy et une péritectoide Ni;7Eup, = NisEu + fcc_Al. Les températures de ces
deux réactions invariantes sont décalées d’environ 1 °C.

* Latempérature de fusion congruente de la phase NiEu peut étre supérieure de 1 ou2 °C a
la température 1095 °C d’eutectique Liq (environ 50,1 at. Eu %) = NiEu (50 at. % Eu) +
Liquid # 1 (environ 50,2 % at. Eu).

Les données des structures cristallines du systeme Ni-Eu sont énumérés dans le tableau
4.10. En utilisant XRD, Gschneidner et Calderwood [Gschneidner Jr & Calderwood, 1986] ont
rapporté que le métal Eu pur a un volume atomique égal 28,979 cm?® / mol., une densité égale a
5,244 g / cm® et un rayon métallique moyen égal a 0,20418 nm. Oliver et al. [Oliver et al., 1978]
ont trouvé Eu dans NisEu étre trivalent, et le composé ne montre aucune preuve de I'ordre ma-
gnétique a T = 2,6 K. En raison de la similitude chimique entre Ca et Eu, les deux composés in-
termétalliques Ni5Ca et Nis Eu ont la méme structure et le méme volume de cellule et présentent
des compositions chimiques et des propriétés physiques semblables [Gavra ef al., 1985].

Tung et Nash [Tung & Nash, 1989] et Chechernikov et al. [Chechernikov et al., 1965] ont
étudié les propriétés magnétiques des alliages Ni—-Eu entre 300 et 1000 °C. La valeur réciproque
du sensibilité spécifique 1 / x estlinéaire dans une large plage de températures. Seulement a des
températures tres élevées, elle commence a se stabiliser. Le composé Ni;7Eu, a été également
produit, mais ses propriétés magnétiques n'ont pas été étudiés par [Chechernikov et al., 1965]
car il contient 1,0 at. % de Mo.

4.3.3 Résultats et discussion

Nous avons essayé de modéliser le systeme Ni-Yb pour les XLEMES Journées d’Etude des
Equilibres entre Phases JEEP 2014 —ou 40" edition of the Joint European days on Equilibrium
between Phases— (JEEP)2014, avant la publication de Berezutskii et al. [Berezutskii er al., 2014].
Nous présentons ici a titre de comparaison les calculs obtenus selon deux optimisations :

Optimisation I, en se basant sur les données expérimentales :

* Diagrammatiques : Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973] et Nash [Nash, 1989].
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* Thermodynamiques : [Bayanov, 1973; Borzone et al., 2001; Brutti et al., 2002; Di Pascasio
et al., 2002; Niessen et al., 1983].

Optimisation II, en se basant sur les résultats plus vraisemblables publiés par Berezuskii et
al. [Berezutskii et al., 2014].

Dans I'optimisation I, le diagramme de phase que nous avons calculé est en accord satisfai-
sant avec celui expérimental de Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973] et Nash [Nash,
1989] al’exception du :

mode de décomposition du composé NisYb qui nait selon une réaction eutectique au lieu
d’une réaction péritectique,

Ni;7Yb; et NioYb qui naissent selon des réactions péritectiques dégénérées,

réaction eutectique : Lig = Ni Yb + NiYb_HT qui se produit a une température peu éle-
vée.

Le diagramme de phases calculé est montré sur la figure 4.16. Un zoom de ce diagramme
de phases dans le coté tres riche en Yb est représenté dans la figure 4.17b. Un autre zoom mon-
trant les modes de décompositions des phases : Nij;Yby, Ni5sYb, NisYb, Ni,Yb et NiYb_HT est
représenté dans la figure 4.17a.
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FIGURE 4.16 — Diagramme de phases calculé du systeme Ni-Yb pendant I’optimisation I en comparaison
avec quelques points expérimentaux A de Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973].

Comme nous le verrons dans la figure 4.15 (ligne continue en gras selon Berezutskii et al.
[Berezutskii ef al., 2014]), le composé Ni;7Yb, se forme selon une réaction péritectique dégéné-
rée ce qui est en accord avec notre calcul.

Les enthalpies intégrales de mélange HMR et les énergies libres de Gibbs GMR de la phase
liquide ont été calculées a différentes températures 1000, 1500 et 1800 K (voir les figures 4.18a
et 4.18b).

Les enthalpies intégrales de mélange de la phase liquide dépend légerement de la tempéra-
ture due aux termes d’exces ajoutés T x InT. L'énergie libre de Gibbs, est d’autant plus négative
que la température est élevée, en raison du terme —-T x S (avec S est positif) dans GMR = HMR
—-T x SMR.
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FIGURE 4.17 — Parie agrandie du diagramme de phases calculé du systeme Ni-Yb pendant |'optimisation
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(b).
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FIGURE 4.18 — Enthalpies intégrales de mélange de la phase liquide, calculées aux températures 1000 K
(ligne continue), 1500 K (ligne tiretée) et 1800 K (petits points) (a). Energies libres de Gibbs de mélange
de la phase liquide, calculées aux températures 1000 K (ligne continue), 1500 K (ligne tiretée) et 1800 K
(petits points) (b).
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Les enthalpies de mélange intégrales calculées a T = 1500 K de la phase liquide sont présen-
tées dans la figure 4.19. Un accord satisfaisant est noté avec les résultats de [Berezutskii et al.,

2014].
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g -1E23_ _X( I quide calculées a T = 1500 K (ligne continue) com-
14 . . . parées aux celles A mesurées par [Berezutskii et al.,
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 2014] avec | est la barre d’incertitude d’erreur.
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Les enthalpies de formation des composés intermétalliques calculées sont en tres bon ac-
cord avec les données de la littérature [Bayanov, 1973; Borzone ef al., 2001; Brutti et al., 2002;
Di Pascasio et al., 2002; Niessen et al., 1983] (voir la figure 4.20 et le tableau 4.12). Nous avons
calculé les enthalpies HMR, entropies SMR de formation et énergies libre de Gibbs GMR des
deux phases NiYb_LT et NiYb_HT a 298,15 K. Les résultats sont classés dans le tableau 4.13. A
partir de ce dernier, nous remarquons que la phase a basse température NiYb_LT a une :

* enthalpie de formation plus négative,

* entropie de formation plus faible,

* énergie libre de Gibbs plus négative,

que la phase a haute température NiYB_HT. Ce qui justifie que la phase a basse température

NiYb_LT soit plus stable que la phase a haute température NiYb_HT a 298,15 K.

TABLEAU 4.13 — Enthalpies (kJ. mol™'.), Entropies (kJ. mol~!. K~!) de formation et énergies libres de Gibbs
(kJ. mol~1.) calculés des deux phases NiYb_LT et NiYb_HT a T =298,15 K.

Entropies de formation, Energies libres de

Phase Enthalpies de
formation, kJ. mol™! J.mol 1. K1 Gibbs, kJ. mol™!

NiYb_IT —-28,130 43,207 -41,013

NiYb_HT —28,054 43,267 —40,954

Lorsque la phase liquide est suspendue, le diagramme de phases du systeme Ni-Yb calculé
montre la disparition des composés intermétalliques a haute température et la solution solide
monophasée bcc_A2 existe sur toute la gamme de composition comme le montre la figure 4.21.
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Dans l'optimisation II, le diagramme de phase calculé du systeme Ni-Yb en se basant sur
les résultats de Berezutskii et al. [Berezutskii ef al., 2014] est présenté dans la figure 4.22a. Une
partie agrandie de ce diagramme de phases montrant le mode de décomposition de la phase
NiYb est présentée sur la figure 4.22b.

Berezutskii et al. [Berezutskii ef al., 2014] ont déterminé expérimentalement par le biais
DSC, dans la plage de températures allant de 1300 a 1750 K et a 1600 K dans toute la gamme
de composition, les enthalpies intégrales et partielles de mélange de la phases liquide et les
activités du Ni dans Yb et d’Yb dans Ni, respectivement.

Nous avons calculé les enthalpies intégrales de mélange de la phase liquide et comparé
les résultats obtenus a ceux déterminés par Berezutskii et al. [Berezutskii et al., 2014] (voir la
figure 4.23a). Contrairement a I'optimisation I, les enthalpies intégrales de mélange de la phase
liquide est indépendante de la température, les courbes tracées pour les températures 1000,
1500 et 1800 K sont en effet superposées.

Les enthalpies de formations calculées des composés intermétalliques sont présentées sur
la figure 4.20 et répertoriées dans le tableau 4.12. Un accord satisfaisant est noté avec les diffé-
rentes données expérimentales [Bayanov, 1973; Borzone et al., 2001; Brutti et al., 2002; Di Pas-
casio et al., 2002; Niessen et al., 1983].

Le tableau 4.14 répertorie les parameétres thermodynamiques optimisés selon les deux op-
timisations I et II.

Les énergies libres de Gibbs de mélange du liquide calculées ont la méme allure dans les
deux optimisations (voir la figure 4.23b). Cependant les GMR sont plus négative dans I'optimi-
sation I en raison des valeurs plus fortes des HMR.

Nous avons calculé les activités du Ni dans Yb et d’'Yb dans Ni a T = 1600 K en se basant
sur les parametres optimisés a partir de 'optimisation I. Le résultat en comparaison avec les
données expérimentales mesurées par Berezutskii et al. [Berezutskii et al., 2014] est montré sur
la figure 4.24a.

Les activités thermodynamiques que nous avons aussi calculé du Ni dans Yb et d'Yb dans
Ni a T= 1600 K, en se basant sur les parameétres optimisés a partir de I’optimisation II, sont pré-
sentées sur la figure 4.24b. Un bon accord est noté avec les données expérimentales mesurées
par Berezutskii et al. [Berezutskii et al., 2014].

En ce qui concerne le systeme binaire Ni-Eu, nous avons répertorié ses parametres thermo-
dynamiques optimisés dans le tableau 4.15. Le tracé du diagramme de phases de ce systéme
que nous avons obtenu avec la base de données optimisée est montré sur la figure 4.25a. Un
zoom dans le coin le plus riche en Ni est montré sur la figure 4.25b. Comme vous pouvez le
constater, il y a quelques divergences avec le diagramme de phases publié par [Berezutskii ef al.,
2014] en particulier dans la gamme d’immiscibilité de la phase liquide (0,1 < xy; < 0,4 at) a T=
1600 K.

Les enthalpies de formations calculées des quatre composés intermétalliques présents dans
ce systéeme sont désignées sur la figure 4.26 et répertoriées dans le tableau 4.16. Un accord sa-
tisfaisant est noté avec les différentes données expérimentales [Berezutskii et al., 2014; Cignini
etal., 2003].

Les réactions invariantes sont comparées avec celles expérimentales dans le tableau 4.17.
Les enthalpies de mélange intégrales calculées a T = 1600 K de la phase liquide sont présentées
dans la figure 4.27. En tenant en compte l'incertitude d’erreur, nous avons enregistré un bon
accord avec les mesures effectuées par [Berezutskii et al., 2014].

