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RESUME

Les alliages a base d’aluminium sont les alliages non ferreux les plus utilisés dans le monde et
connaissent une croissance importante soulignée par une augmentation de 6% de la production

mondiale de ce métal en 2017 [1].

La production de ce métal se fait & partir de la bauxite, un minerai traité par les procédés Bayer et
Hall-Heéroult afin d’en extraire de 1’aluminium pur. Cependant, il faut noter que le procédé Bayer
qui consiste a séparer 1’alumine de la bauxite, ainsi que le procedé Hall-Héroult qui repose sur
plusieurs réactions d’électrolyse, ne purifient pas totalement 1’aluminium final et y laissent des
traces des divers éléments contenus dans le minerai primaire et dans les électrodes respectivement.
L’aluminium primaire produit n’est donc pas pur et contient des impuretés telles que le silicium,
le fer, le chrome, le nickel et le vanadium issues des procédés d’extraction. A cela peuvent s’ajouter
des éléments d’addition volontairement introduits pour atteindre des caractéristiques
thermodynamiques plus spécifiques tels que le silicium, le fer et le manganese. Ces éléments
peuvent jouer un réle important sur la thermodynamique des alliages en favorisant notamment la
formation de certaines phases intermétalliques fragilisantes ou de défauts de surface

macroscopiques tels que les Fir-Tree-Zones par exemple.

Le but de ce travail consiste donc a modéliser le comportement thermodynamique de 1’aluminium
contenant tous ces éléments d’alliages et/ou impuretés. Pour ce faire, une base de données
thermodynamique du systéme Al-Si-Fe-Mn déja existante a été mise & jour. D’autre part, le
chrome, le nickel et le vanadium ont été introduits dans la base de données afin de modéliser leur
répartition dans les phases d’importance industrielle et ce, selon la méthode CALPHAD
«CALculation of PHAse Diagram». Le silicium, le manganése et le fer sont les éléments d’alliages
les plus couramment utilisés des séries 3000, 4000 et 8000 alors que les autres éléments (Cr, V et
Ni) sont des impuretés. La nouvelle base de données permet maintenant de prévoir la répartition
de tous ces éléments dans la matrice FCC de 1’aluminium et dans toutes les phases qui se forment

lors de la solidification des alliages d’aluminium.

Il est a noter que des calculs DFT ponctuels sont présentés dans ce mémoire pour des phases dont
les données expérimentales thermodynamiques sont manguantes, mais dont la cristallographie est

bien connue. Enfin, la phase liquide de tous les systémes binaires Al-X (X = Cr, Ni, V) a été
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modélisée avec le modele MQMPA permettant une meilleure description de 1’ordonnancement

chimique a courte distance par rapport au Compound Energy Formalism.

Suite aux deux ans consacrés a ce projet de maitrise, ce sont les changements cités ci-dessous qui
ont été apportes a la nouvelle base de données « laboratoire virtuel pour I’industrie de 1’aluminium
» Vlab:

Les phases AlisFes et AloFe ont été décrites avec un nouveau modéle en sous-réseaux et la description
de leur C, a grandement été ameéliorée. Leurs parametres ajustables ont ensuite été optimisés de facon
a reproduire le mieux possible les données expérimentales ainsi que la solubilité des autres éléments

du systeme dans la phase AlisFes.

Les composeés binaires AlsMn et Al;2Mn ont aussi fait 1’objet de calculs DFT, ce qui a permis de leur
attribuer une nouvelle enthalpie de formation et d’évaluer leur capacité calorifique (Cp). La solubilite
des autres élements dans la phase AlsMn a aussi éte parametrée.

La phase Al11Cr;a été réajustée en y incluant la solubilité des autres éléments.

Finalement, les phases ts et te du systeme ternaire Al-Fe-Si ainsi que les phases ts, s et to du systéme

ternaire Al-Si-Mn ont été reparamétrées afin de mieux reproduire les données expérimentales récoltées.

Le systeme Al-Fe-Mn a aussi été amélioré en ajoutant les phases « et ¢ qui n’étaient pas considérées
dans I’ancienne modélisation. Le ternaire Al-Fe-Si a été corrigé dans la région riche en aluminium par

I’introduction des phases ternaires 13, T10, et T11 aussi non considérées dans I’ancienne base de données.

Les systemes binaires Al-Cr, Al-Ni et Al-V ont été introduits dans la base de données en reparamétrant

leur phase liquide avec le modele MQMPA.

L’ensemble des changements et ajouts énumerés ci-dessus ont permis de décrire acceptablement la
totalité des données expérimentales recueillies dans la région riche en aluminium du systeme étudié.
Ce travail a aussi permis de prédire la répartition du chrome, du nickel et du vanadium dans les

intermétalliques tels que AlisFes, AlsMn et Al11Cro.
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ABSTRACT

Aluminium-based alloys are the most widely used non-ferrous alloys in the world and are
experiencing significant growth, highlighted by a 6% increase in world production of this metal in
2017 [1].

This metal is produced from bauxite, an ore processed by the Bayer and Hall-Héroult processes to
produce pure aluminum. However, it should be noted that the Bayer process, which consists in
separating alumina from bauxite, as well as the Hall-Héroult process, which is based on several
electrolysis reactions, does not completely purify the final aluminum and leaves traces of the
various elements contained in the primary ore and electrodes respectively. The primary aluminium
produced is therefore not pure and contains impurities such as silicon, iron, chromium, nickel and
vanadium from the extraction processes. To this can be added addition elements voluntarily
introduced to achieve more specific thermodynamic characteristics such as silicon, iron and
manganese. These elements can play an important role in the thermodynamics of alloys by
promoting the formation of certain weakening intermetallic phases or macroscopic surface defects

such as Fir-Tree-Zone for example.

The aim of this work is therefore to model the thermodynamic behaviour of aluminium containing
all these alloying elements and/or impurities. To do this, an existing thermodynamic database of
the AIl-Si-Fe-Mn system was updated. In addition, chromium, nickel and vanadium were
introduced into the database in order to model their distribution in phases of industrial importance
using the CALPHAD method. Silicon, manganese and iron are the most commonly used alloy
elements in the 3000, 4000 and 8000 series, while the other elements (Cr, V and Ni) are impurities.
The new database should make it possible to predict the distribution of all these elements in the
FCC matrix of aluminium and in all the phases that are formed during the solidification of

aluminium alloys.

It should be noted that point DFT calculations are presented in this paper for phases with missing
thermodynamic experimental data, but for which crystallography is well known. Finally, the liquid
phase of all Al-X binary systems (X = Cr, Ni, V) was modelled with the MQMPA model allowing

a better description of the short-range order compared to the Compound Energy Formalism.
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During the two years devoted to this Master's project, the following changes were made to the new

database «Virtual Laboratory for the Aluminium Industry» Vlab:

The AlisFes and AlzFe phases have been described with a new sublattice model and the description
of their Cp has been greatly improved. Their adjustable parameters were then optimized to best

reproduce the experimental data and solubility of the other system elements in the AlisFes phase.

The binary compounds AleMn and AlioMn were also modeled using DFT calculations, which
allowed them to be assigned a new formation enthalpy and their heat capacity (C,) to be evaluated.

The solubility of the other elements in the AlsMn phase has also been parameterized.
The Al11Crz phase has been readjusted to include the solubility of the other elements.

Finally, the 15 and 16 phases of the Al-Fe-Si ternary system as well as the 14, T3 and t9 phases of the
Al-Si-Mn ternary system were re-parameterized in order to better reproduce the experimental data

collected.

The Al-Fe-Mn system has also been improved by adding the phases x and ¢ that were not
considered in the previous modeling. The ternary system Al-Fe-Si has been corrected in the
aluminium-rich region by introducing the ternary phases 13, t10, and 111 also not considered in the

former database.

The binary systems Al-Cr, Al-Ni and Al-V were introduced into the database by resetting their
liquid phase with the MQMPA model.

All of the changes and additions listed above have made it possible to acceptably describe all of
the experimental data collected in the aluminum-rich region of the system under study. This work
also predicted the distribution of chromium, nickel and vanadium in intermetallics such as AlisFes,
AlgMn and Al11Cro.
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CHAPITRE1 INTRODUCTION

L’aluminium est un métal dont 1’utilisation ne cesse de s’accroitre et dont les domaines
d’application se multiplient de plus en plus [2]. Métal ductile, résistant a la corrosion, conducteur
¢lectrique et thermique, recyclable, 1€ger et trés abondant, I’aluminium constitue un excellent choix
et une trés bonne alternative de matériau dans diverses applications [2, 3]. Il peut étre exploité a
I’état pur ou alli¢. En effet, des ¢léments d’alliage peuvent y étre ajoutés afin de répondre a des
caractéristiques mécaniques, physiques, chimiques ou thermodynamiques plus spécifiques. Trés
variés et nombreux, les alliages d’aluminium se divisent en deux grandes familles que sont les
alliages de fonderie et les alliages corroyés. Chacune de ces deux familles est aussi subdivisée en

différentes séries en fonction du principal ¢lément d’alliage ajouté a I’aluminium [4].

Les alliages de fonderie, produits par la mise en fusion de I’aluminium avec d’autres éléments
améliorant leur coulabilité, sont coulés dans des moules de formes diverses et sont généralement
plus résistants a la corrosion et plus adaptés aux traitements de surface et au soudage [5, 6]. Les
alliages corroyés quant a eux peuvent étre traités thermiquement et nommés alliages a durcissement
structural, c’est le cas des séries 2000 (Al-Cu), 6000 (Al-Mg-Si) et 7000 (Al-Zn) généralement
utilisés dans le domaine du transport et de ’aéronautique [7]. Ce type de durcissement améliore la
dureté du matériau en favorisant la formation de précipités de phases intermétalliques dont la
présence limite la mobilité des dislocations [4]. Ces trois séries d’alliages ont en revanche une
résistance a la corrosion relativement plus faible que celle des autres séries [4]. Les alliages
corroyés peuvent aussi étre produits sans traitement thermique. Ce sont alors des alliages a
durcissement par écrouissage; ils englobent les séries 1000 (Al pur), 4000 (Al-Si), 3000 (Al-Mn)
et 5000 (Al-Mg). L’écrouissage consiste a appliquer des contraintes mécaniques qui déforment
plastiguement le métal. Cette déformation induit une augmentation de la densité de dislocations
dans le matériau; ce qui affecte les propriétés mécaniques de I’alliage en augmentant sa limite

d’¢élasticité et sa dureté mais le rend également plus fragile [4].

Dans le cadre de ce projet, les alliages a durcissement par écrouissage sont étudiés. Plus
précisément, les alliages des séries: 1000 contenant plus de 99 % pds. d’aluminium, 3000 contenant
jusqu’a 4 % pds. de manganése, 4000 contenant de 2 a 13.5 % pds. de silicium et 8000 contenant
de 0.6 a1 % pds. de fer et de 0.5 a 0.9 % pds. de silicium [3 — 8]. Composée presque exclusivement

d’aluminium, la série 1000 est souvent utilisée dans des applications électriques telle la production



de fils conducteurs ou encore dans la production de tubes d’évaporateurs et de radiateurs pour sa
bonne conductibilité thermique [4]. L’aluminium pur est aussi utilis¢é comme couche protectrice
des autres alliages en raison de sa bonne résistance a la corrosion [4]. Améliorant la résistance a la
corrosion ainsi que la mise en forme, le manganése permet aux alliages de la série 3000 d’étre
utilisés pour la fabrication de canettes, d’ustensiles de cuisine ou encore de couverture d’immeuble
ou d’échangeur thermique de voiture [8]. Cette série d’alliage peut se substituer aux alliages de la
série 1000 offrant ainsi un meilleur compromis entre les propriétés mécaniques et la résistance a la
corrosion [4]. Les alliages Al-Si, ceux de la série 4000, ayant une température de fusion plus basse
que celle de I’aluminium, sont couramment utilisés pour fabriquer des piéces moulées dans le
domaine de 1’aéronautique et de 1’automobile [8]. Enfin, la série 8000 dopée d’éléments lui

conférant une certaine ductilité, est employée pour produire des feuilles d’emballage [8].

Les alliages d’aluminium sont donc trés versatiles, dépendamment des ¢léments d’alliages
sélectionnés. Cependant, d’autres éléments peuvent involontairement se retrouver dans les alliages
d’aluminium. En effet, I’aluminium n’est pas disponible a 1’état pur dans la nature, mais sous forme
de minerai appelée bauxite [9]. Son extraction nécessite des procédés qui en plus d’y ajouter des
impuretés, ne le purifient pas totalement. L’extraction de I’aluminium de ce minerai se fait a 1’aide
des procédés Bayer et Hall-Héroult. Ces derniers consistent respectivement a extraire 1’alumine

(Al203) de la bauxite, et ensuite a séparer 1’aluminium de 1’oxygéne par électrolyse.

De facon plus détaillée, la bauxite, contenant diverses impuretés dont les oxydes et les hydroxydes
de fer ainsi que des silicates hydratés[10] est réduite en alumine par le procédé Bayer élaboré en
1887 par le chimiste Karl Josef Bayer [11, 12]. Ce procedé, le plus économique a ce jour, peut étre

résumé en quelques grandes lignes soient :

Le broyage qui consiste a réduire la bauxite en poudre afin d’optimiser la quantité d’alumine

extraite lors de la mise en solution.

L’attaque qui consiste a mélanger, dans des réacteurs, la bauxite, la soude en liqueur et la chaux a
haute température et pression. Cette étape permet de dissoudre les hydrates d’alumine dans la

liqueur de soude selon la réaction suivante.

Al,03 - H;0(5) + 2NaOHy — 2NaAlO, + 2H, 0y (L.1)



La décantation qui consiste a purifier, par sédimentation, le mélange liquide obtenu a 1’étape
précédente, des oxydes de fer (Fe203), des silicates dont la silice (SiO2) et d’autres impuretés
solides (TiOz, P20s, ...) en suspension.

La précipitation qui consiste a faire précipiter I’hydrate d’alumine a partir de I’aluminate de sodium
liquide (NaAlO.) produit a I’étape précédente et refroidi graduellement. Cette étape se fait selon la

réaction chimique inverse de (1.1).

Et finalement la calcination et le traitement du produit qui consiste a laver I’hydrate d’alumine afin
de limiter la présence de soude dans le produit final et de le déshydrater en I’introduisant dans des

fours pouvant atteindre des températures de I’ordre de 1273 K selon la réaction suivante :

Ale3 * HZO(S) + éTleTgie—)Al203(s) + H20(g) (12)

Enfin, afin de séparer les deux éléments de I’alumine que sont I’aluminium et 1’oxygéne, le procédé
Hall-Héroult, développé par Paul-Louis-Toussaint Héroult et Charles Matin Hall en 1886 est
utilisé. Produisant de I’aluminium par électrolyse, cette technique suit la réaction chimique globale

suivante :

2Al203(s) + 3C(s) + énergleﬁélAl(l) + BCOZ(g) (13)

Dans un bain électrolytique composé généralement de fluorure de sodium (NaF) et de fluorure
d’aluminium (AlF3) appelé cryolite (de composition nominale NasAlFg), des électrodes permettent
de former I’aluminium liquide a la cathode et de libérer du dioxyde de carbone a I’anode (procédé
conventionnel) en fournissant un travail électrique au systeme. L’anode peut étre a base de coke
contenant des traces de sodium, de magnésium, d’aluminium, de silicium, de calcium, de
vanadium, de fer et de nickel dans le cas des anodes conventionnelles [13, 14], ou a base de cermet

contenant du nickel, du fer et de I’oxygéne dans le cas des anodes inertes [15, 16].

Ainsi, il yadonc : D’une part, les €léments contaminants issus de la bauxite ou de toutes les autres
matieres premiéres [17, 18] qui ne sont pas complétement éliminés du produit final et d’autre part,
le procéde Hall-Heéroult qui fait intervenir une quantité non négligeable d’éléments contenus dans
les électrodes tels que le fer, le silicium, le nickel et le vanadium, dont des traces peuvent se

retrouver dans I’aluminium liquide qui se forme. Par conséquent, méme I’aluminium primaire n’est



pas complétement pur et contient toujours des impuretés indésirables qui doivent étre considerées
et étudiées afin d’en connaitre ’effet sur les propriétés thermodynamiques, mécaniques et
physiques finales du produit. Les alliages industriels finaux contiennent donc de nombreux
¢léments. Pour de tels matériaux, la recherche expérimentale d’une microstructure (composition et
traitement thermique) optimale implique de tres nombreux essais et peut constituer un véritable
défi ainsi qu’un investissement financier trés important. La mise en place d’outils de modélisation
peut considérablement amortir ces codts. C’est le cas de la méthode CALPHAD (CALculation of
PHAse Diagram) [19, 20] qui est particulierement performante dans le cas de systéeme multi-alliés.
Cette méthode consiste a décrire les énergies de Gibbs de toutes les phases constitutives du systéeme
en optimisant des parameétres permettant de reproduire les données expérimentales disponibles
telles que des activités, des enthalpies de mélange ou de formation ainsi que des capacités
calorifiques. Elle permet ainsi de faire une synthése des divers travaux effectués sur un systeme et

de rationaliser un plan d’expérience en limitant leur nombre et les colts associés.

C’est dans ce cadre que s’inscrit ce projet de maitrise qui consiste a proposer une nouvelle
base de données thermodynamique permettant de décrire I’effet des éléments d’alliage et des
impuretés et ce, dans les alliages a durcissement par écrouissage des séries 1000, 3000, 4000
et 8000. Le systeme a I’étude est donc le systeme Al-Si-Fe-Mn-Cr-Ni-V dans la région riche

en aluminium.

Ainsi, dans le but de structurer le projet, deux lignes directrices découlant des objectifs de celui-ci

ont été proposées soient :

1. Lamise ajour de la base de données du systeme quaternaire Al-Si-Fe-Mn existante par une

comparaison détaillée avec les données de la littérature.

2. L’ajout des impuretés telles le chrome, le nickel et le vanadium ainsi que la modélisation
de leur répartition dans les phases qui se forment lors de la solidification des alliages

commerciaux.

Le systeme d’intérét comprend sept éléments et peut donc se décomposer en 21 sous-systemes
binaires, 35 sous-systémes ternaires, 35 sous-systemes quaternaires, 21 sous-systemes quinaires et
7 sous-systemes a six éléments. La modélisation compléte de ce systéme est trés largement hors de

portée d’un projet de maitrise, voire méme de doctorat. Pour s’y prendre, une partie du temps du



projet a été consacrée a la revue de la littérature afin de retrouver les travaux thermodynamiques et
cristallographiques clés sur tous les sous-systemes et phases d’intérét. Il a aussi fallu consacrer du
temps a I’apprentissage du Logiciel FactSage (Section 0) et a I’identification des limites de
I’ancienne base de données en comparant les calculs réalisés avec cette derniére aux données
expérimentales extraites de la littérature. Ceci a permis I’identification des systémes et phases
problématiques. Ensuite, une sélection rigoureuse des phases d’intérét a été faite en effectuant des
calculs de refroidissement a 1’équilibre et hors équilibre pour des compositions d’alliages
industriels. Une analyse détaillée de la cristallographie de ces phases a ensuite été effectuée. Ceci
a permis, dans certains cas, de revoir leur modele dans la nouvelle base de données. Enfin, la
solubilité des différents éléments d’alliage et des impuretés constituant le systéme a 1’étude a €té
modélisée dans chacune des phases d’intérét identifiée. D’autres nouveautés ont également été
introduites dans ce travail, telle 'utilisation de la théorie de la fonctionnelle de la densité
(DFT)[21], qui permet de compléter idéalement les données d’équilibre de phases par le calcul de

propriétés thermodynamiques telles I’enthalpie de formation et la capacité calorifique.

Une fois améliorée et complétée par 1’ajout des impuretés (Cr, Ni et V), cette nouvelle base de
données a permis d’effectuer divers calculs thermodynamiques pour le systeme Al-Si-Mn-Fe-Cr-
Ni-V, ou I’aluminium est 1’élément principal, le silicium et le manganése sont des éléments
d’addition et le fer, le chrome, le nickel ainsi que le vanadium sont des impuretés. Dans une
perspective de bien détailler le travail accompli durant cette maitrise, ce mémoire a été subdivisé
en six chapitres. Le premier chapitre étant la présente introduction qui détaille le contexte industriel

de ce projet.

Le Chapitre 2, intitulé THEORIE, expose la totalité des notions théoriques nécessaires a
I’accomplissement de ce travail. Commencant par faire un survol de chacun des éléments du
systéme a 1’étude et de leurs effets sur le comportement thermodynamique et/ou mécanique de
I’alliage, il se poursuit par 1’exposition des systémes binaires et ternaires d’intéréts en présentant
les données cristallographiques de chacune des phases qui s’y forment. Des éléments de
thermodynamique classique sont aussi présentés. La méthode CALPHAD, pilier de la modélisation
thermodynamique, y est détaillée. Un survol de certaines techniques expérimentales et numériques
permettant de générer des données thermodynamiques exploitables par la méthode semi-empirique

citée précédemment est présenté. La «Density Functional Theory», DFT, utilisée pour évaluer



I’enthalpie de formation de certaines phases y est aussi réesumee. Les modeéles thermodynamiques
utilisés pour décrire les phases solides et liquides dans le cadre de ce projet, soient le «Compound
Energy Formalism» (CEF) et le modele quasi-chimique modifié avec I’approximation des paires
(MQMPA) respectivement, sont expliqués.

Le Chapitre 3 énumére I’ensemble des travaux expérimentaux clés disponibles dans la littérature
et utilisés pour vérifier la validité des résultats de I’ancienne base de données Vlab. Ces travaux
incluent des données thermodynamiques et d’équilibre de phases qui ont été utilisées afin

d’améliorer les phases d’intérét du systéeme Al-Si-Fe-Mn-(Cr-Ni-V).

Le Chapitre 4 est une section qui permet de détailler la stratégie entreprise afin d’alléger la tache
de modélisation du systeme Al-Si-Fe-Mn-Cr-Ni-V a sept éléments. En effet, le nombre d’éléments
présent dans ce systeme le rend assez complexe étant donné que dans des travaux de modélisation,
il faut analyser, revoir et décrire chacun des sous-systemes binaires et ternaires, voire méme les
sous-systéemes quaternaires et quinaires. Sans une sélection judicieuse, le nombre de systemes a
veérifier et a modéliser augmente rapidement pour rendre la tache infaisable dans le cadre d’une

maitrise.

Le Chapitre 5, intitulé "Sélection des phases d’intérét", présente les calculs de refroidissement
effectués sur plusieurs alliages des séries 1000, 3000, 4000 et 8000 afin d’identifier les phases qui
se forment lors de la solidification de ces alliages. Les résultats obtenus permettent de concentrer

les efforts sur des phases d’un plus grand intérét pour le secteur de 1’industrie de I’aluminium.

Le corps du mémoire, le Chapitre 6, présente 1’ensemble des résultats et améliorations apportées a
I’ancienne base de données. Il inclut la présentation des nouveaux parametres ainsi que la
justification des modifications faites au niveau de la modélisation de certaines phases importantes
et les diagrammes de phases qui en résultent. D’autre données thermodynamiques telles la capacité
calorifique, les enthalpies de formation ainsi que les activités des especes dans diverses phases sont

aussi tracées, superposées aux données expérimentales disponibles et présentées.

Le Chapitre 7 vient énumérer les accomplissements et les aspects innovants du projet suivi de la
CONCLUSION ET RECOMMANDATIONS qui fait un rappel des grandes lignes du projet et met

en lumiére quelques perspectives futures.



CHAPITRE2 THEORIE

Le présent chapitre énonce les diverses notions et connaissances théoriques nécessaires a la
réalisation de ce projet consistant a mettre a jour la base de données FactSage pour le systeme Al-
Si-Fe-Mn-(Cr-Ni-V). Tout d’abord, le systeme multi-constitué d’intérét sera présenté en détails en
mettant I’emphase sur 1’effet de chaque élément d’addition ou d’impureté sur la précipitation de
phases intermétalliques ainsi que sur les propriétés mécaniques. Ensuite, les éléments de la
thermodynamique classique requis seront énumerés. En effet, la seconde section de ce chapitre est
consacrée a la présentation du principe de calcul d’équilibre multiphasique, de 1’approche
CALPHAD, des méthodes expérimentales utilisées pour 1’obtention de données

thermodynamiques et finalement, des modéles thermodynamiques utilisés.

2.1 Le systeme Al-Si-Fe-Mn(Cr-Ni-V)

Comme mentionné précédemment, I’aluminium est de plus en plus utilisé et ce, dans divers
secteurs tels celui de la construction, de I’automobile et des transports, du transport d’énergie
électrique, de 1’électronique, de la machinerie et d’équipement et plus encore. Métal de post-
transition, I’aluminium pur est naturellement léger, résistant a la corrosion, malléable, conducteur
électrique et thermique [2]. Dans le but d’améliorer sa coulabilité ou encore ses propriétés
mécaniques, des éléments d’alliage tels le silicium (Si) et le manganése (Mn) y sont respectivement
ajoutés. Il s’agit ici des séries 4000 et 3000 des alliages d’aluminium pour corroyage. D’autres
¢léments d’additions tels le cuivre (Cu), le magnésium (Mg) et le zinc (Zn) sont aussi employés
afin d’améliorer les caractéristiques mécaniques des alliages 2000, 5000 et 7000. Cependant, ces
trois éléments ne seront pas traités dans ce present travail car ils ne font pas partie du systéme
d’intérét. Mis a part ces éléments ajoutés volontairement, plusieurs autres éléments peuvent se
retrouver dans les alliages d’aluminium mais de fagon involontaire; il s’agit des impuretés. Dans
le cadre de ce travail les impuretés traitées sont le fer (Fe), le chrome (Cr), le nickel (Ni) et
finalement le vanadium (V). L’origine ainsi que 1’effet sur le comportement mécanique et

thermodynamique des éléments considerés seront détaillés dans les prochains paragraphes.

Le Silicium peut étre présent dans les alliages d’aluminium en tant qu’élément d’addition, mais
peut aussi s’y trouver en tant qu’impureté provenant de la matiere premiere qu’est la bauxite. En

effet, cette derniére peut contenir jusqu’a environ 18 % pds. de silice dont le silicium peut se



retrouver en petite quantité dans le produit final [9]. Cet élément améliore la coulabilité et réduit le
poids de I’aluminium. La solubilité maximale aux alentours de 2 % pds. et a 850K du silicium dans
I’aluminium favorise la précipitation du silicium diamant qui rend 1’alliage plus abrasif et ce, en
raison de sa dureté. Le silicium réduit également la dilatation thermique ainsi que 1’usinabilité des

alliages Al-Si tout en augmentant leur limite d’élasticité [22].

Le Manganeése est généralement volontairement ajouté dans les alliages d’aluminium afin d’en
améliorer les propriétés mécaniques. Effectivement, lorsque durci et déformé a froid, 1’alliage
augmente en dureté en raison de la substitution de I’aluminium par du manganese qui freine le
mouvement des dislocations. Il a été observé qu’entre 0.7 % pds. et 12 % pds., le manganése
améliore la résistance a la traction ainsi que la limite d’élasticité sans pour autant affecter la
ductilité de I’aluminium [23]. En présence du fer, la solubilité du manganése dans 1’aluminium est
réduite au detriment de la formation de précipités AlsMn et AlsFe qui réduisent la ductilité de
I’alliage [18].

Le Fer constitue une impureté provenant de la bauxite qui peut encore contenir jusqu’a 16% pds.
d’oxide de fer. La quantité de fer qui se retrouve dans I’alumine occasionne une augmentation de
la résistance mécanique et une réduction de la conductivité électrique de 1’alliage mais n’en modifie
pas les propriétés magnétiques. De plus, la faible solubilité du fer dans 1’aluminium est propice a
la formation de divers intermétalliques stables ou métastables tels que AlsFe, AlFeSi, AlioFesSi,

AlgFeMn, AlgFeNi lorsque présent avec d’autres éléments [18].

Le Chrome, qui peut étre volontairement introduit dans les alliages d’aluminium, peut donner lieu
a la formation de I’intermétallique Al7Cr qui pourrait contréler la taille des grains ainsi que la
température de cristallisation et ce, grace a son caractére dispersoide. Le chrome est aussi un
élément qui réduit la conductivité électrique ainsi que la corrosion sous contrainte de 1’alliage.

Cependant, la ténacité de 1’alliage peut se voir améliorée [18].

Le Nickel est un élément qui se retrouve dans les anodes de carbone [24] ou encore dans la nouvelle
technologie des anodes inertes [16, 15]. Suite a 1’électrolyse de 1’aluminium, une faible teneur en
nickel peut s’y retrouver et tend a se partitionner dans des phases intermétalliques tels AlFeSi-a et
AlzNi a faible et haute concentration respectivement. La présence de ces phases intermétalliques

améliore la dureté, la compression ainsi que la résistance a la flexion [22].



Le Vanadium contenu dans la bauxite ou encore dans les anodes [13, 14] se retrouve en petite
quantité dans I’aluminium final et diminue la conductivité électrique, affine le grain et augmente
la température de recristallisation. La solubilité du vanadium dans I’aluminium est tres faible
comme en témoigne le diagramme de phases Al-V et il y a possibilité de formation de
I’intermétallique Al21V2 [18]. Par contre, le vanadium est généralement présent en tant que soluté

dans la matrice d’aluminium [25].

2.1.1 Systemes binaires Al-X

Etant donné I’ampleur du systéme a étudier, il est primordial de revoir les sous-systémes binaires
a base d’aluminium et d’identifier toutes les phases intermétalliques qui s’y forment. Le Tableau
2.1 présente les binaires d’intérét ainsi que les données cristallographiques relatives aux différentes
phases d’équilibre. Ces données sont importantes, car comme il sera expliqué dans la section 2.2.5,
le modele «Compound Energy Formalism» (CEF) ainsi que la méthode appelée Théorie de la
fonctionnelle de la densité (DFT) de calculs théoriques de propriétés thermodynamiques utilisés
dans ce travail nécessitent ce type d’informations. Cependant, travaillant sur les alliages
d’aluminium, il est a noter que 1’intérét est tout d’abord porté sur les interactions solvant-soluté et
donc, sur les systéemes binaires Al-(Si, Fe, Mn, Cr, Ni, V). En effet, considérant la concentration
de ces ¢léments d’addition ou impureté dans les alliages commerciaux, il est plus pertinent, en

premier lieu, de revoir les équilibres de ces éléments avec I’aluminium, plutdt qu’entre eux.

Tableau 2.1 Données cristallographiques des phases et composés qui se forment dans les

systemes binaires incluant lI'aluminium

Systeme Phase/Composé Groupe d’espace ~ Symbole Pearson  Prototype
Al-Si - - - -
Al-Fe [26]  AlsFes (AlsFe) C2im mC102 -
AlsFe; Cmcem oC? -
AlxFe P1 aP18 FeAl,
AlgFes 143m cI52 CusZns

Al-Mn [27]  AlizMn Im3 cI26 Al W
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AlsMn Cmcm 0C28 AlsMn
A-AlsMn P63s/m hP586 -
M-AlsMn P63/mmc hP574 AlsMn
HTAI11Mn4 (AlzMn) Pn2ia oP156 AlsMn
LTAI11Mng P1 aP15 Al11Mny
AlgMns R3m hR26 AlgCrs
Al-Cr[28] Al:Cr C2/m mC104 AlssCry
Al11Cr P2 mP48A -
AlsCr P63/mmc hP574 H-AlzMn
v-HAIsCrs 143m cl52 CusZnsg
v-LAIgCrs R3m hR26 AlgCrs
AlCr; 14/mmm t126 MoSi;
Al-Ni [29]  AlsNi Pnma oP16 CFes
AlsNiz P3ml hP5 AlzNi2
AlsNis [30] la3d - -
AlzNis Cmmm 0C16 PtsGas
AlNi3 Pm3m cP4 CusAu
Al-V [31] Al21V2 (AloV) Fm3m cF176 AlpV
AlssV7 (AlV) C2/m mC104 AlssV7?
AlxzVa P6s/mmc hP54 Al23V4
AlsV [4/mmm tI8 Al3Ti
AlgVs 143m cl52 CusZng

Note : Les phases qui saturent ’aluminium FCC sont écrites en gras.

2.1.2 Systemes ternaires Al-X-Y

De la méme facon, le Tableau 2.2 regroupe les données cristallographiques des phases

intermétalliques ternaires du systéme Al-Si-Fe-Mn contenant 1’aluminium. Il est important de lister

ces phases et d’étudier leur stabilité, leurs propriétés thermodynamiques et leur structure

cristallographique car la thermodynamique ne permet pas de les prédire a partir des systemes

binaires. Ainsi, il faut les inclure individuellement dans une base de données thermodynamique

afin d’obtenir une description plus compléte des systémes ternaires.
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Tableau 2.2 Données cristallographiques des phases qui se forment dans les systémes ternaires

incluant I'aluminium

Systeme Phase Groupe d’espace  Symbole Pearson  Prototype
Al-Si-Fe [32]  AlzFesSis (t1)*" P1 aP16 AloFesSis
y-AlzFeSi (12) mC* m** AlsFeSi
AloFeSi (t3)* Cmma 0C128 AloFeSi
AlsFeSi> (ta) 14/mcm t124 AlsFeSio
a-Al7 sFesSi (1s5) P63/mmc hP244 Al7 sFesSi
B-AlssFeSi (ts) C2/m mC52 AlgFesSio
AlsFesSis (t7) ** P21/n mP64 AlzFe;Sis
AlzFesSis (tg) ** Cmcm 0C48 Al>FesSia
/[2\3|]59-63F324-27Si13-14(T10)* - - -
AlsFey 7Si (t10)* P63/mmc hP28 Co2Als
Al-Si-Mn [34]  AlzMn;Sis (1) P6 hP21 -
AlsMn;sSis (t2) ** P6222 hP9 CrSi»
AIMnSi (t3) ** Fddd oF24 TiSiz
AlsMnSis (14) P4/n tP48 -
AlzsMnaSiz (t5) ** - - -
Al Mn24xSi (16) *7 - - -
AlsMn_4Si1 (17) *7 - - -
B-Mn3(Al,Si)10 (T8) P6s/mmc hP26 MnszAl1o
a-AlgMn3Si (19) Pm3 cP138 -
Al;MnSis (t10) *T 14/mcm t124 GasPd
Al-Fe-Mn [35] «* P63/m - -
0* P6s/mmc - -
Z*f - - -

*Ces phases ne sont pas modélisées dans 1’ancienne base de données.

TCes phases n’ont pas été modélisées dans la nouvelle base de données car il s’agit des phases les

moins riches en aluminium des systémes correspondants.
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La phase 110, observée lors d’expériences d’équilibre, n’a pas fait 1I’objet d’étude cristallographique.

Cependant, N. Krendelsberger [36] propose un structure hexagonale pour décrire cette derniere.

Les Tableaux 2.1 et 2.2, ne présentant qu’une partie des sous-systemes du systeme Al-Si-Fe-Mn-
Cr-Ni-V, témoignent déja de I’envergure du travail a faire. Dans le but de mieux structurer le projet,

la méthodologie présentée au Chapitre 4 a éte utilisée.

2.2 La Thermodynamique Classique

La thermodynamique est une branche de la physique qui peut étre définie comme étant 1’étude des
grands systemes en équilibre. Elle fait abstraction des processus microscopiques en ne considérant
que des systéemes macroscopiques permettant de négliger les fluctuations microscopiques. Ainsi, il
devient possible d’étudier a 1’équilibre, I’évolution des propriétés thermodynamiques telles
I’énergie interne en fonction des variables intensives et extensives mesurables que sont la pression,
la température et le nombre de moles. Ces variables sont appelées variables d’état et sont reliées

entre elles par des équations d’état telles la relation des gaz parfaits qui suit [37] :
pV = nRT (2.1)

La thermodynamique classique est basée sur deux piliers nommeés respectivement le premier et le
deuxiéme principe de la thermodynamique. Comme dans toute autre branche de la physique, le
premier principe de la thermodynamique stipule que pour un systeme isolé, I’énergie totale est
conservée alors que le second principe affirme que I’entropie globale de I’univers, représentant son
désordre, ne peut qu’augmenter ou rester constante. Il arrive souvent que deux autres principes
soient rajoutés. Il s’agit du principe zéro de la thermodynamique affirmant que deux systémes en
équilibre avec un troisieme systeme, sont nécessairement tous en équilibre entre eux; ainsi que le

troisiéme principe de la thermodynamique qui énonce que I’entropie est nulle a zéro kelvin [37].

Dans le cas spécifique de ce projet s’intéressant aux alliages d’aluminium et aux équilibres de
phases qui s’y forment, c’est sur I’énergie de Gibbs, 1’énergie interne ainsi que sur les fonctions
d’état associées (H et S) que sera I’attention sera portée. De fagon générale, les variations de ces

propriétés sont présentées comme suit :
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AG = AH — TAS (2.2)
dU = 8Q + §W (2.3)

Dans les équations ci-haut, G représente 1’énergie libre de Gibbs (J), H I’enthalpie (J), S I’entropie
(J/K), U (J) I’énergie interne constituée d’une contribution cinétique thermique due a I’agitation
des particules et d’une contribution potentielle due aux forces interatomiques des liaisons
chimiques, Q I’interaction de chaleur (J) et W I’interaction de travail (J) entre le systeme et
I’environnement. 1l est a noter que lorsque vient le temps d’étudier les propriétés
thermodynamiques utilisées pour réaliser des bilans d’énergie a partir de calculs d’équilibres de
phases, c’est plutot la variation d’énergie qui est pertinente et non pas la valeur absolue, d’ou
I’utilité d’introduire les variations entre les états initiaux et finaux. A I’équilibre, la variation

d’énergie de Gibbs est nulle (critére d’équilibre).

Avant d’exprimer 1’énergie de Gibbs en détails, il faut rappeler qu’il existe deux types de phases
qui peuvent se former. Il y a les composés steechiométriques, phases n’admettant qu’une seule
composition bien précise, et les solutions dont le domaine de stabilité s’étale sur un intervalle de

composition plus ou moins large.

Pour un composé steechiométrique, 1’enthalpie ainsi que 1’entropie sont decrites comme présente
par les équations (2.4) et (2.5) et permettent de décrire I’énergie libre de Gibbs (équation (2.6))

d’un composé a une pression de 1 atm a une composition donnée:

r (2.4)

H = H298,15 + f n deT

298,15

T C. 2.5
S == 5298,15 +f n_pdT ( )

298,15 T
r T, (2.6)

G = H298,15 + f n deT - T 5298,15 + f n _dT

298,15 298,15 T

Has,15 est I’enthalpie a 298,15K correspondant aussi a I’enthalpie standard de formation 477 formation
(J) et Soes,15 est I’entropie standard a 298,15K (J/K). La notion d’état de référence a 298K a été
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définie afin de palier a la problématique liée a la difficulté de mesurer ou d’évaluer I’énergie interne
totale d’une phase. Ainsi, une référence enthalpique Hzgs15 a été ajustée a 0 J/mol pour les
substances pures dans leur état d’équilibre pour les conditions standard (298.15K, 1atm) et ce, dans
le but de pouvoir définir les enthalpies de réaction et attribuer des enthalpies de formation relatives
pour les composés steechiométriques. Le Cp représente la capacité calorifique (J- mol* K1) qui,
décrite par un polynbme dépendant de la température et a pression constante, est de la forme

suivante avec A, B, C, D, et E des paramétres a optimiser.
C,=A+BT+CT2+DT?+ET? (2.7)

Pour ce qui est des solutions, il faut considérer les divers types d’interactions entre 1’ensemble des
éléments constituant une phase. De plus, sachant qu’une solution posséde un domaine
d’homogénéité, elle doit étre décrite par des constituants aussi nommeés «end-members». Ces
derniers sont associés a des compositions précises qui, ensemble, englobent le domaine de stabilité
de la phase en question. Ainsi, il est possible d’exprimer 1’énergie de Gibbs [19] d’une solution

comme suit :

. . , ti 1 .
G = nwt'(g;r?;icamque + Ag;'ojzflgura ionnelle + g%?;cies (2_8)
o N (2.9)
mécanique
griceniane _ Y s g0(r)
i=1

ou x; est la fraction molaire du constituant i et N représente le nombre de constituants inclus dans

la phase.

Dans cette expression, le premier terme modélise la contribution due au mélange mécanique entre
les constituants de la phase et s’exprime comme le décrit 1’équation (2.8) , le second terme
représente la variation de 1’entropie configurationnelle de mélange et finalement, le troisieme terme
correspond a une expression empirique qui englobe les contributions de toutes les autres
interactions énergétiques entre les constituants de la solution. L’expression des deux derniers

termes dépend du modéle thermodynamique choisi et sera détaillée dans la section 2.2.5.
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2.2.1 Calcul d’équilibre multiphasique

Les calculs d’équilibres multiphasiques réalisés a partir de logiciels informatiques permettent de
mettre en place des outils assez puissants capables d’effectuer des bilans d’énergie, d’évaluer les
variations des propriétés thermodynamiques et de prévoir le comportement énergétique de
systemes multiphasiques. FactSage, Thermocalc ainsi que Pandat sont des exemples de logiciels
thermodynamiques permettant d’identifier 1’état d’équilibre d’un systéme donné pour diverses
contraintes imposées. Pour assurer la qualité des calculs thermodynamiques réalises, ces logiciels
doivent étre dotés de bases de données assez riches en information et antérieurement optimisées a

1’aide de plusieurs ensembles de données expérimentales ou encore de calculs atomistiques.

La construction théorique d’un diagramme de phases & pression constante consiste a calculer
I’énergie libre de Gibbs de toutes les phases apparaissant dans un systeme donné et ce, a différentes
températures et compositions, pour ensuite établir la stabilité et I’équilibre des phases. A
température et pression fixes, 1’énergie de Gibbs d’un systéme en fonction de la composition est
établie par I’ensemble des tangentes passant par les courbes d’énergie de Gibbs des phases
constituant le systéme. Ces tangentes doivent avoir une forme globale convexe. A partir d’ici, les
régions monophasiques sont définies dans les compositions ou la courbe de 1’énergie de Gibbs du

systeme est confondue avec celle d’une phase.

Les équilibres biphasiques se situent quant a eux dans les régions ou 1’énergie de Gibbs du systeme
est définie par une tangente commune touchant la courbe d’énergie de Gibbs de chacune des phases
en équilibre. Les Figures 2.1 et 2.2 présentent la relation entre les énergies de Gibbs de ces phases

et le diagramme de phases résultant.