Nous avons aussi calculé les activités du Ni dans ’'Eu et d’Eu dans le Ni a T = 1600 K, et
comparé ces résultats avec les données mesurés par [Berezutskii et al., 2014]. Comme le montre
la figure 4.28, un accord satisfaisant a été obtenu.
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FIGURE 4.24 — Activités calculées de la phase liquide selon les deux optimisations I (a) et IT (b) du Ni dans
Yb (ligne continue) et d’Yb dans Ni (ligne tiretée) a T = 1600 K dans le systéme Ni-Yb comparées aux
données expérimentales [] et A de [Berezutskii et al., 2014].
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FIGURE 4.25 — Diagramme de phases calculé du systéeme Ni-Eu en comparaison avec quelques points
expérimentaux A de [Berezutskii et al., 2014] (a). Zoom de la parie la plus riche en Ni montrant la réaction
péritectoide et I'étendue du domaine du monotectique a la base(b).
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TABLEAU 4.15 — Parameétres thermodynamiques optimisés du systéme Ni-Eu (J. mol~!. at™!. et J. mol 1.

at”l. K.
Phase Format du modele  Parametres thermodynamiques,
en sous-réseaux Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948]

Liquide  (Ni,Eu); 0Ly = —22750 — 14,58 x T
'Ly = —40000+7,915 x T
2L = —17439 412,22 x T
3Ly = —28541 - 3,440 x T

foc Al (Ni,Ew); Va 0L = 200000
298,15Tﬁ\10i_:$z — 633, 298,155{:;;?\}1':\]61

bec A2 (Ni,Ew); Vak O e = 50000
298,15T£ ;273; - 575, 298,15%16;;\1226:\]61

Ni;7Euy Nio,g95 : EUo, 105 GNITEz _ () 895 x 29815/ AT _ () 105 x 29815172
0,895 x GHSERN +0, 105 x GHSEREu
~10650+0,25 x T

NisEu Nig,g33 : EUo, 167 GNBEL 0,833 x 298151/ ©-A1 0, 167 x 298150
0,833 x GHSERN +0, 167 x GHSEREu
~16000- 0,192 x T

Ni Eu Nig,667 : Euig 333 GNEZEU_ () 667 x 298155/ ©AT _ 0,333 x 29815 0¢A%
0,667 x GHSERN + 0,333 x GHSEREu
~17586,3 0,618 x T

NiEu Nig,500 : Eig,s500 GNIEL _ 0,500 x 29815/ ©A _ 0 500 x 29815002

Ni:Eu

0,500 x GHSERN: + 0,500 x GHSEREu

-17139-0,8325x T

(Va)* : Lacune.
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=104
_'1 2 .
“144 " FIGURE 4.26 — Enthalpies de formation des compo-
sés intermétalliques calculées pendant ce travail A
ES A comparés aux celles [] déterminées par [Berezutskii
18 0 0.2 ' 0 '8 1.0 et al., 2014; Cignini et al., 2003].
Ni Fraction molaire Eu Eu

-16 4

Enthalpies de formation, J. mol

2 ] ] ] |

| FIGURE 4.27 — Enthalpies de mélange de la phase li-

quide calculées a T = 1600 K (ligne continue) com-

: : : , parées aux celles A mesurées par [Berezutskii et al.,

0,2 0.4 0.6 0.8 1.0 2014] avec | est la barre d’incertitude d’erreur.
Fraction molaire Eu Eu

_.
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HMR (Lig#1+Liq#2), J. mol 1

-
M2
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TABLEAU 4.16 — Comparaison des enthalpies et entropies de formation calculées et mesurées des com-
posés intermétalliques du systéme Ni-Eu.

Composés Enthalpiesde Entropiesde  Technique Tempé- Références

intermé- formation, kJ. formation, J. utilisée rature,

talliques  mol~!. at™! K~!. mol™! K

Ni;7Eu, -9,9 -0,1 DSC 298,15 [Berezutskii et al., 2014]
—-48+4 2+0,2 FEM 910 [Cignini et al., 2003]
-9,0 37,79 Optimisation 298,15 Ce travail

NisEu -15,6 -0,1 DSC 298,15 [Berezutskii et al., 2014]
—14,47 41,19 Optimisation 298,15 Ce travail
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et Ni-Eu
Ni,Eu -15,6 -0,2 DSC 298,15 [Berezutskii et al., 2014]
—-16,36 49,55 Optimisation 298,15 Ce travail
NiEu -13 -0,2 DSC 298,15 [Berezutskii et al., 2014]
-16,22 57,74 Optimisation 298,15 Ce travail
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FIGURE 4.28 — Activités calculées du Ni dans I'Eu
I~ (ligne continue mince) et d’Eu dans Ni (ligne tire-
9 | tée mince) a T = 1600 K dans le systéme Ni-Eu com-

parées aux données expérimentales de [Berezutskii
0 etal, 2014] (lignes continues et tiretées en gras).

ACR (NI)+ACR (EU)
o

Y ¢ & ¢ 9 3
-
T
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o
i
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| I | |
0,2 0,4 0.6_. 0.8
Fraction molaire Ni
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TABLEAU 4.17 — Equilibres invariants dans le systéme Ni-Eu. Comparaison entre différentes données
expérimentales disponibles et celles calculées par I'optimisation en se basant sur le modele de Redlich-
Kister [Redlich & Kister, 1948].

Réaction Compositions Tempér-  Référence
respectives des ature, °C
phases (at. % Eu)

Lig = fcc_Al + NisEu 5,0 - 1200+ 10 [Savitskii et al., 1967]
7,3 - 1200+ 10 [Tung & Nash, 1989]
7,8 - 1270 [Berezutskii et al., 2014]
8,27 - 1320,8 Ce travail
Liq + NisEu = Ni;7Euy 7,8 1270+1 [Savitskii et al., 1967; Tung & Nash, 1989]
7,88 1237 [Berezutskii et al., 2014]
8,27 1316,3 Ce travail
NisEu = Liq 16,6 - 1440+ 10 [Savitskii et al., 1967; Tung & Nash, 1989]
- 1397 [Berezutskii et al., 2014]
- 1393 Ce travail
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Liq + NisEu = NizEu 36,6 1069,5 [Savitskii et al., 1967; Tung & Nash, 1989]
34,7 1092,4 [Berezutskii et al., 2014]
34,1 1085 Ce travail

NiEu = Liq 50 - 1092,4 [Savitskii et al., 1967; Tung & Nash, 1989]
50 - 1092,4 [Berezutskii et al., 2014]
50 - 1118,6 Ce travail

Lig = NiEu + NizEu 41,5 1008 [Savitskii et al., 1967; Tung & Nash, 1989]
41,0 1062 [Berezutskii et al., 2014]
39,6 1057 Ce travail

Lig#1 =Lig#2 + NiEu 58,1 93,4 1039 [Savitskii et al., 1967; Tung & Nash, 1989]
50,5 94,8 1092,4 [Berezutskii et al., 2014]
60,0 85,1 1098 Ce travail

haut du domaine 74 1710 [Berezutskii et al., 2014]

monotectique 74,5 1720 Ce travail

Lig = NiEu + fcc_Al 99,7 810 [Savitskii et al., 1967; Tung & Nash, 1989]
99,7 810 [Berezutskii et al., 2014]
95,4 750 Ce travail

4.3.4 Conclusion

Deux versions du systeme Ni-Yb ont été publiées dont la deuxiéme est tres récent par [Bere-
zutskii et al., 2014]. La premiere version expérimentale établie par Palenzona et Cirafici [Palen-
zona & Cirafici, 1973] et évalué par Nash [Nash, 1989] est douteuse compte tenu des réactions
chimiques probables des alliages de Ni-Yb avec les creusets de molybdéne dans lesquels les ex-
périences ont été effectuées. Nous avons choisi de modéliser thermodynamiquement les deux
versions du diagramme de phases qui présentent une large différence dans le liquidus dans
la gamme de composition 0,20 — 0,50 at. Yb, et par conséquent, sur les types et les tempéra-
tures des différentes réactions invariantes. Par contre, Dans les deux optimisations, les énergies
libres de Gibbs, les enthalpies et les entropies de formation des phases sont trés proches pour
les phases Ni;7Yb,, NisYb et NigYb. Pour les deux autres phases Nio Yb et NiYb_LT qui sont moins
stables a haute température d’apres [Berezutskii ef al., 2014], les énergies libres de Gibbs et les
enthalpies de formation sont moins négatives, et les entropies de formation sont assez voi-
sines. En ce qui concerne le systéeme Ni—Eu nous avons obtenu des résultats satisfaisantes en
se basant sur les mesures effectuées par [Berezutskii er al., 2014]. Méme remarques concernant
'optimisation II du systeme Ni-Yb restent valables pour le systeme Ni-Eu.
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Chapitre 5

Modélisation thermodynamique du
systeme ternaire Fe-Ho-Ni
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5.1 Introduction

Les alliages fer—nickel sont utilisés pour leurs propriétés physiques, parfois étonnantes. Par
exemple, I'invar, alliage fer-nickel contenant 36 % de nickel (FeNisg), est quasiment indila-
table au—dessous de 200 °C. Il y est utilisé en cryogénie (cuve des navires méthaniers), en phy-
sique des lasers (éléments de structure) ou dans les écrans de téléviseurs cathodiques "shadow
mask". Les propriétés physiques des alliages fer-nickel mises a profit sont les propriétés magné-
tiques (alliages de forte perméabilité magnétique, de bas point de Curie et magnétostrictifs) et
élastiques (de tres faible coefficient thermoélastique) [Donachie & Donachie, 2002]. Il n’existe a
ce jour que treés peu d’'informations sur le systeme ternaire Fer-Holmium-Nickel.

Lobjectif de ce chapitre est d’en établir une description basée sur une modélisation de type
CALPHAD [Kaufman & Bernstein, 1970]. Ainsi, une banque ternaire a été constituée en inté-
grant les descriptions des trois bordures binaires Fe-Ho, Ho-Ni et Fe-Ni. Le systéme ternaire
Fe-Ho-Ni a été évalué en tenant compte les données expérimentales de Xin et al. [Xin et al.,
1993], en particulier dans la gamme de composition d'Ho < 33,3 at. %. Un SM a été utilisé pour
les phases en solution désordonnées.
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Nous allons commencer le présent chapitre par une breve description de diagrammes des
phases binaires, ainsi que par une revue de données disponibles concernant ce systéme ter-
naire. Nous présenterons et discuterons ensuite nos résultats.

5.2 Données de lalittérature

5.2.1 Systémes binaires Fe-Ho, Ho-Ni et Fe-Ni
Systemes Fe-Ho et Ho-Ni

Les évaluations thermodynamiques des systémes Fe-Ho et Ho-Ni ont été réalisées en se
basant sur les données expérimentales. Les diagrammes de phases calculés sont en bon ac-
cord avec les données expérimentales. Ainsi, les descriptions et parametres thermodynamiques
des systemes Fe—-Ho (04 composés steechiométriques), Ho—Ni (08 composés stcechiométriques)
que nous avons évalués (voir chapitres 3 et 4) [Kardellass et al., 2014b, 2015] et le systeme Fe—Ni
que nous avons ré—optimisé en se basant sur les parameétres thermodynamiques calculés par
Cacciamani et al. [Cacciamani et al., 2006] ont été prises comme des parametres thermodyna-
miques initiaux d’évaluation du systéme ternaire Fe-Ho—Ni.

Systeme Fe-Ni

L'étude du systeme Fe-Ni a été menée de la maniére suivante :

Le diagramme de phases Fe-Ni a été étudié pendant plus d'un siecle, les premieres enquétes
ont été menées par Osmond [Osmond, 1899], Guertler et Tamman [Guertler & Tammann, 1905],
Hegg [Hegg, 1910] et Ruer et Schuz [Ruer & Schutz, 1910]. Les diagrammes de phases du systéme
Fe—Ni évalués d’'une facon critique ont été élaborés par Marsh [Marsh, 1938], Kubaschewski
[Kubaschewski, 1982], Swartzendruber et al. [Swartzendruber e al., 1991], Yang et al. [Yang
et al., 1996], et Kuznetsov [Kuznetsov, 2008].

Une breéve discussion de la littérature récente sur le systeme Fe-Ni et le diagramme de
phases mis a jour, montrée sur la figure 5.1, a été rapporté par Cacciamani et al. [Cacciamani
et al., 2006], qui a en particulier tenu compte les équilibres entre phases a basse température
proposés par [Yang et al., 1996]. Une discussion plus détaillée des données de la littérature dis-
ponibles est rapportée dans la description thermodynamique du systeme Fe-Ni par Caccia-
mani et al. [Cacciamani et al., 2010].

1600 L I L I L L L 1 1

1538 X\\— Lig.
140075-Fe 1443

1455

[~

ture, °C
— —
[
(=] [}
(e ()

v-(Fe,Ni)
= 012
8 H0NTe (o)
E 600 1
B “Fe s \
4001 / 3 54,3 FIGURE 5.1 - Diagramme de phases Fe-Ni évalué par
200 / 345 Cacciamani et al. [Cacciamani et al., 2006] montrant
0 20 40 60 ' ' 3'0' 100  les équilibres des phases stables.
Fe Pourcentage atomique Ni Ni
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Les structures cristallines des phases stables dans le systeme Fe-Ni sont listées dans le ta-
bleau 5.1.

TABLEAU 5.1 - Structures cristallines des phases stables du systeme Fe—Ni selon Cacciamani et al. [Cac-
ciamani et al., 2010].

Nom de la phase, Symbole du Domaine du Domaine du
Désignation de Pearson-— Température, °C ~ Composition
Strukturbericht  prototype,

groupe d’espace

yY—(Fe,Ni) cF4, Cu Fe:1394-912 0-100 at. % Ni

fcc_Al Fm3m

a—(Fe), 6—(Fe) cl2, W Fe :1538 - 1394 Fe-Ni:0-3 at. % Nia 1514 °C
bcc_A2 Im3m et <912 0-5at. % Ni a ~ 500 °C
FeNis cP4-AuCus <517 Fe-Ni:36 -~ 85 at. % Ni

L1, Pm3m

La température de Curie T a été déterminée dans la plage de 0 — 30 at. % Ni pour la phase
(bcc_A2, aFe) par [Gossels, 1929; Hoselitz & Sucksmith, 1943; Peschard, 1925] et pour (fcc_Al,
yY—(Fe,Ni)) dans 30 — 100 at. % Ni par [Crangle & Hallam, 1963; Gossels, 1929; Hoselitz & Sucks-
mith, 1943; Orehotsky et al., 1982; Peschard, 1925; Wakelin & Yates, 1953]. En outre [Wakelin &
Yates, 1953] a montré que la température de Curie , pour la structure ordonnée FeNis (681 °C)
était sensiblement plus élevée que celle de la phase a—(Fe,Ni).