Avant de passer a la section suivante, il serait pertinent de définir quelques notions en relation avec
les diagrammes de phases. Les lignes d’équilibre peuvent porter différentes appellations tout
dépendamment de ce qu’elles représentent. En effet, si tout le systéme est a 1’état liquide au-dessus
d’une ligne d’équilibre, il s’agit du liquidus. Cette information est cruciale en industrie, surtout
lorsque vient le temps de fusionner des alliages ou de faire la mise a I’alliage a 1’état liquide et de

comprendre les mécanismes de précipitation des phases primaires.
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colorées) a I’aide de la méthode des tangentes communes, & 1200K et 1 atm du systeme Al-Fe

1800 [+ T T T T T T T Ty [T T ]
1700 | &
[ AlsFes ]
1600 Liquide ‘
1500 F |
1400 | J
1300 F
—~~ [
X 1200 s
= :
1100 f
1000 f
900 F — AlFe
800 ¢ AlsFe2
7o r AlisFes
600 B, e, R l.
0 0.1 0.2 0.3 0.4

X

e

Figure 2.2 Digramme de phases du systéme binaire Al-Fe a latm
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A T’opposé, si tout le systéme est a 1’état solide au-dessous d’une ligne d’équilibre, il s’agit du
solidus. Ce dernier est aussi important lors des traitements thermiques impliquant des matériaux a
1’état solide. Finalement, la ligne définissant la limite de solubilité d’un élément dans un autre est

appelée solvus [4].

Plusieurs types de transformations invariantes, c’est-a-dire des lignes isothermes, peuvent aussi
apparaitre dans un diagramme de phases. La plus simple est la réaction eutectique qui représente
la transformation de la phase liquide en deux phases solides en équilibre. 1l est aussi possible, lors
d’un refroidissement, d’observer des réactions péritectiques qui se produisent lorsqu’il y un
passage d’un équilibre biphasique entre un solide et un liquide, vers une phase complétement
solide. Les réactions eutectoides et péritectoides représentent respectivement la transformation
d’une phase solide en un équilibre entre deux autres phases solides, et la transformation de deux
phases solides en équilibre en une seule phase solide. Le Tableau 2.3 résume les définitions ci-

dessus avec L le liquide et a, B, y des phases solides.

Tableau 2.3 Définition des réactions invariantes

Réaction invariante Représentation
Eutectique Lo a+p

Péritectique a+Lo B

Eutectoide a o p+y
Péritectoide a+p oy
Point congruent a o p

2.2.2 Approche CALPHAD

L’approche CALPHAD est une méthode semi-empirique qui permet ultimement de calculer des
diagrammes de phases et diverses données thermodynamiques a partir du lissage de données
expérimentales par différents modéles thermodynamiques. Introduite par Larry Kaufman[38, 39],

elle signifie CALculation of PHAse Diagrams et consiste a reproduire les données expérimentales
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de diagramme de phases, d’enthalpie de mélange et de formation, de potentiel chimique et de
chaleur spécifique en utilisant des modeles thermodynamiques appropriés. De fagon plus élaboreée,
voici les étapes de la méthode CALPHAD :

1. Sélectionner le systéme d’intérét ainsi que toutes les phases stables et métastables qui s’y

forment.

2. Faire une revue de toutes les données expérimentales pertinentes disponibles dans la
littérature et ce, en commengant par les données d’équilibres monophasiques pour ensuite

s’attarder aux données multiphasiques.

3. Effectuer une analyse critique des données récoltées dans la littérature afin d’éliminer

celles qui ne semblent pas assez fiables.
4. Choisir le modéle thermodynamique le plus approprié pour chaque solution et composé.

5. Optimiser les parametres ajustables afin de reproduire le mieux possible I’ensemble des

données récoltées.

6. Prédire les propriétés thermodynamiques et les équilibres de phases dans les systemes

multi-constitués grace a des techniques d’interpolation adéquates.

2.2.3 Méthodes expérimentales utilisées pour générer des donnees

thermodynamiques et de diagramme de phases

L’utilisation de 1’approche CALPHAD nécessite 1’utilisation de données thermodynamiques
expérimentales, c’est-a-dire diverses données d’enthalpie de mélange et de formation, d’activité,
de chaleur spécifique et de solubilité/équilibre des diverses phases en présence. Parmi les méthodes
permettant d’obtenir ces données, se trouvent la Calorimétrie & balayage différentiel (DSC),
I’Analyse thermique différentielle (DTA), la Mesure de force électromotrice (EMF), la
diffractométrie de rayons X (XRD), la microscopie électronique a balayage (SEM), la Spectroscopie
de masse combineée a une cellule de Knudsen (MS/K) et la Microsonde de Castaing (EPMA).

2.2.3.1 Diffraction de rayons X (XRD)

La cristallographie aux rayons X est une technique qui utilise la propriété des rayons X a étre

diffusés élastiquement suite a leur interaction avec un échantillon cristallin. Elle permet de fournir
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divers types d’information sur la nature et la structure cristalline d’un échantillon. En effet, le
phénoméne de diffraction d’un rayon X de longueur d’onde donne est fonction de la distance entre
deux plans cristallographiques d’un cristal et de 1’angle d’incidence du faisceau selon la loi de
Bragg. Cette derniere exploite la différence de chemin optique suivi entre les rayons diffractés par
le premier plan et ceux diffractés par le second. De plus, lorsqu’un faisceau de rayons X est envoyé
vers un échantillon dont les atomes sont arrangés selon un motif périodique ils sont diffractés avec
des intensités imposées par la structure cristallographique et la composition de I’échantillon. La
mesure de I’intensité relative de diffraction peut donc étre exploitée afin d’identifier les atomes,

leurs positions ainsi que leur proportion dans une phase donnée [40].

2.2.3.2 Microscopie électronique a balayage (SEM) [41]

La microscopie électronique a balayage est une méthode qui analyse 1’interaction d’électrons avec
la matiére. Cette technique consiste a balayer sur une surface (polie, attaquée chimiquement ou
présentant un relief tel un facies de rupture) d’un échantillon quelconque un faisceau d’électrons
accélérés et d’analyser par la suite les diverses émissions électroniques possibles. En effet, tout
dépendamment des interactions élastiques ou inélastiques qui ont lieu entre les électrons émis et
les constituants de 1’échantillon, il est possible de donner lieu a des émissions électroniques
rétrodiffusées, une émission d’électrons d’Auger ou encore une émission deS rayons X
caractéristiques des atomes formant la surface de 1I’échantillon. Toutes ces informations récoltées

permettent de caractériser chimiquement la microstructure de la surface étudiée.

2.2.3.3 Calorimétrie a balayage différentiel [42]

La Calorimétrie a balayage différentiel (DSC) est une méthode expérimentale d’analyse thermique
qui exploite I’échange de chaleur entre un échantillon et son environnement lors d’un changement

d’état, de phase ou de structure.

Le montage expérimental de 1’appareil est constitué¢ d’une enceinte symétrique, optimisant ainsi
I’homogénéité de la température et de I’énergie thermique, et contenant deux creusets sous
atmospheére inerte, évitant de cette facon toute potentielle réaction indésirable. Les deux creusets,

I’un contenant I’échantillon a analyser et I’autre soit vide soit contenant un corps inerte, sont reliés
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a des thermocouples mesurant la température de ces deux derniers en fonction du temps et de la

température a I’intérieur de I’enceinte, qui transmettent ces données a un systéme d’acquisition.

Ensuite, 1’idée est de faire varier la température de fagon croissante ou décroissante et engendrer
un changement d’état, de phase ou de structure de 1’échantillon. Ces trois dernieres situations sont
suivies d’un échange de chaleur endothermique ou exothermique. Un flux de chaleur, égal a ce qui
a été absorbé ou dégagé, est alors mesuré afin de garder la température de 1’échantillon et de la
référence égale. Toutes ces informations, enregistrées et traitées, permettent d’obtenir diverses
données thermodynamiques telles : I’évolution de 1’enthalpie en fonction de la température, les

températures des changements d’état, de phase et de structure et la capacité calorifique [43].

2.2.3.4 Analyse thermique différentielle [43]

L’Analyse thermique différentielle (DTA) est une méthode d’analyse thermique assez similaire a
la Calorimétrie a balayage différentiel (DSC) qui mesure plutét la différence de température entre
I’échantillon et la référence, au lieu de mesurer le flux de chaleur nécessaire a la compensation de
la perte ou du gain d’énergie liée a la réaction de changement d’état, de phase ou de structure de

I’échantillon.

Le montage consiste encore une fois en une enceinte symétrique sous une atmosphere controlée et
contenant deux creusets. Le premier contient 1’échantillon et le second contient la substance de
référence. La température a I’intérieur de I’enceinte varie graduellement de sorte a faire intervenir
un changement d’état, de phase ou de structure et donc, un dégagement ou une absorption
d’énergie. Les températures de 1’échantillon et de la référence en fonction du temps ou de la
température de 1’enceinte To sont mesurées et enregistrées grace a des thermocouples. De ces
informations, la nature de la réaction peut étre déduite. En effet, il s’agit d’une réaction
endothermique si la variation de la température de 1’échantillon est plus lente que celle de la
référence, étant donné que 1’énergie absorbée a plutdt été utilisée pour le changement d’état, de
phase ou de structure et non pas pour la variation de température. Au contraire, il s’agit d’une
réaction exothermique si la température de 1’échantillon varie plus rapidement que celle de

I’échantillon [44].



21

2.2.3.5 Mesure de force électromotrice (EMF)

La technique de mesure de la force électromotrice est une méthode qui permet d’extraire de
I’information thermodynamique a partir de données expérimentales du travail électrique fourni par
unité de charge et ce, dans un générateur électrochimique. En effet, en mesurant I’évolution de la
force ¢lectromotrice en fonction de la température, il est possible de la relier a 1’énergie libre de
Gibbs de réaction A,G, a I’entropie de réaction A,S et méme a ’activité a; a 1’aide d’une serie
d’équations obtenues grace aux relations de Maxwell et de la loi de Nernst qui ne sont pas détaillées

dans le cadre de ce travail [45].

2.2.3.6 Spectroscopie de masse combinée a une cellule de Knudsen (MS/K) [46]

La spectroscopie de masse a haute température est une technique qui permet d’identifier et de
séparer les especes en présence d’un mélange quelconque en fonction de leur rapport masse/charge.
En d’autres termes, porté a haute température, le mélange s’évapore et les particules gazeuses sont
ensuite ionisées par impact électronique. Les ions produits sont par la suite séparés par un prisme
magnétique ou par un champ magnétique de haute fréquence en fonction de leur rapport
masse/charge. Ces informations permettent de tracer un spectre de masse représentant 1’abondance
(%) de chaque espéce en fonction du rapport masse/charge dans le mélange d’intérét. Il est aussi
possible de calculer la pression partielle de chaque élément en fonction des courants ioniques
produits [46].

Dans le but d’optimiser les conditions d’équilibre thermodynamique du gaz a étudier, cette
technique est généralement couplée a une cellule de Knudsen. Cette derniére est constituée d’une
enceinte dont I’'une des faces contient un orifice permettant le passage du gaz vers le spectrometre
de masse. Le montage et les dimensions de la cellule sont choisis de sorte a assurer non seulement
I’équilibre des phases (gazeuse et condensée) dans la cellule, mais aussi la production d’un faisceau

moléculaire collimaté s’écoulant vers le détecteur [46].

2.2.3.7 Microsonde de Castaing [47]

La microsonde de Castaing, aussi appelée microsonde électronique et portant 1’acronyme EPMA
«electron probe microanalysers», est une technique généralement non destructive, qui consiste a

analyser les rayons X émis par un échantillon préalablement bombardé par un faisceau focalisé
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d’électrons de forte énergie et ce, afin de déterminer sa composition. En effet, suite a I’interaction
entre le faisceau et I’échantillon, les atomes de ce dernier regoivent une certaine quantité d’énergie
cinétique de la part des électrons. Ceci cause I’¢jection d’un électron des atomes qui s’excitent, et
se désexcitent en émettant un photon si 1’électron proche du cceur émis, se retrouve remplacé par
un ¢lectron périphérique. Le rayonnement ainsi produit est sélectionné a 1’aide de cristaux
monochromateurs et I’intensité des raies est déterminée a 1’aide de compteurs. La composition de
1’échantillon peut étre mesurée en comparant I’intensité des raies du spectre obtenu avec ceux d’un

spectre témoin connu [48].

2.2.4 Théorie de la fonctionnelle de la densité DFT

La DFT «Density Functional Theory» est une approche qui permet de calculer I’énergie totale d’un
systéeme. Pour ce faire, les équations de Kohn et Sham [49] sont résolues par une méthode auto-

cohérente afin de déterminer la densité électronique du systéme considéré.

Dans le cadre de ce projet, la DFT sera utilisée afin de prédire 1’enthalpie de formation de plusieurs
intermétalliques. Des calculs DFT ont également été utilisés conjointement a une nouvelle méthode
de calculs a température finie afin d’obtenir la capacité calorifique de certaines phases en fonction

de la température.

Les calculs DFT ainsi que la nouvelle méthode de calculs a température finie ont été realisés en
collaboration avec Paul LAFAYE qui publiera un article détaillé a ce sujet. Il est a noter que pour
les phases qui ne seront pas traitées par DFT, la capacité calorifique sera évaluée a ’aide de
I’approximation de Kopp Neumann [50] qui stipule que le Cy d’un composé solide est égal a la

somme du C, des éléments purs dont elle est constituee.

2.2.5 Modeles thermodynamiques

Une large gamme de modéles thermodynamiques permettant de décrire de facon mathematique les
propriétés thermodynamiques et le comportement énergétique des solutions est disponible dans la

littérature.
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Dans le présent projet, la phase liquide a été modélisée a I’aide du mod¢le quasichimique modifié
dans I’approximation par paires (MQMPA), alors que le comportement énergétique des phases

solides a été décrit grace au «Compound Energy Formalism» (CEF).

Développé par le professeur Arthur Pelton, le modéle quasichimique modifié [51, 52] est une
amélioration du modele quasi-chimique [53, 54] permettant de mieux décrire les phases liquides et
solides en y introduisant I’effet de 1’ordonnancement chimique a courte distance sur 1’entropie
configurationnelle de mélange ainsi que la notion de fractions de paires. Ces ajouts au modele
permettent non seulement d’avoir un degré de liberté quant au choix de la composition du minimum
d’énergie de Gibbs de la phase considérée et d’exprimer I’énergie des paires (ou quadruplets) en
fonction de la structure interne, mais aussi de généraliser le modele de solutions aux systémes
multi-constitués. Dans ce modele général, 1’énergie de Gibbs d’une solution a deux sous-réseaux,
ayant les éléments (A,B,...) sur le premier sous-réseau ainsi que les éléments (X,Y,...) sur le

second, est donnée par les relations suivantes [52] :

G = Znig? — TASCOMid 4 ZZ ni;(Agij/2) (2.10)

i>j
ici, n; et g représentent respectivement le nombre de mole et I’énergie de Gibbs molaire de

I’élément i. Pour ce qui est du AS°™9 il représente le terme de I’entropie configurationnelle de

mélange. Finalement, pour le dernier terme, n;; symbolise le nombre de mole de paire i-j,
g?/ j’énergie de formation des paires i-j. L’entropie configurationnelle AS config est décrite par

I’expression mathématique [52] suivante :

(2.11)

confi Xii Xij

AS g=—R nilnXl-—R niiln—2+R nl-jln
7 2%y,
i>j
n.
Xi =w’:lk & Xl] =nij/Znij (212)
LJ
Zinl- = Znii + Z Tli]' (213)
i#j

Zini _ ZiXi (2.14)
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Dans les équations précédentes, X; représente la fraction molaire de I’élément i, X;; représente la
fraction de paire i-j, Y; représente la fraction de site équivalente et Z; représente le nombre de

coordinance.

Ainsi, il est possible de s’approcher d’un mélange ordonné en favorisant la formation des paires i-
j au détriment des paires i-i et j-j et ce, en imposant une énergie de formation de paires (Ag de la
réaction quasi-chimique) substantiellement négative. A 1’inverse, pour favoriser ’immiscibilité des

éléments i et j, il suffit d’imposer une énergie de formation de paires positive.

Les phases solides ont quant a elles été modélisees grace au «Compound Energy Formalism»
(CEF). Ce dernier est expliqué par Mats Hillert [55] et propose une représentation mathématique
assez flexible pour décrire le comportement thermodynamique de différentes solutions. Pour
I’utiliser, il faut commencer par proposer un modeéle en sous-réseaux et ce, en s’inspirant des
données cristallographiques de la phase en question. La structure de la phase ainsi que les positions
de Wyckoff, disponibles dans des livres tels le Pearson’s Handbook [56], permettent de proposer
des modeles en Sous-réseaux qui finissent par avoir la forme
(A,B,...)5(E,F,... )g ...(V,W,..)k . La premiére parenthése constitue le premier sous-réseau «
, contenant A,B, ... comme éléments et de multiplicité P. Les mémes définitions s’appliquent aux
autres sous-réseaux. Le modele peut inclure plusieurs sous-réseaux tout dépendamment de la
complexité cristallographique de la phase. Avant de présenter I’expression de 1’énergie de Gibbs
complete de ce modeéle, il serait important de définir la notion de «end-member». Ces derniers sont
définis par I’ensemble des diverses combinaisons entre un élément de chacun des sous-réseaux du
modele. Un composé steechiométrique est donc décrit par un seul «end-member». En effet, chacun
de ses sous-réseaux ne contient qu’un seul élément avec une multiplicité qui reproduit la
composition du composé. D’autre part, une solution contient plusieurs «end-members» permettant

d’englober tout son domaine d’homogénéité.
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G= Zz ZYLyJ ik (2.15)

+ RT Pny‘lnyi“+Qnylnyf+---+RZy,Zlny,1’ + GE
i ' k

6" = ZZZ Zygygyjﬁyk 1,0 ik (2.16)
- Z Y22 DA bsisn +

iz J1 J2

L=A+BT+CTInT + - (2.17)

Dans les équations [57] ci-dessus, les variables semblables a y/* symbolisent les fractions de site
de I’¢lément i dans le sous-réseau a et G i ..k €stI’énergie de Gibbs des «end-members». Le terme

d’interaction entre deux «end-members» L; .k décrit I’'impact des éléments voisins sur le

i1,i2:):
comportement énergétique de la phase en question, alors que les termes impliquant quatre «end-

members» L; ;. i,. .k, NOMmés termes réciproques, décrivent I’ordonnancement a courte

distance [57]. Il est a noter qu’un méme élément peut se retrouver dans plus d’un sous-réseau et
que les sites vacants de la structure cristallographique de la phase solide peuvent aussi étre

représentés par un €lément virtuel de masse nulle noté Va pour «vacancy».
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CHAPITRE3 REVUE DE LA LITTERATURE

Une partie importante de ce projet de maitrise a été consacrée a la revue de la littérature qui
comprend I’ensemble des données thermodynamiques et cristallographiques clés des systéemes
binaires et ternaires d’intérét a base d’aluminium. Les données présentées dans ce chapitre ont tout
d’abord été extraites afin d’évaluer la validité des résultats de 1’ancienne base de données Vlab.
Ensuite, en fonction des limites actuelles de la base et des phases d’intérét retenues pour ce projet,
les données thermodynamiques correspondantes ont été utilisées pour 1’optimisation des
paramétres de certains modéles thermodynamiques déja disponibles ainsi que pour la construction
de nouveaux modeles de solutions (en utilisant le CEF) pour certaines phases moins bien décrites

par la base Vlab actuelle.

3.1 Présentation des données et travaux de la littérature

Etant donné I’importance des données expérimentales dans la méthode CALPHAD, il est
primordial d’avoir une revue complete des données thermodynamiques. En effet, leur disponibilité
facilite la paramétrisation des modéeles thermodynamiques utilisés et permet donc de décrire le
comportement énergétique des solutions de facon plus précise et rigoureuse. La revue de la

littérature trouvée pour les systémes d’intérét est donc présentée dans ce chapitre.

Il est & noter que dans le cadre de ce projet, il n’y aura pas d’analyse critique des données
expérimentales recueillies pour les systémes binaires. S’agissant généralement de systémes assez
bien connus et modélisés par la méthode CALPHAD a de multiples reprises, ces données
expérimentales ont déja fait 1’objet d’une analyse critique par plusieurs auteurs. En revanche, la
plupart des systemes ternaires font généralement 1’objet d’un manque de données expérimentales
disponibles et par conséquent, d’analyse critique des données de la littérature. Pour cette raison, le
peu de données experimentales trouvées a donc systématiquement été utilisé bien qu’il soit possible
que des études ultérieures puissent venir infirmer certaines données. Pour chaque systéeme, les
articles utilisés dans ce travail ont donc été tabulés afin de présenter I’ampleur des connaissances
disponibles et ce, en trois sous-sections : Les données de diagramme de phases, les données

thermodynamiques ainsi que les modélisations CALPHAD.
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3.1.1 Le systeme Al-Fe

Le systeme Al-Fe a fait I’objet de plusieurs études [58 —87] présentées au Tableau 3.1. Le systéeme
binaire Al-Fe comprend neuf phases condensées que sont la phase liquide, la solution solide
cubique a faces centrées (FCC), la solution solide cubique centrée (BCC) ordonnée et désordonnée
ainsi que les phases intermétalliques AlisFes, AlsFez, AloFe et AlgFes. Le diagramme de phases
présente six réactions invariantes dont deux réactions eutectiques, deux réactions péritectiques, une
réaction eutectoide et une réaction peritectoide. Le diagramme de phases obtenu avec 1’ancienne

base de donnees Vlab est présenté a la Figure 3.1.

2000 | = Viab - Lietal. 252016) Zienertetal. (2017) -
+ Stein et al. (2007) Han K (2016) * DTA
+ Wachtel et al. (1987% + WDS x WDS
L 4o Schurmann et al. (1980) o EDS
1800 - ¢ Lee(1960) =+ DSC
v Kurnakov et al. (1922)
1600
Y o
K-
N
= 1400
1200
F A FCC-A1
1000 ~é' J —AlsFe2 i
: i - AlisFes |
[ 1]
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e

Figure 3.1 Diagramme de phases Al-Fe calculé avec I'ancienne base de données (ligne pleine)
comparé aux données expérimentales (symboles). Les régions monophasiques sont colorées en gris

et identifiées.



Tableau 3.1 Etudes expérimentales relatives a la région riche en Al du systéme Al-Fe
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Données de diagramme de phases

Phase/ équilibres Meéthode expérimentale | Commentaires Réf.
AlzFes, AlsFez, AloFe | WDS/EDS 56.0 — 75.3 % at. Al [58]
EPMA/EDS 47.0 - 81.5 % at. Al [59]
1073 -1435 K
SEM/EPMA 50 - 80 % at. Al [60]
AlgFes WDS/EDS/DSC 47.0 - 81.5 % at. Al [59]
Analyse magneto- 38 — 52 % at. Al [61]
thermique
Liquidus/Solidus DTA 56.0 — 75.3 % at. Al [58]
TA 0-74%at. Al [62]
TA - [63, 64]
Solvus /Solubilité Etude thermoélectrique [65]
Spectroscopie Mdssbauer [66]
Analyse chimique, Etude comparative [67]
Etude thermoélectrique
et Spectroscopie
Massbauer
Réactions invariantes | DSC 66.5 —90.3 % at. Al [59]
DTA 0-74%at. Al [62]
DTA 50 — 80 % at. Al [60]
Données thermodynamiques
Phase Methode expérimentale | Commentaires Réf.
AlzFes, AlsFez, Al.Fe | DSC Cp, 120 — Tris K [68, 69]
DSC Cp, 223 -1370K [70]
Calorimétrie a chute AHfor, 298 — 300 K [71, 72]
- AHjor [73]
AlgFes DSC Cp, 1395-1455 K [58]
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Liquide MS are, Gmel, AHor [74]
MS/K areal, 1573 K [75]

Modélisation

Systéme Méthode Réf.

Al-Fe CALPHAD [58, 26, 76— 80]

D’autres auteurs [81]-[84] ont aussi publié des mesures de solubilité dans la phase FCC. Par
ailleurs, S.S. Nayak et al.[85], D.H. Kim [86] et C.A. Aliravci [87] ont étudié la formation des
phases métastables et nanocomposites dans les alliages Al-Fe refroidis rapidement. En plus des
données trouvées dans le Pearson’s Handbook [56], diverses études cristallographiques pertinentes

ont aussi été faites sur ces intermétalliques et sont présentées aux sections 5.2.1, 6.2.2 et 6.2.3.

3.1.2 Le systeme Al-Si

Le systeme Al-Si ne contient qu’une réaction eutectique faisant intervenir les trois phases stables
du systeme que sont la phase liquide, la solution solide désordonnée FCC ainsi que la solution
solide Si-Diamant. Ce systeme a aussi fait I’objet de plusieurs études dont les plus pertinentes [88—
112], permettant de valider la description du systéme dans 1’ancienne base de données, sont
présentées au Tableau 3.2. La comparaison des données expérimentales extraites de la littérature
avec les calculs de I’ancienne base de données Vlab a permis de conclure que le systeme Al-Si est
en tres bon accord avec les données de la littérature. En effet, la Figure 3.2 illustrant le diagramme
de phases de ce systeme binaire témoigne de la qualité de la description obtenue avec I’ancienne
base de données. Ainsi, les phases constituant ce systéme n’ont donc pas été modifiées dans le

cadre de ce travail.

Le calcul d’autres quantités thermodynamiques telles que 1’enthalpie de mélange et I’activité de
I’aluminium liquide dans le systeme binaire Al-Si a aussi été effectué¢ avec I’ancienne base de
données a des fins de validation et ce, en les comparant avec les données expérimentales
disponibles. Pour alléger le texte, la solubilité du silicium dans la matrice FCC de 1’aluminium
ainsi que les courbes de I’enthalpie de mélange et de I’activité de I’aluminium liquide sont

respectivement présentées en Annexe aux Figures 8.8, 8.9 et 8.10.
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Figure 3.2 Diagramme de phases Al-Si calculé avec I'ancienne base de données (ligne pleine)

comparé aux données expérimentales (symboles). Les régions monophasiques sont colorées en gris

et identifiées.

Tableau 3.2 Etudes expérimentales relatives au systéme Al-Si

Données de diagramme de phases

Phases / Equilibres Meéthode expérimentale | Réf.

Liquidus TA [88-92]
Cellule électrochimique | [93, 94]

Solvus /Solidus Métallographie optique [95-99]
Dilatométre [100]
Analyse thermoélectrique | [101]
Résistivité électrique [102]
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Analyse de dureté [103]

Reéaction eutectique TA [90-91]
DTA [92]

Données thermodynamiques

Phase Méthode expérimentale | Commentaires Réf.

Liquide Surface flow aar, 1473 K [104]
Cellule galvanique aar, 1473 K [105]
EMF aar, 1163 K [106]
MS aar, 1160 K [107]
EMF asi, 1700 K [94]
Pression de vapeur asi, 1973 K, 2173 K [108]
EMF asi, 1473 K, 1573 K [106]
Calorimétrie & haute | AHmal [109-112]
Température

3.1.3 Le systeme Al-Mn

Le systeme binaire Al-Mn comporte plusieurs solutions solides cubiques désordonnées (FCC,
BCC, CUB, CBCC), une solution désordonnée hexagonale compacte (HCP), cinq composes
steechiométriques (Ali2Mn, AleMn, A-AlsMn, p-AlsMn, Ali1Mn) ainsi que la phase AlgMns
présentant un domaine d’homogénéité. Ce systeme présente dans la région riche en aluminium,
une réaction péritectoide, une réaction eutectique et quatre réactions péritectiques. La Figure 3.3
illustre le diagramme de phases de ce systeme binaire et le Tableau 3.3 présente les travaux

pertinents [119 —144] effectués sur le méme systéme.

Par ailleurs, quelques études et analyses des phases métastables potentielles pouvant se former dans
le systéme Al-Mn [113-118] ont aussi été effectuées. Ces informations permettront notamment de
verifier la validité des calculs de refroidissement en fonction de la vitesse de solidification présentés
aux Tableaux 5.1 et 5.2.
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Figure 3.3 Diagramme de phases Al-Mn calculé avec I'ancienne base de données (ligne pleine)
comparé aux données expérimentales (symboles). Les régions monophasiques sont colorées en gris

et identifiées.

Tableau 3.3 Etudes expérimentales relatives au systéme Al-Mn

Données de diagramme de phases

Type Méthode expérimentale | Commentaires Réf.
Diagramme de phases | XRD, TA, Microscopie 90 - 100 % at. Al | [119, 120]

optique, Résistivité
électrique

DTA 91-97%at. Al | [121,122]
XRD, DTA, Microscopie | 80—-95% at. Al | [123]

optique
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XRD, DTA, Microscopie | 55-90 % at. Al | [124]
optique

DTA, TEM, XRD 45-88 % at. Al | [114]
TA, Microscopie optique, | <75 % at. Al [125]
Analyse de dureté

XRD, TA, Microscopie 0-70.5%at. Al | [126]
optique

XRD, TA 40-53%at. Al | [127]
Métallographie optique, | 20 —50 % at. Al | [128]

DSC, XRD, «Diffusion

couple techniques»

1073 -1473 K

Solvus /Solubilité

Spectroscopie optique

[119, 120, 129-132]

Résistivité électrique

[130, 132, 133]

Parametres cristallins

[134]

XRD et Analyse de [130]
dureté
EPMA [135]
Données thermodynamiques
Phase Méthode expérimentale | Commentaires Réf.
Liquide EMF awmn, Al [136]
Cellule de Knudsen awmn, Al [137]
Calorimétrie AHma, 1626 K [138]
AHme, 1835 K [139]
Modélisation
Systeme Meéthode Réf.
Al-Mn CALPHAD [27, 123, 140 144]
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3.1.4 Les sous-systemes binaires Al-impureté (Ni, Cr, V)

Tout d’abord, il est a mentionner que la quantité d’impuretés comme le chrome, le nickel et le
vanadium ne dépasse pas le pourcentage massique dans les alliages commerciaux d’aluminium.
Ces éléments sont donc présents en quantité diluée et ne nécessitent pas une optimisation compléte
des diagrammes de phases associés pour ce projet. Pour cette raison, la revue de la littérature pour
ces éléments est moins exhaustive que celles des éléments précédents. A titre indicatif, la solubilité
du chrome, du nickel et du vanadium dans la phase désordonnée FCC calculées a partir de

I’ancienne base de données sont illustrées aux Figures 3.4, 3.5 et 3.6.

10 ——m——————————— ———
Liquid + Al11Crz —_ &, 4,4 —|
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X
Figure 3.4 Solubilité du chrome dans I'aluminium FCC du systéme binaire Al-Cr. Les régions

monophasiques sont colorées en gris et identifiées.
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Figure 3.5 Solubilité du nickel dans l'aluminium FCC du systéeme binaire Al-Ni. Les régions

monophasiques sont colorées en gris et identifiées.
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Figure 3.6 Solubilité du vanadium dans I'aluminium FCC du systéme binaire Al-V. Les régions

monophasiques sont colorées en gris et identifiées.
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Le systeme binaire Al-Cr a eté étudié et modélisé par plusieurs auteurs [145-164] dont les travaux

sont présentés au Tableau 3.4. Concernant les systemes binaires Al-Ni et Al-V, la revue de la

littérature [165-201] pour chaque systéme est aussi présentée aux Tableaux 3.5 et 3.6,

respectivement.

Tableau 3.4 Etudes expérimentales relatives au systéme Al-Cr

Données de diagramme de phases

Type Meéthode expérimentale | Commentaires Réf.
Diagramme de phases | XRD, EPMA, DTA, DSC | 92— 100 % at. Al | [145]
DTA, EPMA 39-94.5%at. Al | [146]
XRD, DTA, EPMA, 6 — 46 % at. Al [147]
Calorimétrie
XRD, DTA, SEM, TEM 50 - 75 % at. Al [148]
XRD, DTA, EPMA, SEM | Liquidus [149]
- - [150]
Solvus /Solubilité Resistivité electrique, [151]
Analyse de dureté,
Parameétres cristallins
TA, Analyse de fusion, 50 - 100 % at. Al | [152]
Analyse de microscopie | 723 -1373 K
TA - [153]
XRD, Résistivité [154]
électrique
Microscopie, Analyse Solubilité/Liquidus | [155]
chimique
Photomicrographie 623 — eutectique K | [156]
- [157]
Données thermodynamiques
Phase Methode expérimentale | Commentaires Réf.
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Liquide Calorimétrie AHma, 1723 K [158]
AHmer , 1920 K [159]

Calorimétrie AHfor, [147, 160, 161]
EPMA, Cellule de acrAl [162]
Knudsen

Modélisation

Systeme Meéthode Réf.

Al-Cr CALPHAD [163, 164, 28]*

Tableau 3.5 Etudes expérimentales relatives au systéme Al-Ni

Données de diagramme de phases

Type Méthode expérimentale | Commentaires Réf.
Diagramme de phases | TA, Analyse chimique, 82 - 100 % at. Al | [165]
Microscopie
TA, Microscopie 50— 100 % at. Al | [166]
DTA, MS/K 3-30% at. Al [167]
1409 - 1730 K
XRD, DTA, SEM, TEM, |[20-30%at. Al | [168]
Microscopie optique
DTA Liquidus/Solidus [169, 170]
XRD, SEM, TEM, Al:sNis [171]
Microscopie optique
EPMA 31 % at. Al [172]
1273 - 1573 K
EPMA, Analyse [173]
chimique, , «Diffusion
couple techniques»
TA, Métallographie 26.1 % at. Al [174]

[175, 176]
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Solvus /Solubilité Résistivité électrique, 82 -100 % at. Al | [165]
Analyse chimique,
Microscopie
TEM, Résistivité 253 -833 K [177]
électrique
Analyse de dureté - [178]
Résistivité électrique [179]

Données thermodynamiques

Phase Méthode expérimentale | Commentaires Réf.

Liquide Calorimétrie AHfor, [180, 181, 182]
Calorimétrie a chute Cp, [170]
Calorimétrie AHma, 1800K [183]
- AHmel, [184-186]
«Relaxation method», Cp,2-323K* [170]
Calorimétrie a chute 583 -1073 K

Modélisation

Systeme Meéthode Réf.

Al-Ni CALPHAD [29, 170, 187, 188]

Tableau 3.6 Etudes expérimentales relatives au systéme Al-V

Données de diagramme de phases

Type Méthode expérimentale | Commentaires Réf.

Diagramme de phases | XRD, TA, Microscopie 0-100 % at. Al [189]
XRD, DTA, EPMA 50 — 100 % at. Al | [190]
Analyse chimique - [191]
- - [192, 193]

Solvus /Solubilité Parametres cristallins [194]
Susceptibilité [195]

paramagnétique
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Données thermodynamiques

Phase Méthode expérimentale | Commentaires Réf.

Liquide Calorimétrie AHor, [196, 197]
EMF AHror. [198]

Modélisation

Systeme Meéthode Réf.

Al-V CALPHAD [199*, 31, 200, 201]

Un bon accord est généralement observé entre les données de la littérature et les modéles de
I’ancienne base de données pour les systemes binaires de type Al-impureté étudiés a I’exception
du systeme Al-V. En effet un écart important a été constaté au niveau de la température des
réactions invariantes Lig + AlsVs — AlsV et Lig + BCC — AlgVs calculée a partir de 1’ancienne
base de données (Figure 6.22) par rapport aux données expérimentales. A. Kroupa [200] a
également souligné cette anomalie provenant de la modélisation de N. Saunders [202] publiée dans
le livre COST 507 qui a éte utilisée lors de la construction de I’ancienne base de données Vlab. Les
données expérimentales de K.W. Richter [190] obtenues par DTA indiquent que les réactions
invariantes Liq + AlgVs — AlzV et Lig + BCC — AlgVs se produisent respectivement aux alentours
de 1543.15K et 1678.15K, alors que la modélisation de N. Saunders [202] rapporte 1640.15K et
1932.15K respectivement.

Des données d’enthalpie de formation ont aussi été utilisées afin d’effectuer une comparaison entre

les résultats numériques et expérimentaux [31], [196], [203].

3.1.5 Le systeme Al-Fe-Mn

Le systeme ternaire Al-Fe-Mn a fait 1’objet de plusicurs études expérimentales et modeélisations
thermodynamiques [35, 204— 217]. Dans le présent projet, I’intérét n’est porté que sur la région
riche en aluminium, et la revue de littérature est donc limitée a cette méme région. Le tableau
suivant résume les travaux utilisés incluant des études clés trés recentes présentant plusieurs

sections isothermes du systéme ternaire dans la région riche en aluminium.
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Données de diagramme de phases

Type Meéthode expérimentale | Commentaires Réf.
Section isotherme XRD, DTA, SEM, TEM 923 K, 968 K, 1013 K, | [35]
SAED 1073 K, 1185 K, 1223 K,
1293 K, 1343 K
XRD, EDS, SEM 1273 K [204]
XRD, DTA, TEM, SEM 1348 K [205]
Section isoplethe TA 2 Wt.% Mn [206]
Modélisation
Systéme Méthode Commentaires Réf.
Al-Fe-Mn CALPHAD Coté Al [207-209]
Coté Fe-Mn [210-215]

Il est important ici de citer le travail de R.G.Revlin [216] et de Q.Ran [217] qui ont présenté une

revue assez complete des travaux effectués sur ce systéme. Cependant, I’étude expérimentale la

plus récente a été réalisee par Balanetskyy [35] qui a rapporté I’existence de trois nouvelles phases

ternaires «, ¢ et Z (Tableau 2.2) dont les deux premiéres seront ajoutées dans la nouvelle base

de données.

3.1.6 Le systeme Al-Fe-Si

Le systeme ternaire Al-Fe-Si est I’un des sous-systemes les plus complexes. Il englobe plusieurs

phases ternaires dont les compositions sont tres proches; ce qui complique son optimisation. Les

travaux disponibles sur ce systéme sont rapportés dans le Tableau 3.8.

Tableau 3.8 Etudes expérimentales relatives au systéme Al-Fe-Si

Données de diagramme de phases

Type

Meéthode expéerimentale

Commentaires

Réf.

Section isotherme

XRD, DTA, SEM/EDX

823 K

[36]
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XRD, EPMA, SEM, 1000 K [218]
Analyse chimique,
diffusion isotherme,
Microscopie optique
XRD, DTA, SEM, EPMA | 1073 K, 1173 K [32]
«Diffusion couple 1293 - 1388 K [33, 219]
techniques» 873 - 1173 K, solubilité
du Si
TA, «lsothermal 1000 K [220]
diffusion»
Section isoplethe DTA 5% at. Al, 27 et 35 % at. | [32]
Fe
TA, XRD [221]
Données thermodynamiques
Phase Méthode expérimentale | Commentaires Réf.
11, T5, T9, T10 Tian-Calvet calorimétrie | 4Hsor, [222]
T4 XRD, DSC, SEM Co, [223]
Liquide EMF, «Concentration aal [224, 225]
cell method»
Calorimétrie AHmer, 1750 K [226]
Modélisation
Systéme Méthode Commentaires Réf.
Al-Fe-Si CALPHAD [227, 228]
Coté Fe-Mn [229]

En plus des informations tabulées ci haut, G.V Rivlin [230] présente aussi une analyse critique des

travaux effectués sur ce systéeme avant 1981.
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3.1.7 Le systeme Al-Fe-V

Tres peu de travaux scientifiques portant sur la région riche en aluminium du systéme ternaire Al-
Fe-V sont disponibles dans la littérature. En effet, les deux articles de E.M.Sokolovskaya[231],
[232] présentant une section isotherme a 773 K obtenues par métallographie, DTA et XRD ainsi
que I’article de D.J. Skinner [233] étudiant la solubilité des phases AlisFes, Al7V et AloV dans le
quaternaire Al-Fe-Si-V par STEM/EDX et XRD sont les seules publications disponibles. En outre
ces deux études présentent des mesures des domaines d’homogénéité des phases AlisFes et Al?V

contradictoires.

Une revue de la littérature de ce systeme ternaire a également été rapportée par G.Ghosh [234].

3.1.8 Le systeme Al-Si-Mn

Le systeme ternaire Al-Si-Mn contient plusieurs phases ternaires (Tableau 2.2) dont certaines
peuvent se former dans les alliages d’aluminium d’intérét pour ce projet, d’ou I’importance de bien
modéliser leur comportement thermodynamique. Pour ce faire, la revue de littérature résumée au

Tableau 3.9 a permis d’identifier et de corriger les limites de I’ancienne base de données Vlab.

Tableau 3.9 Etudes expérimentales relatives au systéme Al-Si-Mn

Données de diagramme de phases

Type Meéthode expérimentale | Commentaires Réf.
Section isotherme XRD, DTA, 823K et 973K [235]
Métallographie
XRD, EPMA, SEM, 823 K [236, 237]
Analyse chimique,
EDXMA

XRD, DTA, SEM, 1073 K, 1173 K
EPMA
Projection liquidus Métallographie, DTA, [235]
EPMA ou EDX
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Section isoplethe TA 2 wt.% Si [206]
Données thermodynamiques
Phase Meéthode expérimentale | Commentaires Réf.
o Tian-Calvet calorimétrie | AHdiss-o, , AHfor-a, [238]
XRD, DTA, DSC, WDS, | cp, o/ B [239]
SEM
Liquide EMF, «Concentration aal
cell method»
Calorimétrie AHmar, 1750 K
Modélisation
Systéme Méthode Commentaires Réf.
Al-Si-Mn CALPHAD [240]*

Les phases les plus riches en aluminium de ce systéme sont les phases a-AlgMn3Si et B-AlsMns3Si.

M.Cooper[241] ainsi que K.Robinson[242] présentent notamment des études cristallographiques

pour ces deux phases. N.Krendelsberger [243] a aussi étudié la structure (XRD, EPMA) ainsi que

les propriétés physiques (Résistivité électrique) de la phase t1-AloMnSis. De plus, J.E.Tiballs[244]

a étudié la substitution entre I’aluminium et le silicium dans la phase o en analysant la précipitation

de cette phase a partir de plusieurs liquides ayant des compositions en Al, Mn et Si différentes. Ses

expériences ont été faites avec diffraction de neutron et XRD.