Les moments magnétiques ont été déterminés, dans les gammes de composition mention-
nées ci-dessus, par [Gossels, 1929; Kuznetsov, 2008] pour (bcc_A2, aFe) et par [Asano, 1969;
Bando, 1964; Crangle & Hallam, 1963; Peschard, 1925; Shull & Wilkinson, 1955] pour y—(Fe,Ni),
respectivement.

Les mesures thermodynamiques dans le systéme Fe—-Ni jusqu’a 1989 ont été examinées par
[Swartzendruber et al., 1991] et des enquétes plus récentes ont été décrites dans [Cacciamani
et al., 2006].

Plusieurs évaluations thermodynamiques de type CALPHAD du systeme Fe—Ni ont été ob-
tenues par Kaufman et Nesor [Kaufman & Nesor, 1973], Chart et al. [DINSDALE ef al., 1985;
Xing et al., 1985], Chuang et al. [Chuang ef al., 1986b,c]. Celles-ci ont été améliorées par Lee
[Byeong-Joo, 1993], qui a utilisé un modéle unique en cinq sous-réseaux pour décrire a la fois
la phase ordonnée FeNis et la phase désordonnée fcc comme deux phases (en tenant compte
les lacunes). Il a également ré-optimisé les parametres du liquide. Par la suite Ohnuma et al.
[Himuro ef al., 2004; Ohnuma et al., 2002], a re-optimisé la contribution magnétique al’énergie
libre de Gibbs de la phase ordonné FeNis. La phase L10 FeNi, qui semble étre stable dans le
premier document [Ohnuma ez al., 2002], a été calculée pour étre méta—stable dans la derniére
publication de Himuro et al. [Himuro et al., 2004]. Dans un calcul thermodynamique indépen-
dant du diagramme de phases Fe-Ni récemment publié par Howald [Howald, 2003], la phase
L10-FeNi est stable dans la plage de température 100 — 250 °C.
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Le diagramme de phase ré—optimisé du systeme Fe-Ni en se basant sur les calculs de [Cac-
ciamani et al., 2010], est montré dans la figure 5.2.

1600 1 1 1 1
Ligq.
1400 + "8-Fe B
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FIGURE 5.2 - Diagramme de phases du
L systeme Fe-Ni ré-optimisé dans ce tra-
vail selon les travaux de Cacciamani et al.
0 012 0:4 0,]6 0,8 1,0 [Cacciamani et al., 2010].

Fe Fraction molaire Ni Ni

Les points de Curie des différentes phases n'ont pas été reportés sur la figure 5.2.

5.2.2 Systéme ternaire Fe-Ho-Ni

A partir des métaux de pureté 99,95 % Fe, 99,95 % Ho, et 99,99 % Ni, Xin et al. [Xin et al.,
1993] a préparé 123 échantillons d’alliages par fusion a induction (induction melting) dans un
atmosphere d’Ar. Les alliages ont été recuits a 500 °C pendant cing jours et on été refroidit len-
tement 2 la vitesse de 10 °C h™! jusqu’a la température ambiante (25 °C). On suppose que les
équilibres entre phases correspondent a 25 °C . Lidentification des phases a été réalisée par le
biais XRD et EPMA.

40 50 . 70
Pourcentage atomoique Ni

FIGURE 5.3 — Diagramme de phases expérimental du systeme Fe-Ho-Ni (Ho < 33,3 at. %) a la tempéra-
ture ambiante selon Xin et al. [Xin et al., 1993];

a) les régions de phases : « monophasées, © biphasées et O triphasées.

b) les régions bleues : solutions solides monophasées bcc dans le coin riche en Fe et fcc ordonné autour
de FeNis, triangles jaunes : régions triphasées.

La section ternaire partielle isotherme (jusqu’a 0,333 at. Ho) a 25 °C représentée sur la figure
5.3 se compose de 10 régions monophasées : a (solution solide du Ni dans Fe), f—(Ho,Fe;7), Y-
(solution solide du Fe dans Ni), 8—(HogFe»3), 0—(Ho,Ni;7), T-(Ho,Nis), m—(Ho,Ni7), A-(solution
solide continue de HoFes et HoNi3), e-(HoFe,), n—(HoNiy), de 14 régions biphasées : a+f3, f + 9,
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S+ANP+A a+A a+T1,a+Y,Y+T,Y+0, T+T, T+A, Nn+A, A+eet A+ et 8régions triphasées :
a+Pp+Yy, 0+ A+T,a+T+Y,P+O+A, Y+T+0, T+HT+A, X +A+nete+ A+

Selon Raghavan [Raghavan, 2001], I'existence de la phase FeNi3 n’a pas été reportée par
Xin et al. [Xin et al., 1993] et les domaines d’homogénéité de aFe, FeNis et y, sont approximatifs
(voir la figure 5.4). Les composés FesHo et HoNij iso—typiques avec PuNi3, forment une solution
solide complete Ho(Fe,Ni)3, notée (1: 3).
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N3 ?ﬁ? | \ © %
\/ A3 1:3-HoNiy N30 2 &
' A - %
: PR [ moplsriogiy/ \ %>
/ %(

/ _

=" \/
\\ (17@%% Ho;iw/s

W 0(33 S / 2

Pourcentage atomoique Ni o +FeNiy FeNis+Y+Ho, Ni; 5

FIGURE 5.4 — Section isotherme a 25 °C du systéme Fe-Ho-Ni évaluée par Raghavan [Raghavan, 2001].

La phase (1 : 3) se met en équilibre avec la phase x a haute teneur en Ho. Selon Xin et al.
[Xin et al., 1993], la phase x présente quelques lignes de faible intensité de diffraction similaire
a celles de la phase HosNi,. D’autres expériences sont nécessaires pour déterminer sa nature et
sa composition.

Le domaine monophasé Ho,Fe;7 s’étend parallelement a la ligne du binaire Fe-Ni. Xin et al.
[Xin et al., 1993] a observé la présence de deux phases (2 : 17) et aFe, lorsque les échantillons
de Ho,Fe;7_,Niy, ont été pesés selon les compositions steechiométriques (2 : 17). Cependant,
les échantillons monophasés de type (2 : 17) ont été obtenus en utilisant un exces d’'Ho (envi-
ron 1,5 at. %). Ceci est similaire aux résultats trouvés pour Gd (Fe,Ni);7 par [Steiner & Hrubec,
1975; Zheng & Zhou, 1986]. Alors qu'’il est tres facile d’obtenir les phases individuelles HogFeys,
Ho,Ni;7 et HoNis.

Xin et al. [Xin et al., 1993] n'ont pas obtenu la phase individuelle HoFes. Dans le systeme bi-
naire Fe—-Ho, HoFej est formé selon une réaction péritectique Liq + HogFey3 = HoFes a 1293 °C-
[Gale & Totemeier, 2003]. Cette température est treés supérieure a celle du recuit (T =800 °C), em-
péchant la réalisation d’équilibre au cours du recuit. C’est probablement la raison pour laquelle
Xin et al. [Xin ef al., 1993] ont observé deux phases HogFe»3 et FesHo, lorsque les échantillons
ont été pesés selon la composition stcechiométrique (1 : 3).

Lorsque Xin et al. [Xin et al., 1993] mis en ceuvre des petites quantités du Ni, il était facile
d’obtenir la phase (1 : 3). Xin et al. [Xin et al, 1993] ont constaté que la phase A forme une
solution solide continue du type HoFes_Niy.

La phase A est une solution solide continue des composés FesHo et HoNi3 avec une concen-
tration d’holmium presque constante. Les solubilités d'Ho dans les solutions solides du Ni dans
Fe et du Fe dans Ni étaient environ de 2,0 et 2,5 at. %, respectivement.

Les domaines monophasés Fe,;Ho,, FeasHog, HoNis et HoNiy s’étendent parallelement a la
ligne du binaire Fe-Ni. Les solubilités maximales du Ni dans Fe;7Ho,, FepsHog et du Fe dans
HoNis, HoNi; a la température ambiante étaient environ de 10 et 7 at. % du Ni et 24 et 23 at. %
du Fe, respectivement.

Aucun composé ternaire n’a été rapporté dans les données disponibles de la littérature.

Les solubilités maximales du Ni dans le Fe et du Fe dans le Ni sont environ 7,5 et 59,0 at. %
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Ni, respectivement, [Zheng & Zhou, 1986]. Il n’y a pas de solubilité détectable d’'Ho dans le Fe
et le Ni, mais Xin et al. [Xin et al., 1993], par le biais d’'EPMA, ont trouvé que la solubilité d’'Ho
dans les solutions solides du Ni dans le Fe et du Fe dans le Ni est a environ 2,0 et 2,5 at. %,
respectivement.

En utilisant XRD, Xin et al. [Xin et al, 1993] ont en déduit que 'intervalle des phases indivi-
duelles Ho,Fe;7, HogFe,3, HoNis et HoNi, s’étend parallelement a la ligne du binaire Fe—Ni.

En utilisant EPMA, Xin et al. [Xin ef al., 1993] ont trouvé que les solubilités maximales du Ni
dans Ho,Fe;7 et HogFeys3 et du Fe dans HoNis a la température ambiante sont environ 10 et 7
at. % Ni et 24 at. % Fe, respectivement. La solubilité maximale du Fe dans HoNi, est d’environ
23 at. %.

5.3 Modéeles thermodynamiques

5.3.1 Eléments purs

Dans ce travail, les fonctions d’énergie libre de Gibbs des corps purs Fe, Ho et Ni sont ob-
tenues a partir de la base des données des corps purs SGTE compilée par Dinsdale [Dinsdale,
1991].

5.3.2 Phases primaires solides

Dans le systeme ternaire Fe—-Ho-Nj, il existe trois phases solides primaires ¢ (¢ = fcc_Al,
bcec_A2 et hcp_A3), qui ont été modélisées par un SM. Ses énergies libres de Gibbs sont données
par:

Gﬁ = xg)e X G%z +xg)0 X Ggo +x§§i X Ggi +Rx T x (xg, Inxp, + Xy, In Xy, + xy; Inxy;) +EG§ (6.1

EG(,Z est]’énergie libre de Gibbs d’exces exprimée par le formalisme de Redlich-Kister-Muggianu
[Muggianu et al., 1975; Redlich & Kister, 1948] :

P P P
E n n
G,y = Xpe X Xpp, % Z nLFe,Ho x (Xpe = Xpgo) "+ Xgo X Xy X Z nLHo,Ni x (%o = %)
n " 5.2
w @ (5.2)

n
T Xpe X Xy X Z Fe,Ni X (Xpe = Xni) " + X X Xy X Xy X Lge Ho,Ni

n

ol1: ”Lgpj avec i, j = Fe, Ho ou Ni et i # j sont les n’®"*¢

les éléments i et j ou k et leur forme est donné par :

parametres d’'interactions binaires entre

P =atbxT+cxTxInT+dxT24ex T+ fxT! (5.3)

Le premier terme est lié a une enthalpie de mélange des éléments et les autres sont dépen-
dants de la température.

L, Hon; €Stle parametre d’interaction ternaire, exprimé comme :
o _ 01 P 179 21D
LpeHoNi = ¥Fe X" Lge o Ni T ¥Ho X Lie 1o Ni + XNi X” Lge 1o,Ni (5.4)
s~ .np D _ D P D P : > i :
ou: "Lg, y,ni = an + b, xTeta, eth, sontdes parametres a optimiser dans ce travail.
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5.3.3 Composés intermétalliques

Les composés binaires Ho,Ni;7, HoNis, Ho,Ni7; et HoNis dans le systéme Ho—Ni et Fe;7Hoo,
FeysHog et FeHo, dans le systeme Fe-Ho sont des composés steechiométriques. Dans le sys-
téme ternaire Fe—-Ho-Ni avec Ho < 33,3 at. %, ces composés sont paralleles a I'axe du binaire
Fe-Ni, donc avec une teneur constante en Ho. Leur extension est plus ou moins importante.
Dans ce travail, ils sont traités par la formule (Fe,Ni) ,,Ho, (notée M,Ho,). Enraison du manque
de mesures expérimentales, on suppose que la régle Neumann-Koop s’applique pour la capa-
cité thermique, c.-a-d. : ACp =0. Ainsi, I'énergie libre de Gibbs est donnée par :

M Ho
Gm" "= Ypex G, Hoq (D +yNzXGszH0q (T) +p x Rx T x (¥, x Inyp, + yy; x Inyy;)

M, Ho, (5.5)
+ yFe X yNi X Z nLFele ‘Ho (yFe - yNi) magG !