L’ensemble des données récoltées et présentées dans ce présent chapitre permettra, dans le chapitre

suivant (Chapitre 4), d’identifier les limites de 1’ancienne base de données Vlab et ce, en effectuant

des comparaisons systématiques entre ces donnees expérimentales et les descriptions

thermodynamiques des divers sous-systemes de 1’ancienne base de données. Ces limites ainsi que

les objectifs de ce projet seront présentés au Chapitre 4.
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CHAPITRE 4 IDENTIFICATION DES OBJECTIFS DU PROJET

Le systeme traité dans le présent projet est un systéme a sept constituants, ce qui le rend assez
difficile a décrire complétement d’un point de vue thermodynamique. En effet, le nombre de sous-
systemes binaires et ternaires devient trés important et rend 1’optimisation thermodynamique
compléte impossible dans le cadre d’une maitrise. Pour cette raison, ce chapitre présente la stratégie
employée afin de maximiser 1’apport a ce projet dans le temps imparti pour une maitrise recherche.
Dans une premiére partie, les limites de I’ancienne base de données seront présentées, ce qui
permettra in fine d’apporter des mises & jour a la base de données relative au systéme quaternaire
Al-Si-Fe-Mn. Dans une seconde partie, la stratégie mise en ceuvre pour inclure les éléments

d’impuretés est présentée et ce, en focalisant la discussion sur certaines phases d’intéréts.

4.1 Mise a jour de ’ancienne base de données

Dans le but de mettre a jour I’ancienne base de données, il a fallu en premier lieu I’analyser afin
d’en déterminer les limites. Pour ce faire, des comparaisons systématiques de tous les systemes
binaires et ternaires incluant I’aluminium ont été effectuées avec les données clés disponibles dans
la littérature. Ceci a donc permis d’orienter le travail. Les limites observées de 1’ancienne base de

données sont tabulées ci-dessous.

Tableau 4.1 Limites des systemes de I'ancienne base de données

Systeme Limite
Al-Fe 1. Mauvaise description de la réaction invariante AlsFes — BCC-B2 +
AlxFe
2. Mauvaise description du C; de la phase AlzFe
Al-Fe-Mn 1. Absence des phases ternaires ¢ et k dans I’ancienne description du
systeme
Al-Mn-Si 1. Absence des phases ternaires 13 et t11 dans 1’ancienne description du

systeme
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Al-Ni 1. Amélioration possible dans la description du liquidus du systéme
binaire
2. Absence du composé steechiométriques AlsNis3

Al-V 1. Le liquide n’est pas décrit avec le modele MQMPA

2. Trés mauvaise description des réactions invariantes Lig + BCC —
AlgVsetLig + AlgVs — AlsV

Dans le but de justifier le choix du modele privilégié, il est a rappeler que la description de la phase
liquide par le modéle MQMPA tenant compte de 1’ordonnancement chimique a courte distance
devrait permettre une meilleure représentation thermodynamique de cette phase et donc un plus

fort aspect prédictif pour les systemes multi-constitués.

Le Chapitre 6 présente des comparaisons systématiques entre 1’ancienne base de données et la

nouvelle base améliorée issue de ce travail pour chaque limite citée précédemment.

4.2 Prise en compte des impuretés chrome, nickel et vanadium

Les alliages considérés dans le cadre de cette maitrise sont ceux des séries 1000, 3000, 4000 et
8000. Afin de mettre en lumiere les phases les plus importantes dans le contexte de production
d’alliage d’aluminium de ces séries, des calculs de refroidissement a 1’¢quilibre et hors équilibre
ont été effectués et seront présentés au Chapitre 5 (Tableaux 5.1 et 5.2.). Ces phases, ainsi que les
limites observées quant a leur description dans I’ancienne base de données, sont rapportées dans le

tableau ci-dessous.

Tableau 4.2 Limites dans la description des phases dans I'ancienne base de données

Phase Limite

AlisFeq 1. Mauvaise description de la solubilité du silicium, du manganese, du
chrome et du nickel dans la phase AlizFes.

2. Mauvaise description du domaine d’homogénéité de la phase dans le
systeme binaire Al-Fe entre 1200 et 1400 K
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3. Mauvaise description du Cp de I’intermétallique entre 500 et 1400 K

AlgMn 1. Mauvaise description de la solubilité du silicium, du fer, du chrome
et du nickel dans la phase AlsMn.

2. Mauvaise description du Cpa haute température

3. Mauvaise description de la solubilité de la phase dans le ternaire Al-
Fe-Mn entre 923 et 1030 K

a-AlFeSi (t5) 1. Mauvaise description du domaine d’homogénéité de la phase dans le

ternaire Al-Fe-Sia 823.1 K

a-AlMnSi (t9) 1. Mauvaise description du domaine d’homogénéité de la phase dans le

ternaire AlI-Mn-Si 4 823.1 K

La prise en compte des impuretés consistera donc a modéliser leur solubilité (c’est-a-dire pour le
chrome, le nickel et le vanadium) dans chacune de ces phases intermétalliques. De plus, la
modelisation de la solubilité de tous les autres éléments d’alliages en fonction de la température a

pression ambiante sera également améliorée dans ce travail.

Pour s’y prendre, quelques objectifs ont été fixés afin de proposer une meilleure description des
phases d’intérét. Tout d’abord, une analyse des données cristallographiques telles les positions de
Wyckoff ainsi que les taux d’occupation des sites des structures des phases a 1’étude a été faite afin
de modifier les modéles en sous-réseaux de chaque solution solide décrite a partir du CEF. En effet,
I’utilisation des études cristallographiques permet de proposer une description plus rigoureuse de
la répartition de chaque élément sur les différents sous-réseaux. Ce travail d’analyse permet alors
d’aboutir a une meilleure modélisation thermodynamique des phases en question. Par la suite, des
calculs DFT ont été effectués afin d’évaluer I’enthalpie de formation et la capacité calorifique des
phases binaires AlisFes, AloFe, AlioMn et AlsMn pour lesquelles la structure cristallographique est
bien connue. Dans la perspective de mettre a jour I’ancienne base de données, 1’utilisation des
calculs DFT permet non seulement de combler le manque de données thermodynamiques et ce,
particuliérement pour les phases steechiométriques difficiles a reproduire expérimentalement mais
elle permet aussi d’intégrer les résultats d’une méthode d’évaluation numérique de propriétés

thermodynamiques de plus en plus utilisee dans le domaine de la science des matériaux.
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Finalement, il est a noter que 1’inclusion des impuretés telles le Cr, le Ni et le V dans les phases
intermétalliques du systéme Al-Fe-Mn-Si peut potentiellement stabiliser ou destabiliser certaines

d’entre elles lors du refroidissement des alliages d’aluminium.

4.3 Historigque des objectifs

Le sujet original de cette maitrise s’inscrit dans les travaux sur la modélisation des alliages
d’aluminium sans durcissement structural du vaste projet de recherche Vlab traitant de la
production de métal primaire par électrolyse jusqu’a la mise a I’alliage et jusqu’au recyclage des
alliages d’aluminium. A Dorigine, les objectifs de recherche tels que définis dans la proposition

acceptée par le CRSNG étaient définis comme suit :

1. Effectuer une revue de la littérature de données expérimentales de liquidus et des

limites de solubilité des composés du systeme Al-Si-Fe-Mn-(Cr-Ni);

2. Modéliser le systeme Al-Si-Fe-Mn avec une emphase sur la solubilité des phases

ternaires et quaternaires;
3. Ajouter le chrome et le nickel dans cette nouvelle base de données;

Les ajouts suivants ont été apportés aux objectifs initialement proposés et ce, suite aux discussions
avec les partenaires industriels qui rapportaient, entre autres, la présence du vanadium dans leurs
alliages d’aluminium ainsi qu’une problématique au niveau de la modélisation du systéme binaire

Al-V:

4. Effectuer une revue de la littérature de données expérimentales de structures

cristallographiques des phases importantes;

5. Proposer de nouveaux modeles en sous-réseaux en accord avec les données

cristallographiques;

6. Ajouter le vanadium dans cette nouvelle base de donnees;
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CHAPITRE S SELECTION DES PHASES D’INTERET

5.1 Calculs de refroidissement

Les phases solides d’intérét pour ce projet sont celles qui se forment lors du refroidissement des
alliages commerciaux spécifies précédemment. Il est important de bien les modéliser, de
comprendre leur structure cristallographique et leur comportement thermodynamique afin de
pouvoir étudier leur formation ainsi que leurs effets sur les caractéristiques mécaniques des
alliages. Il est aussi fort intéressant de considérer la solubilité des éléments d’alliages et des
impuretés dans ces phases afin de quantifier la répartition des impuretés, d’ou I’intérét de les
identifier. Le logiciel FactSage, permettant d’effectuer des calculs de refroidissement a I’équilibre
«Equilibrium cooling» et hors équilibre «Scheil-Gulliver cooling», a été utilisé avec 1’ancienne
base de données afin d’identifier une premiére liste des phases qui se forment lors du
refroidissement de divers alliages. La différence entre ces deux types de refroidissements est au
niveau de la composition du liquide qui demeure constante lors d’un refroidissement a 1’équilibre
mais qui varie lors d’un refroidissement hors équilibre et ce, au fur et & mesure que du solide se
forme. Les tableaux qui suivent, présentant les résultats des calculs, montrent les phases qui
devraient se former lors de la solidification. La composition des alliages étudiés est présentée au
Tableau 8.5.

Tableau 5.1 Transformation de phases survenant durant le refroidissement a I'équilibre

«Equilibrium cooling» de certains alliages des séries 1000, 3000, 4000 et 8000

Alliage Température Réaction chimique associée (pendant la
(CH solidification)
1035  657.17 - 644.59 Liquide — FCC-Al Liquidus
644.59 - 629.64 Liquide — FCC-A1 + AlisFes
629.64 - 628.93 Liquide + AlisFes — FCC-Al + AlFeSi-a Solidus
300 97.356FCC-A1+2.2291AIFeSi-p+ 0.16389AIMnSi- o Equilibre

+ 0.14838 AlyoV2(Fe,Va) + 6.1875.10°2 TizAloSis(z2)+
4.1185.107 Si,V

1040 657.83 — 644.40 Liguide — FCC-Al Liquidus
644.40 — 629.28 Liquide — FCC-Al + AlisFey
629.28 — 629.07 Liquide + AlisFes — FCC-Al + AlFeSi-a Solidus
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300 97.73FCC-A1 +1.853AlFeSi-f + 0.16388AIMnSi-a +  Equilibre
0.15056 AlxV2(Fe,Va) + 6.1841.102 TizAl Sis(z2) +
4.0422.10°SipV
1110  654.33 — 646.46 Liguide — FCC-Al Liquidus
646.46 — 628.72 Liguide — FCC-A1 + AlisFes
628.72 — 628.5 Liquide + AlisFes — FCC-Al + AlFeSi-a Solidus
300 98.536 FCC-A1+1.5478AIFeSi-$+1.0099 AlisFes + Equilibre
5.6645.10% B2(Mg,Ti,V)
1199  660.33 - 658.19 Liquide — FCC-Al Liquidus-
Solidus
300 9.967 FCC-Al + 2.1105.102AlFeSi-f + 7.7983.10°  Equilibre
AlxoVo(Fe,Va) + 3.3844.1073 AIMnSi-a + 1.0439.107
SipV
3002  659.51-643.21 Liquide — FCC-Al Liquidus
643.21- 638.52 Liquide — FCC-Al + AlisFes Solidus
300 98.469 FCC-A1+0.7603AIMnSi-a + 0.32149 Equilibre
AloMgs(Ti,V,Mn), + 0.31845Al13Fe4 +0.10841Mg.Si
+ 2.263.107 TizAlSis(z2)
3010  722.34-661.02 Liquide — Al11Cr> Liquidus
662.02 — 654.35 Liquide + Al11.Cr. — FCC-Al
654.35 — 644.90 Liquide + Al11Cr2— FCC-Al + AlgMn Solidus
300 98.579 FCC-A1+2.5653 Al11Cr2 +1.9235AIMnSi-a +  Equilibre
0.60083Al13Fes +0.25371 AlxoV-(Fe,Va)+ 5.8588.102
TizAlLSis(12) + 2.836.1072 AlsTi
4004  586.03 —583.61 Liquide — AlFeSi-f Liquidus
583.61 — 565.19 Liquide — FCC-Al + AlFeSi-p
565.19 — 560.47 Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 + AlFeSi-g
560.47 — 560.43 Liquide — FCC-Al + DIAM-A4 + AlFeSi-g +
AlzMnSiz(z4)
560.43 — 559.68 Liquide + AlFeSi-g — FCC-Al1 + DIAM-A4 +
Al3MnSiz(zs) + AlsFeMgsSis-Pi
559.68 — 553.27  Liquide — FCC-Al + DIAM-A4 + AlsMnSiy(taud) +
AlgFeMgsSie-Pi
553.27 — 551.37 Liquide — FCC-Al + DIAM-A4 + Mg.Si-C1 Solidus
+Al3MnSiz(zs) + AlsFeMgsSie-Pi
300 83.35 FCC-A1+7.4778 DIAM-A4 + 0.33258 AIMnSi-  Equilibre
o + 7.3507 AlgFeMgsSis +1.4892 Mg>Si
4006  650.81 —630.19 Liquide — FCC-Al Liquidus

630.19 - 611.75

Liquide — FCC-Al+ AlFeSi-o



611.75-611.51

Liquide + AlFeSi-a — FCC-Al+ AlFeSi-g
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611.51 - 605.75 Liquide — FCC-Al+ AlFeSi-p Solidus
300 95.43 FCC-A1+2.9827 AlFeSi-f +0.76208 Al11Cr> Equilibre
+0.68505 DIAM-A4 + 8.2843.107 (Si,Al).Cr
+5.715.10 AlsFeMgsSis
4044  597.30 — 586.64 Ligquide — FCC-Al Liquidus
586.64 — 576.29 Liquide — FCC-Al+ AlFeSi-
576.29 — 575.01 Liquide — FCC-A1+DIAM-A4+ AlFeSi- B
575.01 -573.07 Liquide — FCC-A1+DIAM-A4+ AlFeSi- g+ Solidus
AlzMnSix(zs)
300 87.929 FCC-A1+8.7324 DIAM-A4+3.006 AlFeSi-f+  Equilibre
0.33254 AIMnSi-a
4147  589.10 — 582.89 Liquide — AlFeSi- 8 Liquidus
582.89 — 574.35 Liquide — DIAM-A4 +AlFeSi-
574.35—-569.77 Liquide — FCC-A1+DIAM-A4 +AlFeSi- g
569.77 — 558.19 Liquide — FCC-A1+DIAM-A4 +AlFeSi- f+
AlsMnSiz(z4)
558.19 — 557.25 Liquide+AlFeSi- f§ — FCC-A1+DIAM-A4 + Solidus
AlzsMnSia(zs)+ AlgFeMgsSie-Pi
300 83.013 FCC-A1+11,575 DIAM-A4+1.5718 AlFeSi- Equilibre
$+0.33261 AIMnSi-a+3.5072 AlgFeMQgsSis
8006  701.73-678.72 Liquide — Al13Fes Liquidus
678.72 — 650.90 Liquide — Al13Fes +AlsMn
650.90 — 623.39 Liquide +AlsMn — FCC-AL +Al13Fes
623.39 — 622.68 Liquide +AlsMn — FCC-A1 +AlsFes+ AIMnSi-a Solidus
300 90.107FCC-A1+2.8442 AlisFes+ 2.7256 AIMnSi-a +  Equilibre

2.0068 AlFeSi- s+ 2.2616 AlxsFesCu + 5.5363.107
Mg2Si

Tableau 5.2 Transformation de phases survenant durant le refroidissement hors équilibre de type
«Scheil-Gulliver cooling» de certains alliages des séries 1000, 3000, 4000 et 8000

Tole

Température

(C)

Réaction chimique associée (pendant la solidification)

1035 657.17 — 629.69

629.69 — 606.59
606.59 — 563.47
563.47 —541.29

Ligquide — FCC-AL + Al1sFes
Liquide — FCC-AL + AlFeSi-a
Liquide — FCC-AL + AlFeSi- S

Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 + AlFeSi- 8

Liquidus



o1

541.29 —528.18 Ligquide — FCC-AL + DIAM-A4 +AlsMnSiy(zs) +
AlgFeMgsSie-Pi
528.18 — 528.05 Ligquide — FCC-AL + DIAM-A4 +AlsMnSiy(zs) +
AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
528.05 -506.41 Liquide — FCC-ALl + DIAM-A4 + AIMnSi-o +
AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
506.41 -479.71  Ligquide — FCC-Al + DIAM-A4 + Prototype-Al.Cu +
AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
479.71-479.71 Liquide — FCC-Al + BCC-A2 + DIAM-A4 + Solidus
Prototype-Al.Cu + AIMnSi-a + AlgFeMgsSis-Pi +
AlsCu2MgsSis-Q

1040 657.83 — 629.30 Liquide — FCC-A1 + AlsFeq Liquidus
629.30 — 605.86 Liquide — FCC-A1 + AlFeSi-o
629.28 — 561.93 Liquide — FCC-Al + AlFeSi- §
561.93 — 540.54 Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4+ AlFeSi-

540.54 — 528.12 Ligquide — FCC-AL + DIAM-A4+ AlsMnSiy(zs) +
AlgFeMgsSis-Pi

528.12 - 527.28 Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4+ AIMnSi-a +
AlgFeMgsSis-Pi
527.28 — 506.59 Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4+ AIMnSi-a +

AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
506.59 —479.71  Liquide — FCC-Al + DIAM-A4+ Prototype-Al>Cu +
AIMNSi-a + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
479.71 Liquide — FCC-Al+ BCC-A2 + DIAM-A4+ Prototype- Solidus
Al>,Cu + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q

1110 654.33 — 646.36 Liquide — FCC-Al Liquidus
646.36 — 627.43 Liquide — FCC-A1 + Al1sFeq
627.43 — 599.33 Liquide — FCC-Al + AlFeSi-a
599.33 — 564.43 Liquide — FCC-Al + AlFeSi- §

564.43 — 562.00 Liquide — FCC-AL + Prototype-CaF2 +AlFeSi-
562.00 —551.11  Liquide — FCC-AL + Prototype-CaF. + AlsFeMgsSis-
Pi
551.11 -542.50  Liquide — FCC-Al + DIAM-A4 + Prototype-CaF> +
AlgFeMgsSis-Pi
542.50 -514.05  Liquide — FCC-Al + DIAM-A4 + Prototype-CaF, + Solidus
AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q

1199 660.33 — 645.10 Liquide — FCC-A1 Liquidus
645.10 — 629.33 Liquide — FCC-AL + AlisFey
629.33 — 603.43 Liquide — FCC-AL + AlFeSi-a
603.43 — 556.98 Liquide — FCC-AL + AlFeSi- §
556.98 — 530.36 Liquide — FCC-AL + DIAM-A4 + AlFeSi- 3

530.36 — 515.00 Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 + AlgFeMgsSie-Pi



515.00 - 512.26

512.26 —479.71

Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 + AlgFeMgsSie-Pi +
AlsCu2MgsSis-Q
Liquide — FCC-Al1 + DIAM-A4 + Prototype-Al.Cu +
AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
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479.71 Liquide — FCC-Al + BCC-A2 + DIAM-A4 + Solidus
Prototype-Al,Cu + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
3002 659.51-639.95 Liquide — FCC-Al Liquidus
639.95 - 610.58 Liquide — FCC-A1 + AlisFes
610.58 — 581.16 Liquide — FCC-AL + AlFeSi-a
581.16 — 554.19 Liquide — FCC-A1 + AlFeSi- j
554.19 — 549.87 Liquide — FCC-AL + AlFeSi- f + Prototype-MQ>Si
549.87 —542.17 Liquide — FCC-A1 + AlFeSi- g + AIMnSi-o +
Prototype-Mg2Si
542.17 —538.71 Liquide — FCC-Al + AlFeSi-  + AIMnSi-o. +
AlsCu2MgsSis-Q
538.71-517.08  Liquide — FCC-AL + AIMnSi-o + AlgFeMgsSie-Pi +
AlsCu2MgsSis-Q
517.08 —511.22 Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 +AIMnSi-a +
AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
511.22 -479.71 Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 + Prototype-Al>Cu
+AIMNSi-o + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
479.71 Liquide — FCC-Al + BCC-A2 + DIAM-A4 + Solidus
Prototype-Al,Cu + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
3010 722.34-660.97 Liquide — Al11Cr> Liquidus
660.97 — 654.56 Liquide — FCC-Al
654.56 — 645.33 Liquide — FCC-AL + AlgMn
645.33 - 611.15 Liquide — FCC-A1 + AlisFes + AlFeSi-o
611.15-608.71 Liquide — FCC-AL + AlFeSi-a + AlFeMnSi-a
608.71 - 576.27 Liquide — FCC-Al + AlFeSi-f + AlFeMnSi-a
576.27 —574.29 Liquide — FCC-A1 + AlFeSi-S + AIMnSi-a
574.29 — 569.13 Liquide — FCC-A1 + AlFeSi-f + AlsMnSix(z4)
569.13 — 529.26 Liquide — FCC-Al + DIAM-A4 + AlFeSi-f +
AlzMnSix(z4)
529.26 —519.86  Liguide — FCC-Al + DIAM-A4 + AlFeSi-f + AIMnSi-
a
519.86 —494.30  Liguide — FCC-Al + DIAM-A4+ Prototype-Al.Cu +
AlFeSi-f + AIMnSi-a
494.30 Ligquide — FCC-A1 + BCC-A2+ DIAM-A4+ Prototype- Solidus
AlL,Cu + AlFeSi-f
4004 586.03 —583.61 Liquide — AlFeSi-p Liquidus