En absence de données expérimentales pour T > 300 K, aucune dépendance de la tempéra-
ture n’a été ajoutée a ’énergie libre de Gibbs des différentes phases et composés ternaires.

5.4 Résultats et discussion

Lensemble des parametres d’'interactions déterminés au cours de I'étude des bordures bi-
naires Fe-Ho, Ho—Ni et Fe—-Ni a été intégré a la banque ternaire.

La section isotherme calculée du systeme Fe-Ho—Ni a 300 K par la présente description ther-
modynamique en utilisant les données expérimentales déterminées par Xin et al. [Xin et al,
1993] est illustrée dans la figure 5.5a. Elle montre les différentes phases présentes ainsi que les
équilibres dans les conditions imposées de la température, composition et pression. Une com-
paraison avec les différentes types des domaines d’existence des phases a été illustrée sur la
figure 5.5b. Nous n’avons pas limité la teneur en Ho a 0,333 at. comme la section expérimentale
ternaire partielle publiée, mais nous avons tracé la section complete jusqu’a 1 at. Ho.

Fe;7Ho» s’étend parallelement a I’axe du binaire Fe-Ni. La solubilité maximale du Ni calcu-
lée est d’environ 0,45 at. alors expérimentalement elle est d’environ 0,10 at., Cette plus forte
concentration en Ni calculée est possible car les deux composés Fe;7Ho, et Ni;;Ho, ont la
meéme structure cristalline, et Ni se substitue aisément a Fe selon le format du modele (Fe,Ni);7-
Ho,, comme nous le verrons pour le composé (Fe,Ni)sHo. Une étude du parametre cristallin de
cette phase en fonction de sa teneur en Ni pourrait permettre de déterminer plus précisément
sa teneur maximale en Ni.

FeysHog s’étend parallelement a I'axe du binaire Fe—-Ni. La solubilité maximale de Ni calcu-
l1ée est d’environ 0, 13 at. alors expérimentalement elle est d’environ de 0,07 at.

Dans le cas du composé HosNi, la solubilité maximale du Fe est d’environ 0,25 at. alors
expérimentalement elle est d’environ de 0,24 at.

FezHo s’étend parallelement a ’axe du binaire Fe-Ni jusqu’a 1 at. Ni ce qui est en coinci-
dence avec I'expérience ou la solubilité est continue de FesHo a HoNis.

HoNi, s’étend parallelement a I'axe du binaire Fe-Ni. La solubilité calculée du Fe dans cette
phase est supérieure a celle déterminée expérimentalement par Xin et al. [Xin et al., 1993] d’en-
viron 0,23 at.

HosNi, s’étend parallelement a I’axe du binaire Fe-Ni jusqu’a 0, 60 at. Fe. Cette phase pour-
rait étre liée a la phase x mentionnée par Xin et al. [Xin et al., 1993] dans sa section ternaire iso-
thermale tracée a 25 °C, dans les domaines triphasés e+ A +x et x+n+A et biphasé A +x. L'énergie
libre de Gibbs du phase x n’a pas été déterminée expérimentalement. Cette phase n’est peut—
étre pas une phase ternaire mais I’extension de la phase HosNi, parallelement a I’axe du binaire
Fe—Ni.
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TABLEAU 5.2 — Parametres thermodynamiques optimisés du systéme ternaire Fe—Ho-Ni (J. mol~!. at™!).

Phase Format du modele en Parametres thermodynamiques,
sous-réseaux Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948]
N * oy fcc_Al
fcc_Al (Fe,Ho,Ni); : Va; FeHoNiva = — 150000
hep_A3 (Fe,Ho,Ni); : Vay:, OpRPAS = =350000
bee_A2 (Fe,Ho,Ni); : Va} O e isva = +120000
oy FCC4
Lyi:Ni:Ni:Ho:va = —200000
0, FCC4
LNkaNthVa:__ZOOOOO
FCC4

0 —
Lni:Ni:Ho:Niva = —200000

oy FCC4
LHaNtNthVa:'_ZOOOOO

oy FCC4
LNi:Ni:Fe:to:va = —80000

oy FCC4
LNtFaNthVa:'_soooo

(Fe,Ho,Ni) : (Fe,Ho,Ni) : (Fe,Ho,Ni) : (Fe,Ho,Ni) : (Va)*

reet OLEC;:%:’:NL':HO:VL; =-80000
OLIES:%;:Ni:Ho:Va =—80000
OLgcl;:leo:Fe:Ni:Va =-380000
OL;Ci:CFi:Ho:Ni:Va =—80000
OLIIiI?):Cl\LIli:Fe:Ni:Va =-80000
OLEI(;:CFAZ:NL':Ni:Va =-80000
OLEeCEIt;Ni:Ni:Va =-80000
Fe17M» Fey7 : (Ni,Ho)» 0L§2:11<r(§1jf§10)2 — _168000
Feae  Fep (o
o Fea: (NiHo)
ree Ferz : (NiHo): LR = 186000
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HosM, Ho,7 : (Ni,Fe); O 2 = ~95000

MNij (Fe,Ho); : (i) OSN3 — 180000
MNis (Fe,Ho); : (Ni)s O o % = ~125000
New?2 (Ho,Fe); : (Ni)s O i3 = ~159000

(Va)* : Lacune.

Nous avons optimisé le terme d’exces d’énergie libre de Gibbs de cette phase (voir le tableau
5.2), qui rend compte de la substitution du Fe par Ni dans son premier sous-réseau selon le
format du modele (Ni,Fe)sHo, et donc de son extension horizontale vers le composé FesHo»
qui n’a pas été mis en évidence expérimentalement dans le systeme binaire Fe-Ho.

Pour avoir une idée de 'ordre de grandeur de la température de fusion des alliages, nous
avons calculé le liquidus représenté dans la figure 5.6.

La solution solide calculée fcc est moins étendue le long de I’axe Fe-Ni que celle expérimen-
tale, mais le composé FeNis ordonné a bien été calculé avec ~ 0,03 — 0,04 at. Ho.

Différentes sections verticales (isopléthes) ont été calculées (voir les figures 5.7, 5.8 et 5.9).
Les deux premieres isoplethes sont trés complexes compte tenu le grand nombre des phases
binaires existantes.

Ho
1,0 ¥hep_A3

0 —
720244
0,17L :
fee AL/ .
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Fe i

0 \2 0.4 0.6 0,8 1,0
Fraction molaire Ni Ni Fe Fraction molaire Ni Ni

0

(a) (b)

FIGURE 5.5 — Section isotherme calculée du systeme ternaire Fe-Ho-Ni a T = 300 K (a). Comparaison
avec données expérimentales de Xin et al. [Xin et al,, 1993] A : Domaines monophasés, [] : domaines
biphasés et < : domaines triphasés.

Les parametres thermodynamiques ternaires avec les valeurs optimisées de la phase FCC4
(modélisation FCC a quatre sous-réseaux) et des autres phases binaires du parametre d’exces
rendant compte de la substitution du Fe par Ni ou de Ni par Fe sont présentés dans le tableau
5.2.

Une modélisation plus poussée de ce systeme ternaire nécessite plus de données expéri-
mentales afin de pouvoir calculer les coupes isothermes a plusieurs températures.
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A ) A A
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Fe Fraction molaire Ni Ni
FIGURE 5.6 — Liquidus calculé du systeme Fe-Ho-Ni. La température T / K (enregistrée sur le troisieme

axe z) est donnée par 'équation axe z=967,6 + 82,51 x z. Les chiffres de 1 a 7 représentent la valeur de z
dans cette équation, par exemple, pour z = 1, la température du liquidus correspond a 1050, 11 K.

5.5 Conclusions du chapitre

Le systéeme ternaire Fe—-Ho—Ni est thermodynamiquement évalué selon la méthode CAL-
PHAD dans la gamme de composition d'Ho< 33,33 at. %, en utilisant le formalisme de Redlich-
Kister pour exprimer I'énergie libre de Gibbs des phases. Les fonctions thermodynamiques et
les équilibres de phases stables connus expérimentalement dans le systéme Fe—Ni ont été re-
produites a I'intérieur de la gamme des incertitudes expérimentales. Compte tenu du peu d’in-
formations expérimentales du systéme ternaire Fe-Ho-Ni publiées dans la littérature et dont
nous disposions, seuls la section isotherme a T = 300 K, le liquidus et des sections isothermales
verticales ont pu étre calculés sans tenir compte de phases ternaires éventuelles, mais de phases
binaires substituées en Ni ou Fe. Ces calculs prédictifs des différentes sections permettront de
mieux cibler les teneurs des alliages ternaires a élaborer puis a étudier par différentes méthodes
expérimentales pour avoir des données permettant une meilleure optimisation puis un calcul
de ce systeme ternaire.
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FIGURE 5.8 — Isoplethe calculée avec 1'équation
200 X(Fe) — X(Ho) = 0,0, c’est-a-dire le long de la ligne Ni-

0 0.1 02 03 04 05 (0,5Ho - 0, 5Fe).
Fraction molaire Ni

400 - FIGURE 5.9 — Isoplethe calculée avec 1'équation
X(Ni) — Xmo) = 0,0, c’est-a-dire le long de la ligne Fe
-(0,5Ni-0,5Ho0).
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Chapitre 6

Modélisation thermodynamique du
systeme ternaire Ho-Ni—-Ge
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6.1 Introduction

La connaissance des équilibres entre phases permet de préparer des échantillons avec le
minimum ou I'absence des impuretés. En terme de sections isothermes et de structures cris-
tallines, les systemes RE-Ni-Ge avec RE = Sc, Y, La, Ce, Nd, Tb, Dy, Pr, Tm, Lu et Yb ont été
largement étudiés [Dzyanyi ef al., 1995; Fedyna et al., 1987, 2001; Koterlin et al., 1988; Kotur &
Andrusyak, 1991; Salamakha et al., 1996; Zhuang et al., 2005]. Un des membres manquants de
cette famille est le systeme Ho-Ni-Ge, qui a fait 'objet d'une étude expérimentale trés récente
établie par Morozkin et al. [Morozkin ef al., 2015]. L'objectif de ce travail est d’établir une des-
cription basée sur une modélisation de type CALPHAD. Ainsi, une banque de données a été
constituée en intégrant les descriptions des trois constituants binaires Ho—-Ni, Ho—-Ge et Ni-Ge
qui ont été étudiés expérimentalement par différentes équipes [Eremenko et al., 1980; Huaiying
etal., 1991; Nash & Nash, 1987]. Nous présentons ici le résultat de cette démarche qui a permis
d’aboutir a une description cohérente du systeme Ho-Ni-Ge.

6.2 Présentation des systémes

6.2.1 Ftude bibliographique

Dans cette section, nous passons tout d’abord en revue les données de la littérature pour
les sous-systémes du systeme Holmium-Nickel-Germanium. Une seconde partie contient les
résultats de la modélisation thermodynamique a laquelle nous avons procédé.
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a. Systeme Ho-Ni

Nous avons étudié ce systeme au chapitre 4. Cependant, nous avons remarqué que Moroz-
kin et al. [Morozkin et al., 2015] ont signalé I'existence des domaines d’homogénéité des phases
Ho,Ni, quis’étendent parallelement a1’axe du binaire Ge-Ni par substitution du Ni par Ge avec
la méme valeur respective de la constante Ho en at. %. Ces domaines d’homogénéité ont été ob-
servées a T = 1070 K pour sept phases (on les voit en noir avec une petite largeur, confere figure
6.7). Par conséquent, nous avons ré—optimisé le diagramme de phases du systeme binaire Ho-
Ni en tenant compte des domaines d’homogénéité des phases. Le diagramme de phases ainsi
obtenu est montré sur la figure 6.1. La base de données obtenue pour ce systéme a été intégrée
directement dans celle du ternaire Ho-Ni—Ge sans qu’elle soit mentionnée dans le tableau 6.6.
Notons que le modéle en deux sous réseaux (pour les domaines d’homogénéité) introduit dans
Thermo-Calc donne une sorte de fuseau, qui s’amenuise beaucoup vers le bas.