583.61 - 565.21
565.21 — 561.15

Liquide — FCC-A1 + AlFeSi-f
Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 + AlFeSi-p



561.15 - 560.42

560.42 — 554.37

554.37 — 539.26

539.26 — 527.58

527.58 — 502.14

502.14 - 479.71

Liquide — FCC-Al + DIAM-A4 + AlFeSi-f +
AlzMnSio(za)
Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 + AlsMnSiz(zs) +
AlgFeMgsSie-Pi
Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4+ Prototype-MgSi-C1
+ AlsMnSiz(z4) + AlgFeMgsSie-Pi
Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 +AlsMnSiz(zs) +
AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
Liquide — FCC-Al1 + DIAM-A4 + AIMnSi-a +
AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
Liquide — FCC-A1 + DIAM-A4 + Prototype-Al.Cu +
AIMNSi-a + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
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479.71 Liquide — FCC-Al + BCC-A2+ DIAM-A4 + Solidus
Prototype-Al,Cu + AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
4006 650.81 —630.02 Liquide — FCC-Al Liquidus
630.02 - 611.60 Liquide — FCC-Al+ AlFeSi-a
611.60 — 574.28 Liquide — FCC-Al+ AlFeSi-f
574.28 —-571.97 Liquide — FCC-Al+ DIAM-A4 +AlFeSi-p
571.97 - 530.34 Liquide — FCC-Al+ DIAM-A4 +AlFeSi-f +
AlzMnSiz(zs)
530.34 - 519.57 Liquide — FCC-Al+ DIAM-A4 +AlFeSi-f + AIMnSi-a
519.57 -509.74  Liquide — FCC-Al+ DIAM-A4 + Prototype-Al>Cu +
AIMNSi-a + AlgFeMgsSis-Pi
509.74 - 479.71  Liquide — FCC-Al+ DIAM-A4 + Prototype-Al>Cu +
AIMNSi-a + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
479.71 Liquide — FCC-Al+ BCC-A2+DIAM-A4 + Prototype- Solidus
Al>,Cu + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
4044 597.30 — 586.64 Liquide — FCC-Al Liquidus
586.64 — 576.29 Liquide — FCC-Al1+ AlFeSi-
576.29 — 575.26 Liquide — FCC-A1+DIAM-A4+ AlFeSi-
575.26 — 529.38 Liquide — FCC-A1+DIAM-A4+ AlFeSi- f+
AlsMnSiz(z4)
529.38 - 520.63  Liquide — FCC-A1+DIAM-A4+ AlFeSi- f+ AIMnSi-o
520.63 — 494.30 Liquide — FCC-A1+DIAM-A4+ Prototype-Al.Cu +
AlFeSi- f+ AIMnSi-o
494.30 Ligquide — FCC-Al+ BCC-A2 + DIAM-A4+ Prototype- Solidus
Al,Cu + AlFeSi-f
4147 589.10 — 582.89 Liquide — AlFeSi- Liquidus

582.89 —574.35
574.35 - 569.77
569.77 — 558.08

Liquide — DIAM-A4 +AIFeSi- 3
Liquide — FCC-A1+DIAM-A4 +AlFeSi- g
Liguide — FCC-A1+DIAM-A4 +AlFeSi- g+
AlzMnSi2(za)



558.08 — 539.46

539.46 — 527.70

527.70 — 503.46

503.46 —479.71

479.71

Liquide — FCC-A1+DIAM-A4 + Prototype-CaF, +
Al3sMnSia(zs)+ AlgFeMgsSie-Pi
Liquide — FCC-A1+DIAM-A4 + AlsMnSia(zs)+
AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
Liquide — FCC-A1+DIAM-A4 + AIMnSi-a+
AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
Liguide — FCC-A1+DIAM-A4 + Prototype-Al.Cu +
AIMnSi-a+ AlgFeMgsSie-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
Liquide — FCC-Al+ BCC-A2 + DIAM-A4 +
Prototype-Al,Cu + AlgFeMgsSis-Pi + AlsCu2MgsSis-Q
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Solidus

8006

701.73 -678.77
678.77 —651.17
651.17 — 650.28
650.28 — 620.15
620.15 - 600.27
600.27 — 585.27
585.27 — 550.65
550.65 — 503.25
503.25 - 493.72

493.72 — 465.71

465.71 — 456.71

456.71

Liquide — Al13Fes
Liquide — AlsMn
Liquide — FCC-AL +AlegMn
Liquide — FCC-Al1 +Al1sFes
Liquide — FCC-Al + AlFeSi-a
Liquide — FCC-A1+AlFeSi- § + AlFeMnSi-o.
Liquide — FCC-A1+AlFeSi- § + AIMnSi-a

Liquide — FCC-Al+ DIAM-A4 +AlFeSi- f + AIMnSi-o

Liquide — FCC-Al+ DIAM-A4 + Prototype-Al,Cu +
AlFeSi-  + AlMnSi-a
Liquide — FCC-Al+ DIAM-A4 + Prototype-Al,Cu +
AlFeSi- S +Prototype-Al,CuMg + AIMnSi-a

Liquide — FCC-Al1+ DIAM-A4 + Prototype-Mg2Zny: +

AlFeSi- p +Prototype-Al2CuMg
Liquide — FCC-Al1+ DIAM-A4 + Prototype-MgZn; +
Prototype-Mg2Zn11 + AlFeSi- § +Prototype-Al,CuMg

Liquidus

Solidus

Les résultats des calculs de refroidissement présentés aux Tableaux 5.1 et 5.2 permettent

d’identifier toutes les phases intermétalliques potentielles contenant les éléments du systéeme a

I’étude qui devraient se former lors de la solidification des alliages. En les analysant, il devient

possible de dresser une liste des phases d’intérét a étudier dans le présent projet. Ceci permet donc

de converger vers un nombre limité de phases clés et d’y concentrer les efforts.

Les quatre alliages étudiés de la série 1000 ont dévoilé que lors d’un refroidissement a 1’équilibre

ce sont les intermétalliques AlisFes et AlFeSi-a qui se forment, alors que lors d’un refroidissement

hors équilibre il serait possible d’observer les phases AlisFes, AlFeSi-a, AlFeSi-f, AIMnSi-a, et
AlsMnSiz-ta.



55

Pour ce qui est de la série 3000, I’alliage 3002 précipite I’intermétallique AlizsFes a 1’équilibre ainsi
que les intermétalliques AlisFes, AlFeSi-a, AlFeSi-p et AIMnSi-a lors d’un refroidissement hors
équilibre. L’alliage 3010, impliquant I’ajout du chrome ainsi que presque quatre fois plus de
manganese, précipite les intermétalliques AlsMn et Al11Crz lors du refroidissement a 1’équilibre
alors qu’il précipite les phases AlsMnSiz-t4, AlFeSi-a, AlFeSi-p et AlMnSi-a lors du

refroidissement hors équilibre et ce, en plus des phases qui s’y forment a I’équilibre.

Ayant des compositions assez similaires, les alliages 4004, 4044 et 4047 précipitent les
intermétalliques AlFeSi-f et AIzMnSiz-t4 selon les calculs de refroidissement a 1’équilibre, alors
que ce sont les intermétalliques AlFeSi-p, AIMnSi-a, et AlsMnSiz-t4 qui apparaissent lors des
calculs hors équilibre. Cependant, ’alliages 4006, contenant beaucoup moins de silicium et donc
davantage d’aluminium, forme aussi la phase AlFeSi-a, relativement plus riche en aluminium, a

1I’équilibre et hors équilibre.

Finalement, les calculs effectués pour I’alliage 8006 permettent d’identifier les intermétalliques
AlisFes, AlsMn et AIMnSi-o comme phases se formant lors d’une solidification a 1’équilibre, et les
intermétalliques AlizFes, AlsMn, AlFeSi-a, AlFeSi-p, AIMnSi-a et AIFeMnSi-o. comme phases se

formant lors d’une solidification rapide.

Ce résume des différentes phases se formant pendant 1’élaboration de divers alliages commerciaux
d’aluminium permet de voir la différence entre les phases intermétalliques qui devraient se former
a I’équilibre et hors équilibre. Peu importe la série d’alliage, il y a toujours plus de phases qui se
forment lors d’une solidification hors équilibre di a ’atteinte de réactions eutectiques (ce qui est
possible grace a I’évolution de la composition chimique de la solution liquide résiduelle atteinte
pendant le refroidissement). Ceci permet de poser I’hypothése que la présence de certains éléments
d’impureté tels le chrome et le vanadium peut stabiliser des phases solides qui, durant un

refroidissement a I’équilibre, ne se seraient pas formées.

Les phases d’intérét retenues dans ce travail sont listées au Tableau 5.3 et présentées plus en détail
dans les prochaines sous-sections. 1l est a noter que la composition des alliages cités précédemment

est présentée au Tableau 8.5.
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Tableau 5.3 Phases apparaissant lors de la solidification des alliages industriels

Systéme Al-Fe Al-Mn Al-Cr Al-Fe-Si Al-Mn-Si
Phase AlizFeq AlgMn Al11Cr2 AlFeSi-a AIMnSi-a
AlFeSi-B AlFeSi-t4

5.2 Phases intermétalliques d’intérét industriel

5.2.1 Phase intermétallique AlisFes

Intermétallique saturant la phase FCC dans le systeme binaire Al-Fe, la phase Al1zFes est une phase
trés importante lors du refroidissement des alliages d’aluminium. En effet, A. Dinsdale [245] étudie
aussi cette phase dans son article intitulé « Understanding the Thermodynamics and Crystal
Structure of Complex Fe Containing Intermetallic Phases Formed on Solidification of Aluminium
Alloys ». Ainsi, pour mieux la modéliser, la structure cristallographique ainsi que 1’énumération de

certaines études cristallographiques sur cette phase sont présentées ci-dessous.

Figure 5.1 Structure de la maille primitive de la phase AlisFes [246] incluant les sites de

I’aluminium (bleu) et les sites du fer (doré)
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Pour cette phase, les travaux de J.Grin [246], mettant ’emphase sur les similitudes avec la phase
Al13Rus, présentent une étude cristallographique d’échantillons préparés avec des ¢léments d’une
pureté de 99.999 % pds., fondus dans un four a arc, refroidis et mis en poudre ou recuits deux jours
a 873K et deux autres jours a 1153K. Les échantillons ont ensuite été étudiés par XRD et analysés
par la méthode Rietveld. Ces travaux rapportent une matrice composée de cing sites de fer et quinze
sites d’aluminium dont 1’occupation est présentée au Tableau 5.4. P.J.Black publie aussi deux
articles [247], [248] traitant de la structure de la phase AlisFes. Certains de ses échantillons ont été
trempés a des températures se situant entre 1173.15K et 873.15K. L’auteur rapporte des résultats

similaires a ceux de J.Grin a I’exception de I’occupation des sites de type Al(2) d’aluminium.

Tableau 5.4 Occupation des sites cristallographiques de la phase AlizFes

Site Symétrie Occ.  Occ.[®l  Sjte Symétrie Occ.  Occ. [
[249] [246] [249] [246]
Fe (1) 4(1) 1 1 Al (6) 4(1) 1 1
Fe (2) 40) 1 1 Al (7) 40) 1 1
Fe (3) 4(i) 1 1 Al (8) 4(i) 1 1
Fe (4) 4(i) 1 1 Al (9) 4(i) 1 1
Fe (5) 8(i) 1 1 AI(10) 40) 1 1
Al (1) 2(d) 1 1 A1) 8(i) 1 1
Al (2) 4(g) 0922) 07  AI(12) 8(i) 1 1
Al (3) 40) 1 1 A1) 8(1) 1 1
Al (4) 4(i) 1 1 A9 8(i) 1 1
Al (5) 4(i) 1 1 AI(15) 8(i) 1 1

Dans le présent travail, I’hypothése posée est que 1’occupation partielle du site Al (2) est due a la
présence de lacunes thermiques potentiellement activées lors de la synthése des échantillons a des

températures se rapprochant de la température de fusion de la phase AlisFes. Ainsi, le modeéle en
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sous-réseaux propose dans ce travail est un modele constitué de deux sous-réseaux reproduisant
exactement la steechiométrie de la phase ainsi que la substitution du fer dans les lacunes observées
a haute température soit, (Al, Fe)7s(Fe)2s , steechiométrie qui se simplifie a celle du modéle (Al,
Fe)i3(Fe)s. Ce modeéle implique deux «end-members» qui englobent le domaine d’homogénéité
rapporté par X. Li [60] , K.Han [59] et T.Zienert [58].

Il faut ensuite intégrer la présence des autres éléments du systéme a 1’étude dans cette phase en
utilisant notamment leur limite de solubilité expérimentale. Il est donc primordial de récolter les
données expérimentales de la solubilité¢ des ¢léments d’addition et des impuretés dans cette phase
pour paramétrer convenablement la nouvelle base de données thermodynamique qui sera proposée

a la fin du projet.

La solubilité expérimentale du manganese atteint jusqu’a 15.5 % at. [35], celle du silicium est
d’environ 5 % at. [32] alors que celle du vanadium atteint 4.5 % at. [232] dans la phase binaire
AlsFes. Ces travaux ont déja été présentés aux Tableaux 3.7 et 3.8 ainsi qu’a la sous-section 3.1.7
respectivement. Pour ce qui est de la solubilité du chrome et du nickel dans cette phase, le Tableau

5.5 liste les travaux I’ayant étudiée.

Tableau 5.5 Travaux relatifs aux données des limites de solubilité du chrome et du nickel dans la
phase AlisFes

Données de diagramme de phases

Type Méthodes expérimentales | Commentaires Réf.

Solubilité du Cr XRD, EPMA 1273 K [250]
XRD, EDAX/SEM, TEM | 1273 K [251]
XRD, DTA, EDX, TEM, | 973 - 1433 K [252]
SEM
XRD, EPMA 1273 K [253]

Solubilité du Ni XRD, DTA, EPMA 1123 K [254]
XRD, EPMA 1323 K, 1223 K, 1023K | [255]
XRD, EDX, SEM, EPMA | 900 K, 1123 K [256]
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Les travaux cités ci-dessus rapportent une solubilité maximale de 6.5 % at. a 1273 K pour le chrome
[252] et de 13.5 % at. a 1123 K pour le nickel [256]. L’ensemble de ces données sera utilisé afin
de mieux modéliser la répartition de tous les éléments considérés dans cette phase et permet de
proposer le modele suivant : (Al, Fe, Si)is(Fe, Al, Mn, Cr, Ni, V)a. En effet, en plus des données
expérimentales qui témoignent d’une solubilit¢ du manganése, du chrome, du nickel et du
vanadium & une concentration d’aluminium constante dans la phase AlisFes, les rayons atomiques
assez proches de ces éléments suggerent raisonnablement leur substitution au fer. Similairement,

le silicium se substitue plutot a I’aluminium.

Pour compléter cette étude, des calculs DFT ont été effectués afin d’obtenir une valeur de
I’enthalpie de formation et de la capacité calorifique des «end-members» AlisFes et Fei7 constituant
la phase. Ainsi, il a été possible de fixer une valeur d’enthalpie de formation et d’optimiser les

paramétres du Cp de cette phase en reproduisant les données expérimentales par un polyndéme.

5.2.2 AlgMn

Jusqu’ici, la phase AleMn est considérée comme un composé steechiométrique. En effet, les études
cristallographiques publiées par A. Kontio [257] et A.D.I. Nicol [258] ne rapportent pas la présence
de lacunes dans le systeme binaire Al-Mn. Il s’agit donc d’un composé modélisé par deux sous-
réseaux, I’un occupé par I’aluminium et de multiplicité six et le second occupé par le manganese
et de multiplicité un. L’ importance de cette phase dans les alliages d’aluminium est aussi soulignée

dans plusieurs travaux publiés antérieurement [245], [259] [260], [261].

Pour ce qui est de la solubilité des autres éléments dans cette phase, les études expérimentales sur
les systemes ternaires Al-Fe-Mn (sous-section 3.1.5) et Al-Si-Mn (sous-section 3.1.8) contiennent
des données de diagramme de phases rapportant la substitution maximale du fer et du silicium dans
la phase AlsMn. Des travaux expérimentaux sur les ternaires Al-Mn-Cr, Al-Mn-Ni et Al-Mn-V ont
aussi ete utilisés afin d’ajuster la solubilité du chrome, du nickel et du vanadium dans le composé

en question. Un sommaire de ces travaux est présenté ci-dessous.
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Tableau 5.6 Travaux relatifs aux solubilités limites du chrome et du nickel dans la phase AlsMn

Données de diagramme de phases

Type Méthodes expérimentales | Commentaires Réf.

Solubilité du Cr XRD, DTA, SEM, TEM 833 - 1283 K [262]
DTA, EDX, SEM Liquidus/Solidus [263]
CALPHAD Modélisation [264]

Solubilité du Ni XRD, DTA, SEM, TEM, | 893-973 K [265]
SAED, EDX

Aucune section isotherme du systeme Al-Mn-V n’a pu étre trouvée dans la littérature. Pour cette
raison, la solubilité du vanadium dans la phase AlsMn ne sera pas modelisée. La solubilité du nickel
dans cette phase est quasiment nulle comme le rapportent les travaux de S. Balanetskyy [265], alors
que celle du chrome est inférieure a 1 % at. [262]. Considérant ces résultats ainsi que les travaux
cités dans les sections 3.1.5 et 3.1.6, les substitutions proposées au modéle en sous-réseaux du
compose AlsMn s’écrivent sous la forme (Al, Si)e(Mn, Fe, Cr, Ni). La structure de cette phase est

présentée ci-dessous.

Figure 5.2 Structure de la maille primitive de la phase AlsMn [266] incluant les sites de

I’aluminium (bleu) et les sites du manganese (mauve)
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5.2.3 AluCr;

Selon les calculs effectués, la phase Al11Cr, semble apparaitre lors de la solidification de certains
alliages d’aluminium contenant le chrome. Pour cette raison, certains travaux qui traitent de cette
phase intermétallique seront énumérés. La phase Al11Cr2 est souvent decrite comme étant un
composé steechiométrique [28, 169, 270]. Par contre, diverses études expérimentales lui attribuent
un mince domaine d’homogénéité en composition ainsi qu’en température [271-273]. Y. Liang a

pris en compte ces résultats lors de sa modélisation thermodynamique [164].

N’ayant pas d’études cristallographiques sur cette phase, elle sera modélisée comme étant un
composé steechiométrique dans le systeme binaire Al-Cr. Pour ce qui est de la solubilité maximale
des autres éléments dans cette phase, elle atteint jusqu’a 5 % at. pour le fer [252], elle est d’environ
5 % at. également pour le silicium [274, 275], elle atteint jusqu’a 15 % at. de Mn [263] et
finalement, peut atteindre jusqu’a 1 % at. pour le nickel [273]. Ces données sont utilisées pour
modéliser la répartition du fer, du silicium, du chrome et du nickel dans la phase AliCro.
Cependant, la solubilité du vanadium ne sera pas considérée étant donné I’absence de travaux
expérimentaux sur le systeme AI-Cr-V dans la région riche en aluminium. La visualisation des
données expérimentales, des travaux cités plus haut, laisse proposer un modéle en sous-réseaux de
la forme suivante : (Al, Si)11(Cr, Fe, Mn, Ni).. En effet, considérant la proximité des rayons
atomiques de I’aluminium avec celui du silicium ainsi que de celui du chrome avec ceux du fer, du

manganése et du nickel, les substitutions proposées sont tout a fait justifiées.

5.2.4 AlFeSi-a

L’article de A. Dinsdale [245] « Understanding the Thermodynamics and Crystal Stucture of
Complex Fe Containing Intermetallic Phases Formed on Solidification of Aluminium Alloys »
traitant de la précipitation de diverses phases dont AlFeSi-a confirme son importance lors du
refroidissement des alliages d’aluminium contenant du fer. D’autres articles [33, 223, 277-283]
soulignant la formation de cette phase dans les alliages d’aluminium sont aussi disponibles dans la
littérature. La structure de la phase Al7.4FexSi (AlFeSi-a) a été étudiée par R.N. Corby [281] et ce,
par la technique «Anomalous-Dispersion Methods» (MAD). La structure ainsi que le résultat de

I’affinement de ce travail sont présentés ci-dessous.
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Figure 5.3 Structure de la maille primitive de la phase AlFeSi-o [281] incluant les sites de

I’aluminium (bleu) et les sites du fer (dor¢)

Tableau 5.7 Occupation des sites cristallographiques de la phase AlFeSi-o [281]

Site Symétrie Occ. Site Symétrie Occ.
Fe (1) 12(k) 0.99 Al (13) 12(k) 1
Fe (2) 12(k) 1 Al (14) 12(k) 1.05
Fe (3) 12(k) 1.03 Al (15) 12(k) 1
Fe (4) 6(h) 0.99 Al (16) 12(K) 1.02
Fe (5) 4(f) 1.01 Al (17) 12(k) 1
Al (6) 24(1) 1.01 Al (18) 6(h) 0.96
Al (7) 24(1) 0.99 Al (19) 6(h) 1
Al (8) 12(i) 0.99 Al (20) 6(h) 0.93
Al (9) 12(k) 1.01 Al (21) 6(h) 0.66
Al (10) 12(k) 1.01 Al (22) 5(h) 0.32
Al (11) 12(k) 1 Al (23) 2(c) 0.29
Al (12) 12(k) 0.97 - - -
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Ayant des numéros atomiques consécutifs, I’auteur ne distingue pas les sites Al des sites Si. En
revanche, il mentionne que, si un site entiérement occupé par 1’aluminium correspond a une
occupation de 1, un site entiérement occupé par le silicium correspondrait a une occupation de 1.02
[281]. Ceci laisse place a plusieurs propositions de modele en sous-réseaux pour la description de
cette phase ternaire. Le domaine d’homogénéité de cette phase dans le systeme ternaire Al-Fe-Si

est aussi reporté dans certains travaux cités au Tableau 3.8.