1527

bee A2
- Liq.
1227 =
Z,
o) o)
U [-=1
=]
o 927 | -
Rt
E /
g
<
& g
g 627 ] Z L
= o
hep_ A3 FIGURE 6.1 — Diagramme de phases cal-
3274 7 “ e culé du systeme binaire Ho-Ni en tenant
= v - L iz . y 2 ze.z
f - |z s | Pz i“‘ compte les domaines d’homogénéité des
a3 | OB E = sept phases observés par Morozkin et al.
0 ] \ — [Morozkin et al., 2015].
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Ho Fraction molaire Ni Ni

b. Systéme Ge-Ni

Grace a leurs excellentes propriétés physiques, a savoir une basse température de forma-
tion, une faible résistivité et une stabilité sur une large plage de température, les germaniures de
nickel sont des candidats trés prometteurs pour de futures applications en micro—électroniques
comme matériaux de contact [Dellas et al., 2010; Gaudet et al., 2006; Husain et al., 2009]. Cet in-
térét s’est élargi a la fabrication des couches minces, des nanofils et des nanoparticules a cceur—
coquille [Greben’kova et al., 2012; Lai et al., 2014; Yan et al., 2011]. Le diagramme de phases ainsi
que les propriétés thermodynamiques du systeme Ge-Ni sont toujours porteurs d'un grand in-
térét [Jin et al., 2012; Liu et al., 2010]. Ce diagramme de phases a été au préalable étudié par plu-
sieurs groupes [Dayer & Feschotte, 1980; Ellner ef al,, 1971; Ruttewit & Masing, 1940]. En effet,
il existe neuf composés intermétalliques : pNizGe, YNizGe, 6Ni5;Ge,, NioGe, eNisGes, NijgGe;o,
NizGe,, €'Ni5;Ges et NiGe dans le diagramme de phase Ge-Nirevu par [Nash & Nash, 1987] (voir
figure 6.2). Cependant, le travail le plus important effectué dans ce systeme dans la région de
composition entre 25 — 50 at. % Ge reste celui d’Ellner et al. [Ellner et al., 1971], qui a permis de
caractériser et d’élucider les structures cristallines de ces phases par XRD [Kars et al., 2015].

Le systeme binaire Ge-Ni a fait I'objet de plusieurs modélisations thermodynamiques dont
la plus aboutie est celle réalisée par liu et al. [Liu et al., 2010]. Cette description a été directement
intégrée dans le calcul.
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Le diagramme de phases reconstitué du systeme binaire Ge-Ni modélisé par liu et al. [Liu
et al., 2010] est montré sur la figure 6.3.

Un agrandissement des deux parties encadrées sur le diagramme de phases modélisé par
liu et al. [Liu ef al., 2010] a été montré sur les figures 6.4b et 6.4a.

1500
b O Liq.
1250 g 2
2
Ni1eGerz
000 (g; NisGe
" 750
R
(="
g
= (Ge)—»
= 500
:_ 1
250 " 3 .
ol g 2 » FIGURE 6.3 - Diagramme de phases cal-
PARRE R g culé du systéeme Ge-Ni selon liu et al. [Liu
0 g 2l [v = 1, 2010
025 0.50 075 etat., I
Ni " Fraction molaire Ge Ge

c. Systeme Ge-Ho

Les alliages a base de RE et germanium ont plusieurs applications (semi-conducteurs, su-
praconducteurs, matériaux résistifs et magnétiques, etc.). Les RE-germanides ont plusieurs
variétés structurales et possedent des caractéristiques physico—chimiques uniques. Par consé-
quent, ils sont de bons candidats pour la micro—électronique et la technologie des semi-condu-
cteurs.

Les systémes binaires RE-germanium ont tendance a former un nombre considérable de
composés. Le nombre maximal (neuf) est observé dans le systeme binaire Ho—Ge. Les phases
intermédiaires qui se forment dans les systémes binaires RE-Ge sont généralement de com-
position constante (stoechiométriques). Certains d’entre eux ont un étroit domaine d’homogé-
néité (environ 1-2 %). Ces phases montrent une haute stabilité thermique et leurs points de
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FIGURE 6.4 — Zoom de la partie encadrée en verte dans le diagramme de phases publié par liu et al. [Liu
etal, 2010] (a). Zoom de la partie tiretée encadrée en blue dans le méme diagramme de phases (b).

fusion sont plus élevés que celui des composants dans la plupart des cas. La solubilité mutuelle
des constituants dans les phases solutions solides est tres faible [Buyanov et al., 1998].

Les composés RE;Ges ont été observés dans la plupart des systemes RE-Ge sauf pour RE =
Yb et Eu. IIs ont le plus haut point de fusion et sont les seuls composés qui fondent d'une ma-
niere congruente dans les systemes impliquant les RE lourds. Les autres composés se forment
généralement selon des réactions péritectiques. A cet égard, on peut s’attendre a ce que I'éner-
gie des interactions inter-atomiques soit maximale dans la formation des germanides avec les
REs lourds pour les composés RE;Ges. Cette hypothese a été confirmée pour le systeme Er—Ge
par [Sidorko & Goncharuk, 2008] qui a un diagramme de phases similaire a celui du systeme
Ho-Ge.

Dans ce paragraphe, nous établissons un état des lieux des différentes informations expéri-
mentales aussi bien diagrammatiques que thermodynamiques sélectionnées pour I'établisse-
ment de la modélisation de ce systeme.

c. 1. Diagramme de phases du systéme Ho-Ge dans la littérature

A partir des donnés d’'EPMA, XRD et ATD, Eremenko et al. [Eremenko et al., 1980] ont const-
ruit le premier tracé du diagramme de phases du systeme Ho-Ge présenté dans figure 6.5. Ils
ont confirmé la formation de huit composés HosGes, HosGey, Ho;1Geyg, HoGe, HoGe;,_;, (b =
0,5), HoGe,_, (a < b), HoGe;_), (y < a), HoGes_, et Hoz3Ge4 [Oleksyn & Bodak, 1994].

Selon I'analyse par ATD, le composé le plus réfractaire dans le systeme binaire Ho-Ge est
HosGes qui se décompose d'une maniere congruente. Les composés HosGey, Hop,Geyg, HoGe,
HoGe,_p, HoGe;_,, HoGe;_y, et HoGes_, fondent d’'une maniére incongruente. Le composé Hos-
Ge, se décompose lorsqu’il est chauffé a T = 1633 K en deux phases solides HoGe et fHoGe;_j,.

Selon I'ATD et la XRD, les deux composés HoGe,_;, et HoGe,_, sont dimorphiques. Selon
[Eremenko et al., 1980], le composé HosGes a une gamme d’homogénéité (environ 1 at. % Ge).
Les deux composés HoGe;_, et HoGes_, ontles compositions HoGe; g (64, 8 at. % Ge) et HoGe; 7
(73 at. % Ge), respectivement. La solubilité d’'Ho dans le Ge solide a T = 880 °C (1153 K) est plus
petite que 1 at. % alors que celle du Ge dans ’'Ho a T = 1250 °C (1523 K) est plus petite que 0,5
at. %.
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Le composé le plus riche en Ge est HoGes_, (HoGe; 7) qui contient 72,97 at. %, tandis que
le composé le moins riche est Ho5Ges avec 37,5 at. %.

Le tableau 6.1 regroupe les structures cristallographiques pour les différentes phases du sys-
teme Ho-Ge.

c. 2. Données thermodynamiques

Par le biais de 'analyse par FEM de piles, Sidorko et al. [Sidorko & Goncharuk, 2014] ont
déterminé les enthalpies, entropies de formation et énergies libres de Gibbs dans la gamme de
températures allant de 770 a 970 K des composés intermétalliques du systeme Ho-Ge. Les en-
thalpies partielles ou intégrales de formation des alliages liquides (Ho, Ge) aT = 1973 K dans la
gamme de composition 0 — 50 at. % référées aux constituants purs liquides ont été déterminées
par le biais de la DSC par [Batalin et al, 1980; Nikolaenko, 1981]. Les enthalpies de mélange
de la phase liquide ont été calculées dans [Nikolaenko, 1981] sur I'ensemble de compositions
a I'aide de données expérimentales couplées avec la théorie de I’atome entouré [Hicter et al.,
1967; Mathieu et al., 1965a,b]. Les propriétés thermodynamiques des deux composés HoGey, 7
et HoGe; g ont été étudiées dans la gamme de températures 770 — 965 K par Goncharuk et al.
[Goncharuk et al., 2012].

Par le biais d’ADICALO, Goncharuk et al. [Gorbachuk ef al., 2008] ont mesuré la capacité
calorifique et ’enthalpie de formation du composé HoGe a T = 298,15 K.

Dans ce dernier travail, les valeurs des entropies, énergies libres de Gibbs réduites et enthal-
pies de formation du composé équiatomique HoGe dans la gamme de températures allant de
51,62 a 2096 K ont été déterminées.

Gorbachuk et al. [Gorbachuk ez al., 2007] ont mesuré par le biais de la DSC dans la gamme
de températures allant de 463 a 2314 K, I'’enthalpie de formation du composé Ho3Ges.

c. 3. Résultats et discussion

Le diagramme de phases calculé du systeme Ge-Ho durant ce travail est présenté sur la fi-
gure 6.6. Un bon accord est enregistré par comparaison avec les données expérimentales d’Ere-
menko et al. [Eremenko er al., 1980].

Le tableau 6.2 répertorie les différentes valeurs des grandeurs thermodynamiques expéri-
mentales et calculées.

Les réactions invariantes calculées avec les parameétres thermodynamiques optimisés sont
listés dans le tableau 6.3
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TABLEAU 6.3 — Réactions invariantes calculées dans le systtme Ho-Ge comparées aux celles expérimen-
tales d’'[Eremenko et al., 1980].

Réaction Compositions Tempér- Référence
respectives des ature, °C
phases (at. % Ho)

(Ho) + HosGes = Liq 0,00 62,50 87,40 1220 [Eremenko et al., 1980]
0,00 64,13 92,82 1243,5 Ce travail

HosGes = Liq 62,50 62,50 - 1884 [Eremenko et al., 1980]
62,50 62,50 - 1952,2 Ce travail

HosGe4 = Liq + Ho5Ges 55,55 55,55 62,50 1780 [Eremenko et al., 1980]
55,55 51,74 62,50 1852,2 Ce travail

Ho;1Geyp = Liq + HosGey 52,38 47,50 55,55 1641 [Eremenko et al., 1980]
52,38 40,65 55,55 1700 Ce travail

HoGe = Liq + Ho1,Geyg 50,00 49,80 52,38 1428 [Eremenko et al., 1980]
50,00 - 52,38 1474 Ce travail

HosGes = HoGe + PHoGe; 5 42,85 50,00 40,00 1320 [Eremenko et al., 1980]
42,85 50,00 40,00 1304 Ce travail

PHoGe; 5 = HoGe + Liq 40,00 50,00 38,50 1346 [Eremenko et al., 1980]
40,00 50,00 28,91 1400 Ce travail

PHoGe; 7 = pHoGe; 5 + Liq 37,03 40,00 29,00 1181,7 [Eremenko et al., 1980]
37,03 40,00 20,43 1178 Ce travail

PHoGe; g = pHoGe; 7 + Liq 35,71 37,03 21,90 978 [Eremenko et al., 1980]
35,71 37,03 15,87 1000 Ce travail

PHoGe;,7; = PpHoGe, g + Liq 27,02 35,71 17,40 887 [Eremenko er al., 1980]
27,02 35,71 13,69 904,3 Ce travail

(Ge) + HoGey 7 = Liq 0,00 27,02 15,00 865,5 [Eremenko et al., 1980]
0,00 27,02 10,43 800 Ce travail

Les parametres thermodynamiques optimisés sont regroupés dans le tableau 6.4.

c. 4. Conclusion

La description thermodynamique du systéeme Ho-Ge a été basé sur les résultats de la litté-
rature présentés dans ce chapitre. Les résultats obtenus pour ce systéme sont satisfaisants par
comparaison avec les données expérimentales qui sont la cause de la bonne cohérence entre les
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FIGURE 6.6 — Diagramme de phases cal-
culé du systéeme binaire Ge-Ho.

fonctions thermodynamiques et le diagramme de phases optimisé. La bonne connaissance des
phases et des équilibres de phases des systémes binaires considérés a permis la modélisation de
I’ensemble des systemes binaires. Les bases de données correspondantes serviront de socle a la
modélisation du systeme ternaire Ho—Ni—Ge. Dans la suite, les données expérimentales dispo-
nibles concernant le systeme ternaire Ho—Ni-Ge seront présentées dans le paragraphe suivant.

TABLEAU 6.4 — Parameétres thermodynamiques optimisés du systeme Ge-Ho (J. mol~!. at™!. et J. mol .

at’ LK.
Phase Format du Parametres thermodynamiques,
modele en Redlich—Kister [Redlich & Kister, 1948]
sous-réseaux
Liquide (Ge,Ho), 0L =—-225000+1,995x T
L9 =—-79707,7+50,36 x T
hep_A3 (Ge,Ho), :VaF  OLMPA _141xT
Gey;Ho_HT Geo,3 : Hoo 37 Gg? I,;ZIO_LT ~0,63 x 298,15H22AMOND_A4 ~0,37 % 298,15H’;IZP_A3 _
0,63 x GHSERGe + 0,37 x GHSERHo
—-78050+4,9xT
Gey sHo_LT Geo.gs : Hop 37 Gg? I,ZIEIO_LT ~0,63 x 298,15HgIeAMOND_A4 ~0,37 x 298,15H£112p_A3 _
0,63 x GHSERGe + 0,37 x GHSERHo
—78340+5,39xT
Gey gHo Geoeas : Hogzsr  Goohthl® - 0,643 x 29815 AMONDA _ g 357, 208,155 1CP-A3 _
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G62’7HO

Ge10H011

GeyHos

Ge4H05

GeHo

G83 H05

Ge1,5Ho

164

Geo,730 :

Geo,476 :

Geo572 -

Geo,556 :

Geo,500 -

Hoog 270

Hog 524

Hog 428

Hoo,444

Hoy 500

(Ge,Ho)o 375 :

(Ge,Ho)o 625

(Ge,Ho)o :

(Ge,Ho)o 4

0,643 x GHSERGe + 0,357 x GHSERHo

—76396,2+5,263 x T

Ge2,7Ho

298,1 5HDIAMOND_A4
Ge:Ho Ge

hcp_A3

G Ho

—0,730 x —0,270 x 298,154
0,730 x GHSERGe + 0,270 x GHSERHo

—62296 + 6,668 x T

GeygHo 298,151 1 PIAMOND_A4 298,157 1hcp_A3 _
GGewllon _ o 476 x 2981550 0,524 x ZBISEP-AS
0,476 x GHSERGe + 0,524 x GHSERHo
—-100200+9,05x T

GesHo 298,151 PIAMOND_A4 298,157 7hep_A3 _
GEelos _ o 476 x 29815 0,524 x 29815 1P

0,572 x GHSERGe + 0,428 x GHSERHo
—87370+6,594 x T

GYeHos _ 556 x

298,15HDIAMOND7A4
Ge:Ho Ge

298,157 7hep_A3 _
—0,444 x Hy, =
0,556 x GHSERGe + 0,444 x GHSERHo

—-103183+9,98 x T

GeHo 298,151 yPIAMOND_A4
GGetlo — 0,500 x 298 15H

_ 298,157 yhcp_A3 _
Ge:Ho 0,500 x HHo -

0,500 x GHSERGe + 0,500 x GHSERHo
-97947+8,88 x T

GYeHos _ o 605 x

298,1 5HDIAMOND_A4
Ge:Ho Ge

298,157 7hep_A3 _
-0,375 x Hy, =
0,625 x GHSERGe + 0,375 x GHSERHo + 10000+
100420-9,290x T

GesHos 298,15 DIAMOND_A4 298,15 hcp_A3 _
GGeetos _ o, 375 x 298,150 — 0,625 x 29815 1P

0,625 x GHSERGe + 0,375 x GHSERHo
—100420+9,290 x T

G419 = 5000 + GHSERHo

GesHo
Gool % = 5000 + GHSERGe

GesHo
GHO3:GEE?HO =+11000

G61_5H0
Ge:Ho

0,6 x GHSERGe + 0,4 x GHSERHo + 10000+

hep_A3 _

G Ho =

298,157 {DIAMOND_A4
- O, 6 X HG@

_ 0,4 x 298,15H

83000—5,55xT

GejsHo 298,151 {PIAMOND_A4 298,157 RCcpP_A3 _
Gho:Ge —0,6% Hg, —0,4x Hyp, -

0,6 x GHSERGe + 0,4 x GHSERHo — 83000+ 5,55 x T
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Ge1,5H0

G411 ~ 5000 + GHSERHo
Goolet? = 5000 + GHSERGe
S —

(Va)* : Lacune.

d. Systéme ternaire Ho-Ni-Ge

Le systéeme ternaire Ho—Ni-Ge a été étudié par Morozkin et al. [Morozkin ef al., 2015] a T =
1070 = 5 K (0 — 60 % atomique d’Ho) en utilisant la XRD et 'EPMA. Douze composés ternaires
nommeés HoNisGes, HozNij; Gesq, HoNi3Gey, HoNip Ge,, HoNiGes, HoNig sGe,, HooNiGeg, Ho-
NiGe, HoNi 5Ge; 5, Ho3NioGes, HosNiGe, et HosNi»Ges ont été mis en évidence comme le
montre le diagramme de phases présenté sur la figure 6.7. Les données cristallographiques de
ceux—ci sont résumeées au tableau 6.1.

1. HoNisGe: (YNisSis Pama)
2. HosNiGes (ScaNiy Ges P6s/mmic)
3. HoNisGe: (ErNisGe, P§)

797 °C (1070 K)
....... tentative
sample composition

4. HoNi:Ge: (CeAl:Gay I4/mmm) Ge
5. HoNiGe;s (SmNiGe; Cmmm)
6. HoNig2.9.65Gea (CeNiSiy Cmem) 10 90
7. Ho:NiGeg (CesCuGes Amm2)
8. HoNiGe (TiNiSi Pnma) 20 80
9, Ho37,34Nig:24Ge57.42 (AlB2 P6/mnim) HoGe, ;
10. HosNi,Ges (Hf;NioSis Cmem) 30 N0 HoGe, s
11. HosNiGe: (LasNiGe: Pnma) TA—X . 2" Ho:Ges
12. ~HosNi;Ges (inconnue) 40 5 60H0,Ges
NiGe 5 H°’g§:;e
50 9 X ———— HouGenp
NizGe: sl - HosGey
NigGerr 60 g ., 10 40
NisGe; 1 = HosGe;
Ni;Ge— e S
70 3 8 T/ 30
Ni;Ge 2 12 ¢

920

20

10

FIGURE 6.7 — Section isotherme a T = 1070
K (797 °C) du systeme Ho-Ni-Ge présen-

tée par Morozkin et al. [Morozkin et al.,
2015].

N 210 /20 0 40 s0 60 70 so 9o He
Ho;Nii7  HoNis Ho;Ni; ggl'l::; HoNi HosNi; Ho:Ni
Morozkin et al. [Morozkin et al., 2015] ont observé des domaines d’homogénéité a T = 1070
K pour sept phases présentes dans le systeme Ni-Ho et deux phases présentes dans le systeme
Ho-Ge (on les voit en noir avec une petite largeur sur la figure 6.7). Chacune des sept phases
ont des extensions vers le sommet Ge.

6.2.2 Données thermodynamiques du systeme ternaire Ho-Ni-Ge

Compte tenu qu’aucun travail expérimental permettant la détermination des grandeurs
thermodynamiques des composés ternaires n'a été publié jusqu’a présent, nous avons estimé
par le modele de Redlich-Kister-Muggianu [Muggianu et al., 1975] décrit dans chapitre 2 (cf.
§2.3.9 p. 36), les enthalpies de formation des douze composés ternaires HoNi5;Ges, Ho3Ni;; Gey,
HoNi3Ge,, HONigGeg, HONiGeg, HONiO,(,Gez, Ho,NiGeg, HoNiGe, HONi0,5G61,5, HOgNigGeg, Hos-
NiGe, et HosNi»Ges en tenant compte des enthalpies de formation des alliages binaires. Le ta-
bleau 6.5 répertorie les différentes valeurs obtenues durant cette démarche.
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6.3 Résultats et discussions

La modélisation thermodynamique du systeme Ho-Ni—-Ge nécessite préalablement celle
des trois bordures binaires Ho—Ni, Ni-Ge et Ge-Ho. En effet, Nous avons intégré les modéli-
sations thermodynamiques des deux systemes binaires Ho—Ni et Ge-Ho réalisées au cours du
présent travail ainsi que le systeme binaire Ge-Ni modélisé par liu et al. [Liu et al, 2010]. En-
suite, nous avons introduit les douze composés ternaires HoNisGes, HosNi;; Gey, HoNi3Gesy,
HONigGeg, HONiGeg, HONiO,GGeg, HOgNiGeﬁ, HoNiGe, HoNi0,5Ge1,5, H03Ni2Ge3, H03NiGe2 et
HosNiyGes déterminés par Morozkin et al. [Morozkin et al., 2015] et la banque de données du
systeme Ge-Ni calculée par liu et al. [Liu et al., 2010].

Durant I'optimisation, nous avons considéré les deux composés ternaires HoNij gGe, et
HoNij 5Ge; 5 qui ont un petit domaine d’homogénéité comme des composés stoechiométriques.

Les parametres thermodynamiques décrivant les énergies libres de Gibbs des différentes
phases, dans les trois systemes binaires et ceux des douze phases ternaires, utilisés pour la des-
cription du systeme ternaire Ho—-Ni—-Ge sont indiqués dans le tableau 6.6. Nous signalons que
les parametres thermodynamiques optimisés pour les douze phases ternaires forment un jeu
(ensemble) cohérent mais n’est stirement pas unique car il nous manquait des données. Par
ailleurs, aucune donnée dans la littérature sur le liquide ternaire n’a été mentionnée.

Une section isotherme du systeme ternaire Ho-Ni—-Ge calculée a T= 797 °C (T = 1070 K)
est présentée sur la figure 6.8. Nous avons comparé la section isotherme calculée avec celle
expérimentale établie par de Morozkin et al. [Morozkin ez al., 2015] ala méme température. On
note un accord satisfaisant.

&
&
§
$ NiGe s
i
HoGe
&‘e,é?. 0.5 HoGeyy
NiiGes HosGey
H05GEJ.

NipwGenn A A
NisGe; h A

v 127

NizGe

0,004 - —— - —
0.00 025 HoNiz 55 HosNiz g 75 1.00
Ni_/ HoNis HoNi;  HoNi Ho:Ni Ho
HD]P\IU HD]NiT
Fraction molaire Ho

FIGURE 6.8 — Section isotherme calculée a T = 1070 K (797 °C) du systeme ternaire Ho-Ni-Ge.

En raison du manque de données expérimentales (surtout ’absence des parametres ther-
modynamiques du liquide ternaire), nous avons utilisé seulement les parametres thermodyna-
miques du liquide des trois systemes binaires, et la version calculée dépend donc de ces seuls
parametres.

Nous avons tracé des nappes a différentes températures T = constante comme le montre la
figure 6.9a sur la projection du liquidus ternaire du systeme Ho-Ni-Ge tracée dans la figure 6.9b.
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B0BMMO@O0, 00

2000,00

1800,
1200,00
SOEQOOOOD0 00 -~

-hl 7 5 n,odﬂfw 1
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0,73 1.00

X(LIQ,HO)

FIGURE 6.9 — Nappes de liquidus calculées a différentes températures constantes sur la projection du
liquidus ternaire du systéme Ho-Ni-Ge (a). Lignes monovariantes impliquant la phase liquide (b).

Cette représentation permet de cibler les compositions d’alliages a étudier par solidification
rapide afin de vérifier les positions des lignes monovariantes d’équilibre avec le liquide.

TABLEAU 6.5 — Comparaison des enthalpies de formation AH en kJ. mol~!. at™! des douze composés
ternaires présents dans le systeme ternaire Ho-Ni-Ge estimées et calculées™ durant ce travail.

Composés AHy, Ho-Ni AHy, Ge-Ni AHy, Ho-Ge AHy, Ho-Ni-Ge
HoNisGes —40,7690 -35,7690 -102,5000 -56,3903
- - - —59,890%
Ho3Ni;;1Gey —40,7690 -35,9030 -102,8600 —58,9617
- - - —62,462*
HoNi3Ge; —43,1470 —43,3260 —-110,1000 —71,0551
- - - —-72,000%
HoNi,Ge; —44,3980 -29,8200 —-110,9000 —-70,8508
- - - ~79,550%
HoNiGe; 48,0280 ~17,7670 ~90,3600 ~69,4713
- - - ~73,471%
HoNig 307Ge2 ~38,0150 ~14,7250 ~101,9000 ~90,9890
- - - -90,989*
Ho,NiGeg —42,8960 -13,3730 —84,5000 -72,4209
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-~ -~ -~ —72,420%
HoNiGe —48,0280 —29,8260 -98,7800 —78,5040
-~ -~ -~ —85,504*
Ho 0gNig25Ger 35 —33,6340 —17,6540 —105,4700 -95,5908
-~ -~ - —94,590%
Ho3Ni,Ges —41,3940 —26,2150 -98,7800 -81,3196
- - - -88,719%
Ho3NiGe; -32,2570 —24,7510 -82,5100 —74,3320
- - - -86,532%
HosNi,Ges -33,7600 —26,8910 -79,6100 -71,1148
- - - —-82,414%

Tous les équilibres invariants ternaires issus de la modélisation sont répertoriés dans le ta-
bleau 6.7.