Dans I’ancienne base de données la phase Al7.4Fe2Si-a était représentée par un modele a quatre
sous-réseaux de la forme suivante : (Al)sa(Fe)o(Si)s(Al,Si)s. Cependant, les informations publiées
dans le Pearson’s handbook [56] et extraites des travaux de R.N. Corby [281] stipulent que la phase
est composée de deux types de sites cristallographiques, 1’un essentiellement occupé par le fer et
I’autre, mixte, est partiellement occupé par 1I’aluminium et le silicium. Ceci méne donc a la
proposition d’un modele a deux sous-réseaux, le premier contenant I’aluminium et le silicium afin
de modéliser la substitution des deux éléments et le second contenant le fer. Leur multiplicité est
inspirée de la multiplicité des positions de Wyckoff, également disponible dans le Pearson’s
handbook [56], ce qui donne le modele (Al,Si)100(Fe)23 qui a été proposé dans ce travail.

5.2.5 AlFeSi-p

Tout comme la phase AlFeSi-a, I’intermétallique AlFeSi-p est important pour 1’industrie des
alliages d’aluminium [33, 223, 277-283]. Cette phase ternaire du systeme Al-Fe-Si a été analyséee
par diffraction d’¢électrons et de rayons X dans le travail de C. Romming [282]. La structure ainsi

que la symétrie et I’occupation des sites de cette phase sont présentées ci-dessous.

Figure 5.4 Structure de la maille primitive de la phase AlFeSi-f3 [285, 286] incluant les sites mixtes

aluminium/silicium (gris) et les sites du fer (orange)
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Tableau 5.8 Occupation des sites cristallographiques de la phase AlFeSi-p [249]

Site Symétrie Occ. Site Symétrie Occ.
Fe (1) 8(f) 1 M (4) 8(f) 1
M (1) 4(c) 1 M (5) 8(f) 1
M (2) 8(f) 1 M (6) 8(f) 1
M (3) 8(f) 1 - - -

Dans cette phase, les sites M sont mixtes et peuvent étre occupés par I’aluminium et par le silicium.
Ces résultats permettent de proposer un modéle ne décrivant la phase qu’avec deux sous-réseaux,
le premier substituant I’aluminium et le silicium dans un sous-réseau de multiplicité 44 et le second
occupé par le fer et de multiplicité 8. Dans le cadre de ce travail, le modéle en sous-réseaux utilisé

a été inspiré de celui utilisé dans 1’ancienne base de données.

La distribution des différents éléments sur chaque sous-réseau pour la phase AlssFeSi-p est restée
inchangeée par rapport a I’ancienne base de données, mais la multiplicité de ces sites a été modifiee
afin de mieux reproduire les données expérimentales. En effet, la nouvelle description est
(ADsa(Fe)1s(Si)e(Al,Si)10au lieu de (Al)7o(Fe)1s(Si)s(Al,Si)e. Cependant, ce modele n’est pas tout
a fait représentatif des données cristallographiques disponibles car C. Romming [282] confirme la
présence d’un site occupé par le fer et de cinqg sites occupés par 1I’aluminium et le silicium pour
décrire la structure de la phase. Les multiplicités des positions de Wyckoff ne sont toutefois pas
données ni dans son article ni dans le Pearson’s handbook [56]; ce qui n’a pas permis de proposer

un nouveau modele plus descriptif des données expérimentales.

5.2.6 AIMnSi-a

Les calculs de refroidissement effectués (Tableaux 5.1 et 5.2.) démontrent que la phase a du
systéme ternaire Al-Mn-Si apparait lors de la solidification de certains alliages des séries 1000,

3000, 4000 et 8000 et ce, plus fréqguemment lors des calculs hors équilibre. En effet, plusieurs
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articles confirment la formation de cette phase dans les alliages rapidement solidifiés [221, 239,
248, 287-290].

La cristallographie de cette phase a fait 1’objet de plusieurs études dont celles de M. Cooper [241]
complémentée par les données présentées dans le «Pearson’s Handbook» [249] ainsi que celle de
K. Sugiyama [288] qui présente les résultats d’affinement de structure définissant 1’occupation des
sites de la structure de la phase o. L’ensemble des travaux cités ont permis de présenter la structure
de la maille primitive [241] de la phase AIMnSi-a ainsi qu’un récapitulatif des multiplicités et des
lettres de Wyckoff et du taux d’occupation des sites [252, 291].

Figure 5.5 Structure de la maille primitive de la phase AIMnSi-a [291, 292] incluant les sites de

I’aluminium (gris), les sites du silicium ( beige) et ceux du manganese (mauve)

Tableau 5.9 Occupation des sites cristallographiques de la phase AIMnSi-a

Site Symétrie [249] Occ. [249] Al : Si (% at.) Al : Si (% at.) [288]
[249]

Mn (1) 12(j) 1 - -
Mn (2) 12(k) 1 - -
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Al (1) 6(e) 1 88 12 100: 0
Al (2) 6(f) 1 88 : 12 100: 0
Al (3) 6(h) 1 88 12 99:1
Al (4) 12(j) 1 88 12 65: 35
Al (5) 12(j) 1 88 : 12 37:63
Al (6) 12(K) 1 88 12 100: 0
Al (7) 12(K) 1 88 12 100: 0
Al (9) 24(1) 1 88 12 100: 0
Al (9) 24(1) 1 88 12 100: 0

*A partir du travail de M. Cooper [241].

Encore une fois, le domaine d’homogénéité de cette phase dans le ternaire correspondant est
dévoilé dans certains travaux expérimentaux présentés au Tableau 3.9. Le modéle en sous-réseaux

utilisé pour décrire cette phase est listé au Tableau 6.2.

5.2.7 A|3|\/|nSi2-‘r4

La phase 14 est généralement décrite comme une phase ternaire stcechiométrique car les données
expérimentales disponibles ne lui attribuent pas un domaine d’homogénéité [34, 238, 240, 243].
De plus, aucune étude cristallographique compléte identifiant les positions de Wyckoff de la
structure de cette phase n’a été trouvée dans la littérature. Pour ces raisons, ce composé sera décrit

en fonction des données de diagramme de phases disponibles et présentées au Tableau 3.9.
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CHAPITRE 6 RESULTATS

Le chapitre suivant présente un condensé du fruit des deux années de travail effectuees dans le
cadre de ce projet de maitrise. En premier lieu, une liste complete de tous les nouveaux parametres
thermodynamiques obtenus dans ce projet y est présentée. En second lieu, tous les changements
apportés a la description cristallographique et thermodynamique de plusieurs solutions solides

intermétalliques ainsi que des améliorations qui en découlent y sont discutés.

6.1 Les nouveaux parametres de la base de données

thermodynamique

Premierement, le Tableau 6.1 présente les nouvelles descriptions thermodynamiques des «end-
members» qui ont été étudiés par DFT. En effet, ces calculs ont permis d’obtenir des valeurs assez
précises de I’enthalpie de formation de chacun des composés qui ont été repris a + 1kJ afin de
reproduire le mieux possible les données expérimentales de diagramme de phases disponibles. La
capacité calorifigue des phases du systeme Al-Fe a été optimisée a partir des données
expérimentales [76, 78], alors que celle des composes AlsMn et Ali2Mn du systéme Al-Mn a été

optimisée a partir des valeurs obtenues par DFT.

Tableau 6.1 Nouvelles descriptions énergétiques des fonctions des «end-members» des phases
AlisFes, AlsFez, AloFe, AlsMn et Alio2Mn

End Member Cp(T) = A+BT+CT?+DT?+ET? AH, g%
(J.Kt.g-at?) (kJ.g-at™) (J.K*g-at?)

A B.10° C.10° D.10° E.10°

AlisFes 2023 1935 -1.6200 -19.611 8.7191 -31.84 22.600

AlisFes 1432 4190 O -48.592 21.899 -27.590 18.600

AlzFer 1432 4190 O -48.592 21.899 -29.766 23.000
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Al2Fes 8.85 5116 O -54.49  19.96 -32.246 21.837
AlsFes 13.54 4109 O -40.677 15.52 -33.034 23.498
Ali2Mn 23.667 831 -2.0782 11427 O -9.23 25.095
AlsMn 2399 6.72 -2.1294 09642 O -16.48 23.349

La description énergétique des «end-members» ci-dessus a été utilisée directement en tant que
fonction dans le module «Solution» lors de la construction des modéles de solutions solides
associées permettant de décrire les solubilités dans les systémes ternaires. Ainsi, au Tableau 6.2,
lorsqu’une énergie de Gibbs est décrite a partir de 1’'un des «end-members» écrit en gras, de la

premiere colonne du Tableau 6.1, cela signifie que c’est la fonction correspondante qui est utilisée.

Tableau 6.2 Nouveaux parametres introduits dans la base de données thermodynamique du systeme
Al-Si-Fe-Mn-(Cr-Ni-V) pour les différentes phases solides et liquide d’intérét

Liquide (Al, Si, Fe, Mn, Cr, Ni, V)(Va) Rt

Al _ Fe —
ZAl—Fe — “Al-Fe — 6

AGairewa = —20292.4 + 3.3472T + (—10460 + 4.184T) X,

+ (=1673.6 — 1.26T)Xpere + (—3500)X2,4; + (—1046) X2, 5o

Al — 7Cr —
ZAl—Cr — “Al-Cr — 6

AgAl,Cr:Va = —5950 - 5T + (—3700 - ST)XAZAI + (_SOO)XCTCT

AL _ Ni _
Zat-ni = Zp—ni = 12

Againiva = —26500 + 1.8T + (—2683.8 + 6.556T)X 4 + (1500 + 1.1T)Xpn:

+ (—1900 + 2.8T)X3;n; + (=70000)X 40 Xnini
+(=900000) X, 4, X i + (—220000) X511 X winvi

Zyv=22Z5y=8
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Agayve = —14908.333 + 3T + (—845 — 15T)Xyy + (—6000 + 7T)XZ,

AlizFes (Al, Fe, Si)w3(Al, Fe, Mn, V, Ni, Cr)4

%G a4 = 17GHSERAL + 196979

OGAI:Fe = 17(Aly3Fe,)

G mn = 13GHSERAL + 4GHSERMN — 361996 + 102T

Gre.a1 = 13GHSERFE + 4GHSERAL + 1871598

OGre.re = 17GHSERFE + 475337

%Gre.un = 13GHSERFE + 4GHSERMN — 50000

Ggi.s = 13GHSERSI + 4GHSERAL + 100000

OGe.re = 13GHSERSI + AGHSERFE

°Ggi.un = 13GHSERSI + 4GHSERMN

°Gu.y = 13GHSERAL + 4GHSERV — 330000

Grey = 13GHSERFE + 4GHSERV

%Ggiy = 13GHSERSI + 4GHSERV

G ni = 13GHSERAL + 4GHSERNI — 801793.72 + 224.21T

G..cr = 13GHSERAL + 4GHSERCR —39700.53 — 187.16T

"Lt rere = — 840000

FeLAl,Fe:Fe = —900000

M aLFemn = —650000 — 20T

OLAl,Fe:Fe,Mn =—1100000

OLAl,Si:Fe = 100000

Loy sire = — 158320 — 160T

AlsFe; (ADs(Fe, V)a(Al, Va)s

°Gar.reva = 12(AlgFey)

G pr.re:a1 = 16(Aly;Fey)

G 1.v.va = SGHSERAL + 4GHSERV — 180000

G .1v.a1 = 12GHSERAL + 4GHSERV — —300000
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Latreaiva = — 40576 + 60.576T

1LAl:Fe:Al,Va = 15000

AlyFe (AD12(Fe)s(Al, Fe)s

[58]

OGAI:Fe:Al = 19(Aly4Fes)

OGAI:Fe:Fe = 19(Aly;Fe7)

OLatrearre = — 379513.2544

"Latre.arre = 500000

AlzMn (AD12(Mn)
°Gaimn = 13(AlzMn)
AlsMn (ADs(Mn, Fe, Cr)

“Gai.mn = 7(AlgMn)

0G,1.re = 6GHSERAL + GHSERFE — 121779.5 + 14T

°Gur.cr = 6GHSERAL _GHSERCR — 82000

Al11Cr2 (Al Si, Fe)11(Cr, Mn, Ni):

G..cr = 11GHSERAL + 2GHSERCR — 195000 + 14.9T

G mn = 11GHSERAL + 2GHSERMN — 218004.16 + 70.83T

Ggi.cr = 11GHSERSI + 2MGBCCCR + 911100 — 700T

OGro.cr = 11GHSERFE + 2GHSERCR + 60000

G ni = 11GHSERAL + 2GHSERNI — 260000

OLAl,Fe:Cr = —800000

1LAL,Fe:Cr = —100000

A-AlFeMn (ADgo(Mn, Fe)2s3

[290]

G smn = 99GHSERAL + 23GHSERMN — 2550840 + 879T

G e = 99GHSERAL + 23GHSERFE — 2400577.77 + 155.55T

¢-AlFeMn (ADo.7(Al, Mn)o.15(Mn, Fe)o.15

[207]

G atat:vm = 0.85GHSERAL + 0.15GHSERMN — 14614 + 5.19T

G simmmm = 0.7GHSERAL + 0.3GHSERMN — 21647 + 7.84T




71

G immpe = 0.7GHSERAL + 0.15GHSERMN + 0.15GHSERFE — 17406 — T

%G a1.a1.7e = 0.85GHSERAL + 0.15GHSERFE — 14512 — 0.56T

OLut-atmmnin = — 15655 + 4.77T

0LAl:Al,Mn:Fe = 3045 —4.1T

ULptoas mnsre = — 11570 + 21.4T

OLutatmnre = — 3254 + 1.97T

0LAl:Mn:Mn,Fe =—2087 —4.45T

OLataimnmnre = — 47120 + 44.7T

E-AlFeMn (Al)a(Mn,Fe)

[207]

°Garmn = 4GHSERAL + GHSERMN — 106000 + 35T

0G,1.re = AGHSERAL + GHSERFE — 110333 + 24T

°Latmnre = — 6240 — 20T

T9-AIMNSi (Al)o.6087(Mn)o.1739(Al,Si)0.2174

G mmar = 0.8261GHSERAL + 0.1739GHSERMN — 17986.66 + 6.66T

G s1.mmsi = 0.6087GHSERAL + 0.2174GHSERSI + 0.1739GHSERMN + Al;4Mn,Si,

°Latmnearsi = — 1334.7 — 6.05581T

18-AlMnSi (Mn,Va)o.2143(Mn,Va)o.0714(Al)0.4286 (Al,Si)0.2143(Al,Si)0.0714

[240]

°Gyavaaraar = 0.7143GHSERAL + 5000

OGyavaavsisi = 0.2857GHSERSI + 0.4286GHSERAL + 5000

Gy avaaransi = 0.0714GHSERSI + 0.6429GHSERAL + 500

Cynvaarara = 0.2143GHSERMN + 0.7143GHSERAL — 22701.33 4+ 9.33T

0 G vmmmaaial = 0.2857GHSERMN + 0.7143GHSERAL — 25106.33 + 9.33T

Cunvaarassi = 0.2143GHSERMN + 0.0714GHSERSI + 0.6429GHSERAL — 17262

G ymmmaransi = 0.2857GHSERMN + 0.0714GHSERSI + 0.6429GHSERAL — 19761

G ynvaarsisi = 0.2143GHSERMN + 0.2857GHSERSI + 0.4286GHSERAL — 24733 + 10T

G ynmmavsisi = 0.2857GHSERMN + 0.2857GHSERSI + 0.4286GHSERAL — 29803 — 10T

Gy avaarsiar = 0.2143GHSERSI + 0.5GHSERAL + 9500
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Gy amnaraial = 0.0714GHSERMN + 0.7143GHSERAL + 4495 *

Gy ammarsisi = 0.0714GHSERMN + 0.2857GHSERSI + 0.4286GHSERAL + 2930

Cynvaasiai = 0.2143GHSERMN + 0.2143GHSERSI + 0.5GHSERAL — 1961 *

OGymmmarsial = 0.2857GHSERMN + 0.2143GHSERSI + 0.5GHSERAL — 3000 *

Gy ammararsi = 0.0714GHSERMN + 0.0714GHSERSI + 0.6429GHSERAL + 1001

Gy amm-avsiai = 0.0714GHSERMN + 0.2143GHSERSI + 0.5GHSERAL + 8494 *

*Lunvaavasisi = —3003

*Lunvaaaisia = —3003

OLMn:Va,Mn:Al:Al:Si = —1500 *
*Lyavammnavatsi = —1500 *
*Lynmniatavsiar = —3003 *
*Lynmnavarsiar = —3000 *
T2-AlIMnNSi (Al)o.5(Mn)o.1666(Si)0.3334 125
Garmmsi = 0.5GHSERAL + 0.1666GHSERMN + 0.3334GHSERSI — 17859 + 2.4T
111-AlFeSi (Al)s3.5(Fe)26(Si)10.5

Gurpesi = 63.5GHSERAL + 26GHSERFE + 10.5GHSERSI — 2661000

T10-AlFeSi (Al)s9.5(Fe)25(Si)15.5

Gaspesi = 59.5GHSERAL + 25GHSERFE + 15.5GHSERSI — 3252500 + 600T
t6-AlFeSi (Al)es(Fe)1s(Si)s(Al, Si)1o vieb

G 1ressisi = 69GHSERAL + 15GHSERFE + 16GHSERSI — 2267728 + 610.86T

G s.ressial = 79GHSERAL + 15GHSERFE + 6GHSERSI — 1464400 + 610.86T

t5-AlFeSi (Al,Si)100(F€)23

G .re = 100GHSERAL + 23GHSERFE — 3024048 + 576T

OG;.re = 23GHSERFE + 100GHSERSI + 900000

OLaisire = — 6851300 + 4800T

-AlFeSi (AlSi)s(Fe)

°Gu.re = SGHSERAL + GHSERFE — 99172 + 24T
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Ggi.re = SGHSERSI + GHSERFE — 32004 + 48T

*Laysire = — 199900
13-AlFeSi (Al,Si)3(Fe)
%G a1.re = 3GHSERAL + GHSERFE — 134612 + 44T

0Ggi.re = 3GHSERSI + GHSERFE + 16000

°Laysipe = — 151240
12-AlFeSi (Al,Si)s(Fe)
°Gu1re = 4GHSERAL + GHSERFE — 128573.2 + 28.4T

0Ggi.re = 4GHSERSI + GHSERFE — 34504 + 48T

OLAl,Si:Fe = —121000

* Les parameétres ayant un astérix sont inspirés des références correspondantes.

Il est a noter que par défaut, I’énergie de Gibbs des «end-members» manquants des phases tabulées
ci-dessus (Tableau 6.2), est fixée a zéro.

6.2 Les intermétalliques du systéme binaire Al-Fe

Tout d’abord, 1’une des phases les plus importantes du systéme Al-Fe-Si-Mn(Cr-Ni-V),
I’intermétallique AlisFes, a été ré-optimisée. L’ajustement fin de I’énergie libre de Gibbs de cette
phase affectant les équilibres faisant intervenir les phases intermétalliques AlsFe; et AloFe
avoisinantes, ces deux derniéres ont donc aussi été ré-optimisees et les détails correspondants sont

présentés dans cette sous-section.

6.2.1 AlisFes

Pour commencer, la Figure 6.1 présente la capacite calorifique de la phase AlisFes obtenue dans le
cadre de ce travail, comparée aux données expérimentales [76, 78], a I’approximation Kopp-

Neumann ( ancienne base de données) ainsi qu’a des calculs DFT.

La capacité calorifique obtenue avec la nouvelle base de données reproduit trés acceptablement les
données expérimentales disponibles dans la littérature et apporte une amélioration significative par

rapport a I’ancienne base de données.
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Figure 6.1 Superposition des courbes de I’évolution du C, en fonction de la température pour la
phase AlizFes obtenue avec la nouvelle base de données (ligne pleine), avec I'ancienne base de
données Vlab (ligne discontinue) et avec les données obtenues expérimentalement et par DFT

(symboles)

En effet, la capacité calorifique modélisée dans 1’ancienne base de données présente une transition
ordre/désordre (ferromagnétique/paramagnétique) aux alentours de 930K alors que les mesures
expérimentales ainsi que les calculs DFT ont montré que ce composé n’est pas magnétique. Le
régime exponentiel débutant a 1100K rapporté par les données expérimentales et représentant la

formation des lacunes thermiques est aussi reproduit par le nouveau modele propose.