Les différentes sections verticales (coupes isoplethes) calculées sont tracées dans les figures
6.10, 6.11 et 6.12 pour faciliter au lecteur la lecture du systéme.
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FIGURE 6.10 — Isoplethe calculée a x(Ni)=x(Ho).
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TABLEAU 6.7 — Equilibres invariants ternaires calculés dans le systtme Ho-Ni-Ge durant ce travail.

Typedela  Réaction Température,
réaction °C

P; Liquid < HoNipsGe + HoNiypsGe + HoNi» Ge» 2452,40
U; Liquid + HoNi»Ge, < HoNig5Ge + HoNiGe 2385,43
U, Liquid + HoNi3Ge, < HoNi,Ge, + HoNi5;Ges 2327,31
E; Liquid + HoNiy5Ge + HoNiGe < Ho3Ni,Ge 2239,30
Us Liquid + HoNi3Ge, < Ho3Ni;; Ge + HoNi,Ge; 2110,67
Uy Liquid + HosNi,Ge © Ho3NiGe, + HoNiGe 2101,96
Usg Liquid + Ho3NioGe < Ho3NiGe, + HoNig;Ge 2101,04
Usg Liquid + HoNiyGe, < Ho3Ni;; Ge + HoNiGe 2097,06
U Liquid + Ni5Ges_LT < HoNis;Ges + NijgGe1) 1967,45
Us Liquid + Ni5sGes_LT < HoNi5;Ges + NigGe_HT 1938,60
Ug Liquid + HoNi3Ge, < Ho3Ni;; Ge + HoNi5Ges 1927,46
Ujo Liquid + Ho3NiGe, < Hos5Ges + HoNigsGe 1922,52
Uz Liquid + HoNi5Ges © HoNiyGe; + NijgGejo 1879,70
U2 Liquid + Ho5Ges © HosGe,4 + HoNigsGe 1855,49
Ujs Liquid + NigGe_HT < HoNisGes + NigGe_LT 1826,89
Uis Liquid + Ho5Ge4 < Hop;Gepg + HoNip;Ge 1701,32
U;s Liquid + HoNi5Ges < Ho3Ni;; Ge + NigGe_LT 1648, 89
Ujs Liquid + HoNig5Ge < Ho;;Gejo + HoNipgGe 1568,46
P, Liquid + HoNipgGe + HoNi,Ge, < HoNiGes 1482,46
U7 Liquid + Hoy,Gej9 < HoGe + HoNiggGe 1476,10
Ujs Liquid + HosNiGe, < HosNi,Ge + HoNiGe 1454,69
Ujg Liquid + Ni3Ge_LT < fcc_Al + HosNiy Ge 1425.76
Uy Liquid + HoGe < Ho;9Ge;5 + HoNiggGe 1401,28
Uy Liquid + HoNiyGe, < HoNiGes + NijgGej2 1389,07
Uso Liquid + HosNiGe, < HosGes + HosNiGe 1378,10
P3 Liquid © Ho,Ni;7 + Ho3Ni;; Ge + HoNis 1321,73
Uzs Liquid + HoNis < Ho,Ni; + HogNi;; Ge 1321,16
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P, Liquid « fcc_A1l + HoaNi;7 + HosNip; Ge 1311,25
Uy, Liquid + HoyNi7; < Ho3Ni;; Ge + HoNis 1278,70
Uys Liquid + Ho3Ni;; Ge © HoNis + HoNiGe 1226,19
Usg Liquid + HoNi3 < HoNi, + HoNiGe 1193,11
Usyy Liquid + Ho1¢Ge;5 © Ho19Ge 7 + HoNiggGe 1180,80
Uog Liquid + HoNiggGe < Ho;9Ge;7 + Ho2NiGeg 1153,85
Uyg Liquid + HoNigsGe < Ho,NiGeg + HoNiGes 1115,53
Usp Liquid + HoNiGe < HosNi»Ge + HoNiy 1086,41
Us; Liquid + HosNi, Ge< HoNi + HoNi, 1055,01
Uso Liquid + HosNipGe < HosGes + HoNi 1036,24
Ps Liquid + HoNiGes + Nij9Ge;2 < NigGey 989,52
Uss Liquid + HoNi & HosNi,_HT + HosGes 961,80
U3y Liquid + Ni3Ge, & DIAMOND_A4 + HoNiGejs 937,72
Uss Liquid + HoNiGes © DIAMOND_A4 + Ho,NiGeg 935,03
Usg Liquid + HogNi,_HT < HosNi,_LT + Ho5Ges 781,34
Usy; Liquid + hcp_A3 < HosGes + HoNijs 765,34
Pg Liquid < HosNiy_LT + HosGes + HoNis 763,25

U = Quasi—péritectique, P = Péritectique et E = Eutectique.

6.4 Conclusions du chapitre
Une modélisation thermodynamique cohérente du systeme ternaire Ho—Ni-Ge a été éta-

blie. Elle permet d’avoir une estimation raisonnable du systéme et ainsi d’orienter les expé-
riences pour en accroitre la qualité.
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Lintérét de la modélisation thermodynamique des diagrammes de phases ne s’arréte pas
a I'établissement de ces diagrammes pour déterminer les limites de domaines dans lesquels
peuvent exister les phases, leur composition et les proportions de ces différentes phases, mais
également pour prédire les grandeurs thermodynamiques manquantes expérimentalement,
parce que les diagrammes d’équilibre calculés contiennent toutes les données thermodyna-
miques des phases constituant le systeme.

Dans le présent travail, nous nous sommes basés sur 'approche CALPHAD [Kaufman &
Bernstein, 1970] et le logiciel Suédois Thermo-Calc [Sundman et al., 1985] pour modéliser quel-
ques systemes binaires et deux systémes ternaires a base de REs. Le principe de cette démarche
est 'obtention d'un ensemble cohérent de fonctions d’énergies libres de Gibbs pour toutes les
phases d'un systeme donné étudié. Lemphase est généralement mise sur I'optimisation des
fonctions d’énergie libre de Gibbs des solutions solides ou liquides, ce qui revient a optimiser
les parametres des modeles utilisés.

Ce travail est scindé en trois parties essentielles :

N La premiere partie concerne la modélisation numérique des systémes binaires composés
du Fe et d'un métal de REs. Dans ce cadre, nous avons modélisé les systemes binaires
Fe-Y, Fe-Ho, Fe-Lu et Fe-Tm dans lesquels Ho, Lu et Tm sont des REs lourdes. Bien que
Y soit plus 1éger que les REs l1égeres, il fait partie du groupe des REs lourdes en raison de
son association chimique et physique avec les REs lourdes dans les gisements naturels.

“S La deuxiéme partie est dédiée a la modélisation des systémes binaires composés du Ni-
ckel et d'un métal de REs. Nous avons alors optimisé les systemes binaires Ni-Sc, Ni-Ho,
Ni-Yb et Ni-Eu.

“ Dans la derniere partie de ce travail, nous avons tenté de modéliser les deux systemes
ternaires Fe-Ho-Ni (< 33,3 at. % Ho a T = 300 K) et Ho-Ni-Ge (< 60,0 at. % Hoa T = 1070
K) en exploitant nos résultats relatifs aux systemes binaires Fe-Ho, Ni-Ho, Ge-Ho et en
utilisant les modélisations des systemes binaires Fe—Ni et Ni-Ge publiées par Cacciamani
et al. [Cacciamani et al., 2010] et liu et al. [Liu ef al., 2010], respectivement.

Les différents systemes étudiés ont une importance technologique dans deux domaines
principaux des aimants permanents et du stockage de '’hydrogene. Pour effectuer leur opti-
misation, nous nous sommes parfois heurtés au manque de données de la littérature ou a des
données divergentes.

Les énergies libres de Gibbs des phases présentes dans tous les systemes étudiés ont été
modélisées en utilisant des modeles en sous-réseaux [Sundman & Agren, 1981] appropriés. Les
phases liquides et les solutions solides terminales ont été modélisées comme des solutions de
substitution par un seul sous-réseau ou deux sous-réseaux (RE-TM et Va), soit en utilisant les
polyndmes de Redlich-Kister pour la description de I'énergie libre de Gibbs d’exces, ol les pa-
rametres d’interaction intervenant dans ces polyndmes ont été exprimés comme des fonctions
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linéaires de la température Ya + b x T ou en utilisant le récent modele de Kaptay ot les para-
metres d’interaction ont été exprimés comme des fonctions exponentielles de la température
Ya x exp (_Uuab x T). Les composés steechiométriques ont également été décrits par le modele en
sous-réseaux ou chaque sous-réseau est occupé par un seul élément. L'énergie libre de Gibbs
de formation de ces derniers a également été exprimée comme des fonctions linéaires de la
température. Alors que les phases non—-stcechiométriques ont été traitées par des modeles en

deux sous-réseaux avec une substitution cohérente selon leurs structures.

Pour le systeme Fe-Y, les phases en solution (liquide, fcc_A1l, hcp_A3 et bcc_A2) ont été dé-
crites par deux modeles, celui de Redlick—Kister et celui de Kaptay, en tenant compte les contri-
butions magnétiques de I'élément pur Fe et des quatre phases présentes dans ce systeme. Les
deux composés intermétalliques Fe,3Ys et Fe,Y dans ce systeme binaire qui ont un domaine
d’homogénéité, sont traités par un TSM. Les deux modeles Redlich—Kister et Kaptay donnent
des résultats calculés similaires. En outre, aucune lacune de miscibilité inversée ne peut se for-
mer dans les phases en solution en raison des contraintes supplémentaires imposées. Les va-
leurs calculées sont en accord raisonnable avec le diagramme de phases et les données ther-
modynamiques expérimentales disponibles dans la littérature.

En ce qui concerne le systeme Fe-Ho, la phase liquide a été décrite par un SM en tenant
compte de l'existence des lacunes et en tenant compte des contributions magnétiques des
phases. Nos résultats sont trés satisfaisants. Le diagramme de phases est bien restitué dans
toute la gamme de composition d’'Ho et les remarques soulignées par Okamoto [Okamoto,
1993] sont totalement résolues. Les enthalpies de formation du systéeme Fe-Ho calculées sont
en tres bon accord avec les résultats expérimentaux de Meschel et al. [Meschel er al., 2013] et
celles prédites a partir de [Debski et al., 2014].

Pour les deux systemes Fe-Lu et Fe-Tm, nous avons remarqué qu'’ils nécessitaient une ré-
optimisation apres I'évaluation thermodynamique de Konar [Konar, 2012] en raison des dif-
férences significatives qui ont été observées avec les données expérimentales. En outre, des
nouvelles données thermodynamiques ont été publiées dans le méme temps. Les sept phases
intermédiaires Fep3Lug, FesLu, FeyLu, Fe;7Tmy, Fey3Tmg, FesTm et Fe,Tm dans ces deux sys-
témes binaires ont été traitées comme des composés stcechiométriques tandis que, le composé
intermétallique Fe;7Lu, (_LT et _HT) sous-steechiométrique en Lu qui a une gamme d’homo-
généité a été traité par un TSM en tenant compte de sa structure cristallographique. Un SM
a été utilisé pour la description de la phase liquide et les solutions solides aFe, dFe et yFe du
Fe, aLu et fLu du Lu et aTm et BTm du Tm. Comme dans les deux évaluations thermodyna-
miques précédentes nous avons introduit les propriétés magnétiques du fer pur et des phases
présentes dans ces deux systémes. Nos calculs sont en bon accord avec les données expérimen-
tales incluant les diagrammes de phases et les données thermodynamiques disponibles dans la
littérature.

La modélisation thermodynamique du systeme Ni-Sc est basée sur le récent diagramme
de phases évalué par Okomoto [Okamoto, 2000]. Pour ce systeme, on a utilisé la dépendance
linéaire de Redlich—Kister et exponentielle de Kaptay en température de |'énergie libre de Gibbs
d’exces des phases en solution. La phase Ni>Sc qui a un domaine d’homogénéité a été traitée
par un TSM. Nos résultats sont satisfaisants et le diagramme de phases calculé avec les deux
modeéles est en bon accord avec les mesures expérimentales.

En ce qui concerne le systeme Ho-Ni, la modélisation thermodynamique est basée sur le
diagramme de phases déterminé par Huaiying et al. [Huaiying ef al., 1991] et les différentes
données (thermodynamiques, cristallographiques, ...) disponibles dans la littérature des phases
intermétalliques. Comme dans les cas du systeme Ni-Sc, les résultats obtenus pour ce systeme
montrent la validité du choix des modeles et des différentes données choisies pendant 1’optimi-
sation. En effet, le diagramme de phases et les données thermodynamiques sont bien restitués.
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Conclusion générale

La phase HoNi, a été traitée par un TSM en tenant compte de sa structure cristallographique et
les phases en solution ont été décrites par un SM.

En ce qui concerne le systeme Ni-Yb, nous avons présenté les résultats exposés aux JEEP2014
ou les cing phases intermétalliques nommeées Ni;;Yb,, Ni5sYb, NigYb, Ni,Yb et NiYb avec deux
variétés allotropiques (_LT et _HT) sont considérées comme des composés définis (stoechiomé-
triques) tandis que, la phase liquide et les phases primaires fcc_Al et bcc_A2 sont considérées
comme des solutions de substitution. L'optimisation a été effectuée en se basant sur le travail
expérimental présenté par Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973]. Nous avons remar-
qué un désaccord calculé dans la partie allantde 0 2 0,5 d’Yb pour les modes de décompositions
des trois composés Nij7Ybs, NisYb et Ni»Yb qui naissent selon des fusions congruentes alors
qu’'expérimentalement ils se décomposent selon des réactions péritectiques. Ce désaccord est
fortement dii a I'existence d’'une lacune d’'immiscibilité dans la phase liquide qui s’étend de
0,55 a 0,90 at. % Yb. Heureusement, le groupe d'Ukrainiens [Berezutskii ef al., 2014] a publié
trés récemment un travail intéressant basé sur la détermination expérimentale des enthalpies
de mélange de la phase liquide dans toute la gamme de composition d’Yb et a partir duquel
ils ont critiqué le travail de Palenzona et Cirafici [Palenzona & Cirafici, 1973]. Par conséquent,
[Berezutskii et al., 2014] ont établi une nouvelle version du diagramme de phases différente de
celle présentée par [Palenzona & Cirafici, 1973] au niveau du liquidus dans la partie riche en
Ni (allant de 0 a 0,5 at. % Yb). Nous avons alors choisi de ré-optimiser le systeme Ni-Yb en
se basant sur les travaux de [Berezutskii et al., 2014]. Les résultats sont tres satisfaisants pour
les données thermodynamiques incluant enthalpies, énergies libres de Gibbs de mélange de
la phase liquide a différentes températures 1000, 1500 et 1800 K, enthalpies de formation et
activités du Ni dans 'Yb et d’Yb dans le Ni.

Loptimisation thermodynamique des parameétres d’énergie libre de Gibbs des différentes
phases du systeme Ni—-Eu a été menée en se basant sur le travail de [Berezutskii ef al., 2014]
ainsi que les données thermodynamiques mesurées par plusieurs auteurs. Le diagramme de
phases et les données thermodynamiques sont bien restitués. Les méme remarques soulignées
pour le systeme Ni-Yb sont utiles pour le systeme Ni-Eu.

En ce qui concerne le systeme ternaire Fe-Ho-Ni, nous avons calculé le liquidus, une sec-
tion isothermale a T = 300 K et des coupes verticales (isopléthes) en se basant sur les descrip-
tions thermodynamiques déja obtenues au cours de ce travail et en tenant compte des données
expérimentales de Xin et al. [Xin et al., 1993], en particulier pour la composition d'Ho < 33,3 at.
%. Un SM a été utilisé pour décrire les phases en solution désordonnés. Un bon accord a été
obtenu entre le calcul et les résultats expérimentaux dans ce systeme trés partiellement déter-
miné. Malgré le manque de données expérimentales dans ce systéme, les sections calculées
peuvent servir a élaborer des alliages mieux ciblés en composition et a les étudier par diffé-
rentes méthodes expérimentales afin d’obtenir des données nécessaires a une meilleure opti-
misation du systeme. Ceci permettra un gain de matiéres premieres et une économie de temps
dans I’étude plus compléte de ce systéeme.

Nous avons essayé de calculer une coupe isotherme a T = 1070 K du systéme ternaire Ho—
Ni-Ge en se basant sur les descriptions thermodynamiques déja obtenues le long de ce travail et
en exploitant les résultats expérimentaux publiés par Morozkin et al. [Morozkin et al., 2015]. Ce
calcul nous a permis de déterminer les enthalpies de formation des composés définis ternaires
qui ne sont pas disponibles dans la littérature.

Finalement, nous avons obtenu une banque de données thermodynamiques cohérentes
des systemes étudiés comportant, les deux éléments TMs : Fe, Ni alliés aux sept REs : Ho, Lu,
Sc, Tm, Y, Yb et Eu, qui contribuera certainement a une meilleure connaissance des équilibres
entre phases de ces systemes. De plus, cette banque de données sera le point de départ de la
modélisation de systemes plus complexes tels que ternaires, quaternaires ...
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Annexe

Montrons que b dans I'expression a + b x T n’est pas égale a 'entropie S :
Considérons la phase HoNi du systeme Ho—-Ni :
Modele de phase HoNi choisi :
On va dans Gibbs et on tape I-p—d HoNi. On trouve :
HoNi
2 SUBLATTICES, SITES .5: .5
CONSTITUENTS : HO : NI
TC(HONIHO :NI;0) = 56
BMAGN(HONI,HO :NT;0) = 8.27
G(HONILHO :NI;0)-0.5 H298(HCP_A3,HO;0)-0.5
H298(FCC_A1,NI;0)=
+.5*GHSERNI+.5*GHSERHO-49153.493+7.8070661*T
-49153.493 est le parametre a que nous avons optimisé,
7.8070661 est le parametre b que nous avons optimisé,
Comme G=H - T x §, le parametre b est négatif et égal a —7.8070661.
On va ensuite dans POLY_3. On tape list—status et on voit que les états de référence sont SER,
c’est-a-direa T =298.15 K
On fait un équilibre a 298.15 K
POLY 3:s-cx(ho)=0.5, t=298.15

On va ensuite dans POLY_3. On tape list—status et on voit que les états de référence sont SER,
c'est-a-direa T =298.15K

On fait un équilibre a 298.15 K

POLY 3:s-cx(ho)=0.5, t=298.15

POLY _3:c-e

Conditions :
P=1E5, N=1, T=298.15, X(HO)=0.5

POLY_3: sh hmr(HONI)

HMR(HONI) = -48233.958

POLY_3 : sh gmr(HONI)

GMR(HONI) =-62012.599

POLY 3 :sh smr(HONI)

SMR(HONI) = 46.213787

On fait ensuite un équilibre a 1000 K

mais on garde les états de référence a T = 298.15 K (les états SER)
POLY_3 :s-c t=1000

POLY_3:c-e



Signification du terme b

POLY_3:1-e

Conditions:
P=1E5, N=1, T=1000, X(HO)=0.5

POLY 3:lis-st

POLY_3 : sh hmr(HONI)
HMR(HONI) = - 28168.711
POLY_3 : sh GMR(HONI)
GMR(HONI) =-108376.83
POLY_3 : sh SMR(HONTI)
SMR(HONI)= 80.208119
On change ensuite les états de référence en tapant
Ni

fcc Al

1000

led

Ho

HCP_A3

1000

led

On tape list-status

on calcule I'’équilibre a T = 1000 K avec les états de référence a T = 1000 K

POLY_3 : sh HMR(HONI)
HMR(HONI) = - 49115.695
POLY_3 : sh GMR(HONI)
GMR(HONI) = - 41338.872
POLY_3 : sh SMR(HONI)
SMR(HONI) = - 7.7768229

Quand on calcule un équilibre a une température T K, et que les états de référence sont aussi
ala température T K, on trouve les mémes HMR et SMR. Naturellement, GMR est différent car
la température est différente, par exemple entre 298.15, 1000 et 1300 K.

a est toujours a peu pres égal a HMR car en général HMR est indépendant de la température
mais SMR n’est pas égal a b dans 'expression a + b x T. C’est normal car dans les termes de
références il y a des termes qui participent au calcul de HMR et SMR.
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Résumé

En vertu de leurs propriétés chimiques, magnétiques, électriques, optiques et catalytiques
inégalables, les REs gagnent en importance dans I'industrie des hautes technologies. Les sys-
temes RE-TM font I'objet de nombreuses études en raison de leur grand intérét technologique
et fondamental. Ces systémes présentent tout d’abord d’intéressantes propriétés catalytiques
en raison de la forte réactivité des REs. Grace a leur puissance et a leur résistance a la déma-
gnétisation, les matériaux magnétiques a base de RE ont permis la miniaturisation de moteurs,
des disques durs des ordinateurs (stockage magnéto—optique) et d’autres appareillages néces-
sitant des aimants permanents (balais des moteurs électriques pour les véhicules électriques et
hybrides, générateurs des grosses éoliennes offshore, ...). Les aimants a base de REs possedent
des propriétés tres supérieures a celles des aimants traditionnels. Ils disposent d'une puissance
et d'une longévité plus élevées, et d'une meilleure usinabilité a haute température. Laimant
permanent a base de REs le plus commun est ’aimant au néodyme (NdFeB ou REFeB) qui pos-
sede un fort champ coercitif. Divers éléments tels que Dy, Tb, Pr, Nj, etc. sont également ajoutés
pour améliorer ses propriétés magnétiques et mécaniques. Le déséquilibre entre la demande
et 'approvisionnement en REs a accru 'importance du recyclage et de I'extraction des REs a
partir des aimants permanents usagés. Cependant, le manque de données thermodynamiques
sur les systemes a base de REs a rendu difficile la conception de procédés efficaces de recy-
clage et d’extraction. A cet égard, les calculs thermodynamiques peuvent servir d’outil rentable
en termes de temps et d’argent afin de concevoir un procédé de recyclage des aimants per-
manents usagés. Afin d’effectuer des calculs thermodynamiques fiables, des bases de données
thermodynamiques précises pour les REs et leurs alliages sont requises. Ces bases de données
thermodynamiques peuvent étre développées en utilisant la méthode dite CALPHAD initiée
par Larry Kaufman et basée sur I'égalité des potentiels chimiques de chaque constituant dans
les différentes phases d’'un systéme donné. Le développement de bases de données basé sur
la méthode CALPHAD consiste essentiellement en I’évaluation critique et en I’optimisation de
toutes les données thermodynamiques et de diagrammes de phases disponibles. La base de
données contenant les fonctions optimisées d’énergie libre de Gibbs peut étre utilisée pour cal-
culer des réactions chimiques complexes pour n'importe quels procédés d’élaboration et d’ap-
plications a haute température. Typiquement, une routine de minimisation de I'énergie libre de
Gibbs G, telle que celle présente dans le logiciel Thermo-Calc, peut étre utilisée pour obtenir
I’équilibre thermodynamique précis dans un systeme comprenant de multiples composants.
Dans le cadre du développement d’'une base de données thermodynamiques pour le recyclage
des aimants permanents et d’autres applications comme le stockage d’hydrogene, la produc-
tion des rubans supraconducteurs de haute T, etc ..., toutes les données thermodynamiques
et de diagrammes de phases dans la littérature pour les huit systemes binaires Fe-RE incluant
Fe-Y, Fe-Ho, Fe-Tm et Fe-Lu et Ni-RE incluant Ni-Sc, Ni-Ho, Ni-Yb et Ni-Eu sont évaluées de
maniere critique et optimisées pour obtenir les parameétres des modeles thermodynamiques.
La premiere approche calculatoire des deux systemes ternaires Fe-Ho-Ni et Ho—Ni-Ge, obte-
nue a partir de la banque de données intégrant les optimisations binaires, a permis aux expéri-
mentateurs de cibler et interpréter des expériences de controle des équilibres entre phases en
condition isotherme. Les parametres des modeles peuvent ensuite étre utilisés pour calculer les
diagrammes de phases et les énergies libres de Gibbs G de toutes les phases en fonction de la
température et de la composition.

Mots—clés : Modélisation thermodynamique ; approche CALPHAD ; Thermo—Calc; propriétés
thermodynamiques; systemes Fe-RE (RE =Y, Ho, Tm et Lu) et Ni-RE (RE = Sc, Ho, Yb et Eu);
systemes Ho-Ni—X (X = Fe, Ge); modeles de Redlich-Kister-Muggianu et Kaptay; coupe iso-
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