La validité des calculs DFT, présentant moins de 2 J/K.g.at d’écart par rapport aux données
expérimentales est aussi a souligner. En effet, un calcul approximatif de I’erreur a diverses
températures la situe entre 4.5 et 5.5 %. Les données experimentales extraites proviennent des
travaux de T. Zienert [58] qui a mesuré par DSC la capacité calorifique de ces trois phases a partir
d’échantillons préparés avec des métaux purs (Al 99.9999 % pds., Fe 99.995 % pds.) fusionnés
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dans un four a induction, refroidis dans des moules en cuivre, réchauffés a 1273K, maintenus 2h a
cette température, refroidis & température ambiante, coupés en petits disques et analysés par
SEM/EDX et SEM/EBSD [68]. M.Rank [70] a publié, dans un article tres récent, les résultats de
ses mesures DSC présentant la capacité calorifique des trois phases intermétalliques en fonction de
la température. Ses échantillons ont été préparés a partir d’éléments purs a 99.99 %pds portés a
fusion dans des contenants en cuivre et dans un four a arc et ce, a trois reprises, garantissant ainsi
une meilleure homogénéité. Les échantillons, recuits a 1173K et 1273K pendant 168h, scellés et
refroidis, ont été coupes en disques pour la caractérisation par XRD, ICP-OES et SEM ou broyés

en poudre pour 1’analyse DSC.

Apres avoir fixé les parameétres de cette phase dans le systéme binaire Al-Fe, il a fallu reproduire
la solubilité expérimentale des autres éléments (Si, Mn, Cr, Ni et V). Les sections isothermes
présentées dans les pages qui suivent illustrent les améliorations apportées a la description de

diverses phases binaires d’intérét.

Balanetskyy et al. (2015)
+ AlgMn

v A-AlMn

L u— AI4Mn

; M- A|13Fe4

Figure 6.2 Section isotherme Al-Fe-Mn a 923.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)



76

Balanetskyy et al. (2015)
+ AlgMn

= - AlMn
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Figure 6.3 Section isotherme Al-Fe-Mn a 1013.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)

La phase AlisFes, décrite par le modéle en sous-réseaux (Al, Fe, Si)13(Al, Fe, Mn, Cr, Ni, V)4, a
été modélisée en imposant une énergie de Gibbs assez négative au «end-member» AlizMna4
permettant de reproduire la solubilité de la phase dans le ternaire et en ajoutant des interactions
permettant de reproduire le domaine de stabilité rapporté par les données expérimentales.

Balanetskyy et al. (2015)
= p-AlMn

* M- A|13Fe4

AlsFe,
Al,Fe

D,

= A|11Mn4
T-HT-Al4Mn,
Yz AIgMns

4 F & ¢ 2> ¢

0.35 0.3 0.25
Mn

Figure 6.4 Section isotherme Al-Fe-Mn a 1148.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)
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Balanetskyy et al. (2015)
* M- Aly;Fe,

AlFe,
Al Fe
D;

T-HT- Aly4Mn,
"‘IZ’ AIBMn5
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Figure 6.5 Section isotherme Al-Fe-Mn a 1223.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)

Krendelsberger et al. (2007)

Al Fe,
T
T3
Ts
Ts

4 4 = p & @

XFe

Figure 6.6 Section isotherme Al-Fe-Si a 823.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)
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La Figure 6.6 illustre les ajouts apportes a la base de données et il est ainsi possible d’observer les
améliorations qui en résultent. La solubilité de la phase AlisFes a aussi été corrigée en ajoutant
deux termes d’interactions entre les «end-members» AlisFes et SiisFes. En effet, en plus d’un
parametre d’exceés d’ordre 0, un autre paramétre d’ordre 1 a été rajouté afin d’assurer une certaine

asymétrie permettant de ne stabiliser la phase que dans la région proche du «end-member» AlizFes.

Martin et al. (2011) I |

+ Al Fe,

0.4 0.3 0.2 0.1

XFe

Figure 6.7 Section isotherme Al-Fe-Si a 1073.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (&

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)
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Pavlyutchkov et al. (2014)
¢ Al;Fey
L A|11Cr2

Sokolovskaya et al. (1987)

* région monophasée
= région biphasée

4 région triphasée o C_;)Alwv
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/ % ALV
AIsFez\' / \
/ ¢ Y AluFei ,\‘0
AlFe g 3 . N £
0.3 0.2 0.1 0.25 0.2 0.15 0.1 0.05
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Figure 6.8 Sections isothermes Al-Fe-V a 773.15K et 1 atm (a gauche) et Al-Fe-Cr a 973.15 K et
1 atm (a droite) avec la modélisation de ce travail

Pavlyutchkov et al. (2014)
* A|13Fe4

Pavlyutchkov et al. (2014)
Liquide ¢ Al;Fey

+ Al,Cr;

0.25 0.2 0.15 0.1 0.05
XFe

0.25 02 045 01 005
XFe

Figure 6.9 Section isotherme Al-Fe-Cr a 1073.15K (a gauche) et a 1173.15K (a droite) et 1 atm
avec la modélisation de ce travail
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Zhang et al. (2008) Zhang et al. (2008)
¢ AlgsFe, + Aly;Fes (EDX)

o Aly;Feq (EPMA)
Chumak et al. (2007)
4 AlysFey

Liquide

2 Al Fe,

0.25 0.2 0.15 0\.1 0.05 0.25 0.2 015° 0.1 0.05
Xni ‘ Xni
Figure 6.10 Section isotherme Al-Fe-Ni a 900K (a gauche) et a 1123.15K (a droite) et 1 atm avec

la modélisation de ce travail

De facon similaire, la solubilité du vanadium, du chrome et du nickel a été ajustée en stabilisant

les «end-members» Al13Va, Al13Crs et Al1aNia.

6.2.2 A|5F€2

Pour ce qui est de la phase AlsFez, elle a jusqu’a récemment été considérée comme un composé
steechiométrique avec le modele (Al)s(Fe)2, mais certains auteurs lui ont trouvé un certain domaine
d’homogénéité grace a diverses mesures expérimentales [59, 67, 68]. Il a donc été important de
revoir la cristallographie de la phase afin de mieux la décrire. Tout d’abord, U.Burkhardt [291] a
publié ses résultats d’affinement Rietveld qui proposent la présence d’un site occupé par le fer et
trois sites occupés par de 1’aluminium, dont deux , soit les sites Al(2) et Al(3), qui sont occupés a
32% et a 24% respectivement. Ces échantillons étudiés par XRD ont été préparés a partir d’éléments
purs a 99.999 %pds, fondus dans un four a arc et recuits a 1120K durant deux jours. Cette étude a
permis de proposer en premier lieu le modéle a quatre sous-réseaux suivant:
(ADs(Fe)a(Al,Va)s(Al,Va)s qui a été simplifie en combinant les deux derniers sous-réseaux et
exprimé de la fagon suivante : (Al)s(Fe)s(Al,Va)12. Ne permettant pas de reproduire simultanement
le domaine d’homogénéité de la phase et I’équilibre entre la phase AlisFes et la phase FCC, la

multiplicité du dernier sous-réseau a été réduite de moitié pour donner lieu au modéle
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communément accepté (Al)s(Fe)s(Al,Va)s [58]. C’est d’ailleurs le mod¢le utilisé dans la base de

données Vlab et qui permet de décrire acceptablement les données expérimentales recueillies.

De plus, des études récentes dévoilent des transitions ordre/désordre a plus basse température ainsi
qu’une structure cristallographique plus complexe pour la phase AlsFe,. En effet, N.L. Okamoto
[292] a découvert, entre 673.15K et 573.15K, une premiére transition ordre/désordre entre 72.7 %
at. et 73.3 % at. respectivement. Ce résultat est aussi confirmé par le travail de H.Becker [293]. Ce
dernier a approfondi son analyse et a publié un autre article plus récent sur cet intermétallique [294]
ou il confirme la présence de trois autres allotropes ordonnés de la phase AlsFe; totalisant ainsi
quatre phases symbolisées i)', "', n"" et n™. Ces nouvelles informations ont été prises en compte
afin d’entamer une campagne de simulation DFT et de déterminer 1’enthalpie de formation de ces
quatre phases ordonnées. La complexité de la structure de la phase suggeére d’attendre la
disponibilité d’une étude cristallographique compléte plus poussée pour terminer ce travail. Pour
cette raison, le modéle en sous-réseaux n’a pas été changé par rapport a ce qui était utilisé dans
I’ancienne base de données, soit : (Al)g(Fe)s(Al, Va)s. Cependant, 1I’expression du Cp ainsi que les
paramétres de cette phase ont été revus pour essayer de mieux reproduire les données
thermodynamiques et de diagramme de phases disponibles. La courbe du Cp en fonction de la

température obtenue par différentes sources est présentée dans la figure ci-dessous (Figure 6.11).
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Figure 6.11 Superposition des courbes de 1I’évolution du Cp en fonction de la température pour la
phase AlsFe> obtenue avec la nouvelle base de données (ligne pleine), avec I'ancienne base de
données Vlab (ligne discontinue) et avec les données obtenues expérimentalement et par DFT

(symboles)

La courbe obtenue avec la base de données Vlab est en bon accord avec les données expérimentales
alors gque la courbe obtenue lors de ce travail est moins précise a basses températures mais reproduit

mieux les données a hautes températures.

6.2.3 AlFe

La structure cristallographique de la troisieme phase intermétallique du systeme binaire Al-Fe
considérée dans ce projet, AloFe, a été etudiée par différents auteurs [298-300]. Ces articles
décrivent le comportement thermodynamique de cette phase par le modéle en sous-réseaux
suivant : (Al)i2(Fe)s(Al, Fe)2 . Généralement, les lacunes sont omises dans le présent travail si les
taux d’occupation des divers sites sont proches de 1. En effet, il est raisonnable de supposer que la

concentration de lacunes thermiques est faible a basse température et n’a un impact sur le
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comportement thermodynamique de la solution que pres de la fusion (concentrations de lacunes

suivant une distribution de Boltzmann).

Basé sur le travail de R.N. Corby [296] qui stipule que la structure de la phase Al2Fe posséde cing
sites occupés par le fer, dix sites occupés par I’aluminium et trois sites potentiellement partagés
entre le fer et I’aluminium, et le travail de I. Chumak [295] qui dévoile la présence de trois sites
occupés par le fer, six sites occupés par I’aluminium et un site mixte occupé par le fer et
I’aluminium il a été conclu que cette phase sera décrite sans lacunes structurelles. Contrairement a
I’ancienne base de données décrivant la phase avec un modele a quatre sous-réseaux dont un
présentant une substitution entre le fer et I’aluminium et un contenant des lacunes
(AD12(Fe)s(ALFe)(ALVa), ce qui n’est pas en accord avec les études cristallographique citées plus
haut, le présent travail utilise le modele proposé par T. Zienert [58] (Al)w2(Fe)s(Al,Fe)2. Ceci
implique un «end-member» a 63.157 % at. et un autre a 73.684 % at. d’aluminium englobant ainsi
le domaine d’homogénéité rapporté par les données expérimentales. Chacun de ces «end-

members» a été décrit avec I’expression du Cp reproduisant les données présentées ci-dessous.
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Figure 6.12 Superposition des courbes de 1’évolution du Cp en fonction de la température pour la
phase AloFe obtenue avec la nouvelle base de données (ligne pleine), avec I'ancienne base de

données Vlab (ligne discontinue) et avec les données obtenues expérimentalement et par DFT

(symboles)
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Il est encore une fois possible de voir sur cette Figure 6.12 une amélioration considérable de la
description du C, dans ce travail par rapport aux résultats obtenus avec I’ancienne base de données
(ligne pointillée) qui prédit un pic aux alentours de 930K (pic associé a une transition magnétique).
En plus, cette expression ne reproduit pas, de facon acceptable, les données expérimentales
rapportées. Ayant une structure connue et relativement simple, des calculs DFT ont aussi été faits

pour déterminer 1’enthalpie de formation des «end-members» de cette phase.

Les travaux retenus pour modéliser la stabilité de ces trois intermétalliques du systéme Al-Fe sont
ceux de X. Li [60] et de K. Han [59] qui ont publié en 2016 les domaines de stabilité des différentes
phases en fonction de la température mesurés respectivement par sonde EPMA et par WDS. Le

méme type de données obtenues par WDS a aussi €té présenté par T. Zienert [58] en 2018.

Une fois les modéles en sous-réseaux des trois phases choisis, leur nouvelle expression de Cp
paramétrée et leur enthalpie de formation ajustée, des parametres d’exces ont été introduits et
optimisés pour reproduire les données expérimentales disponibles. L’entropie de formation Sagg @
aussi été ajustée afin de reproduire le plus précisément possible la température de fusion de chacune
des phases. Ci-dessous (Figure 6.13) est présenté le diagramme de phases obtenu avec I’ancienne

(lignes pointillées) et la nouvelle base de données (lignes pleines) respectivement.

La principale amélioration apportée dans le présent travail est au niveau de la phase AlisFes dont
le domaine d’homogén¢ité est mieux décrit a haute température et dont la description a basse
température se rapproche de celle d’un composé steechiométrique. La phase AlsFez est en revanche
mieux décrite a plus basse température par I’ancienne base de données, mais il s’agit du meilleur
compromis permettant de la décrire convenablement a haute température sans affecter les
équilibres biphasiques faisant intervenir les deux autres phases avoisinantes. Pour ce qui est de la
phase AloFe, mis a part le fait qu’elle soit décrite avec un modéle plus proche de sa structure
cristallographique et que 1’expression du Cp en fonction de la température ait été améliorée, son
domaine d’homogénéité est similaire a celui obtenu avec 1’ancienne base de données. Cependant,
il est possible de voir que la présente modélisation a permis de mieux décrire la réaction invariante
AlgFes — BCC-B2 + AlyFe en la faisant passer de 1348.61K a 1375.38K, alors qu’elle se situe
expérimentalement aux alentours de 1365.15K [62] et 1362.15K [26]. Finalement, considerant que

I’EPMA, parmi les méthodes les plus précises de caractérisation microstructurale, offre une
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précision de 1 % at., il devient possible de confirmer que le modéle proposé prédit assez bien les

équilibres de phases de la région riche en aluminium du systéeme Al-Fe.
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Figure 6.14 Solubilité du fer dans lI'aluminium FCC du binaire Al-Fe
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La solubilité du fer dans I’aluminium n’a pas été grandement affectée par les modifications

apportées et est bien décrite dans les deux versions de la base de données.

Quelques données thermodynamiques de la phase liquide telles I’enthalpie, 1’entropie et 1’énergie
de Gibbs de mélange ont également étaient extraites afin de vérifier la validité des résultats. Les
courbes obtenues avec I’ancienne et la nouvelle base de données sont pratiquement identiques et
représentent acceptablement ces données. Pour alléger le texte, ces figures sont présentées en
Annexe a la section 0.

Pour cléturer cette section, voila ci-dessous un tableau résumant la température des réactions
invariantes faisant intervenir les intermétalliques discutés précédemment. En plus des résultats
obtenus graces aux calculs thermodynamiques réalisés avec la nouvelle et I’ancienne base de
données, ceux obtenus avec la modélisation de B. Sundman [26] ainsi que les mesures DTA de F.

Stein y sont aussi présentés.

Tableau 6.3 Réactions invariantes du systéme binaire Al-Fe

Réaction invariante T(K) [62] T(K) 28] T(K) Vb T(K) Ce travail
Liq — FCC-(Al) + AlisFes - 927.15 927.7 927.7
Liq + AlsFez — AlisFes 1422.15 1424.15 1422.5 1421.5
AlgFes + AlsFe; — AlzFe 1419.15 1426.15 1410.2 1416.9
AlgFes — BCC-B2 + AlFe 1365.15 1362.15 1348.6 1375.4

6.3 AlsMn et Al12Mn

Le systeme Al-Mn comporte une phase qui, selon les calculs de refroidissement, apparait lors de
la solidification de certains alliages des séries 3000 et 8000. 11 s’agit de 1a phase AleMn. Des calculs
DFT ont donc été effectués pour évaluer son enthalpie de formation et calculer I’évolution de son
Cp en fonction de la température a pression atmosphérique. Ces calculs permettent d’avoir une

référence avec laquelle comparer les résultats de 1’ancienne modélisation, d’autant plus qu’aucun
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travail présentant des données expérimentales sur la capacité calorifique de cette phase n’a été
trouvé. Une évaluation de I’enthalpie de formation de la phase Al12Mn a aussi été effectuée grace
ades calculs DFT. Ces deux phases étant considerées comme des composés steechiométriques dans
ce systeme binaire, leur modeéle en sous-réseaux n’a pas été modifié par rapport a ce qui est utilisé
dans la base Vlab, soit (Al)s(Mn) et (Al)12(Mn) pour les phases AlsMn et Al12Mn respectivement.
La Figure 6.15 ci-dessous compare les différentes courbes de 1’évolution de la capacité calorifique
de la phase AlsMn en fonction de la température obtenues avec 1’ancienne et la nouvelle base de

données ainsi que les résultats dérivés des calculs DFT.
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Figure 6.15 Superposition des courbes de I’évolution du Cp en fonction de la température pour la
phase AlsMn obtenue avec la nouvelle base de donneées (ligne pleine), avec I'ancienne base de

données Vlab (ligne discontinue) et avec les donnees obtenues par DFT (symboles)

Sur la figure ci-dessus, il est possible de constater que les calculs DFT ne rapportent pas la présence
du pic predit par I’ancienne base de données autour de 930K. La courbe de C, obtenue a partir des

calculs DFT a donc été utilisée et reproduite dans ce travail. L’idéal aurait été d’avoir des données
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expérimentales pour comparer, mais 1’absence de telles mesures empéche cette comparaison.
Cependant, il est & rappeler que, dans le cas de la phase AlisFes, les calculs effectués a partir des
résultats de la DFT étaient assez proches des données expérimentales de Cp ce qui, par hypothése,

peut étre le cas également pour le composé AlsMn.

Les modifications apportées au diagramme de phases du systeme binaire Al-Mn étant tout a fait
mineures, ce dernier a déja été présenté a la Figure 3.3 pour alléger le texte. Cependant, les
solubilités des autres eéléments tels le fer et le chrome en fonction de la température dans la phase
AleMn ont grandement été améliorées en fonction des données expérimentales disponibles qui leur
attribuent des solubilités pouvant aller jusqu’a 9 % at. [35] et 1 % at. [262] respectivement. Les
solubilités du silicium [240, 243] et du nickel [265] semblent étre nulles dans cette phase selon les
données expérimentales trouvées. Finalement, aucun travail expérimental sur le systeme Al-Mn-V
dans la région riche en aluminium n’a été fait jusqu’a présent. Ainsi, la solubilité de ces trois

derniers éléments est décrite comme étant nulle dans la nouvelle base de données.

La nouvelle description de la solubilité du fer dans la phase AlsMn est illustrée a la Figure 6.17.

6.4 Al11Cr2

La phase Al11Cr2 se forme lors de la solidification de I’alliage 3010 contenant 0.4 % pds. de
chrome, selon les calculs obtenus avec 1’ancienne base de données. Pour cette raison la solubilité
des autres éléments du systéme a été mise a jour en plus de revoir son domaine de stabilité dans le
systeme binaire Al-Cr. Selon les divers travaux expérimentaux cités précédemment, la phase
Al11Cr2 dissout jusqu’a 5 % at. de fer [252], aux alentours de 6 % at. de silicium [271], jusqu’a 15
% at. de manganese [262] et jusqu’a 1 % at. de nickel [273]. La reproduction de ces données
expérimentales est illustrée aux Figures 6.16 — 6.19, alors que la solubilité du fer dans la phase
Al11Cr; a déja été présentée a la Figure 6.9.

Il est a noter que pour ce type de données, la plus précise des méthodes offre une précision pouvant
atteindre les 1%, pour cette raison, les résultats présentés ont été jugés acceptables. De plus, dans
certains travaux [274, 276], la solubilité a été déduite a partir d’autres données et ne posseéde donc

pas de données expérimentales dans les sections isothermes.
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Figure 6.16 Section isotherme Al-Si-Cr a 1073.15K (a gauche) et a 1173.15K (a droite) et 1 atm

avec la modélisation de ce travail

Gruskho et al. (2009)

e AlyCr,

Figure 6.17 Section isotherme Al-Mn-Cr a 873.15K (a gauche) et a 958.15K (a droite) et 1 atm

calculées avec la modélisation thermodynamique de ce travail
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Gruskho et al. (2009)
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Figure 6.18 Section isotherme Al-Mn-Cr a 988.15K (a gauche) et a 1073.15K (a droite) et 1 atm

calculées avec la modélisation thermodynamique de ce travail
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Figure 6.19 Section isotherme AI-Cr-Ni a 973.15K (a gauche) et a 1073.15K (a droite) et 1 atm

calculées avec I’optimisation thermodynamique de ce travail
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6.5 Les intermétalliques du systeme ternaire Al-Fe-Si (AlFeSi-a,
AlFeSi-B, AlsFeSi (t2), Al2FeSi (13), AlsFeSi: (14), T10 et T11)

Le systeme ternaire Al-Fe-Si est relativement riche en phases ternaires rapportées par divers
auteurs [33, 223, 226, 227, 284, 301-307] et dont quelques informations cristallographiques sont
présentées au Tableau 2.2. Les phases 15 et 16, aussi nommées o et § respectivement, ont été
identifiées comme des phases importantes du systeme a I’étude car elles se formaient lors des
calculs de refroidissement présentés aux Tableaux 5.1 et 5.2 et ont aussi fait 1’objet d’études
cristallographiques plus approfondies [57, 284, 285]; ce qui a permis d’attribuer un nouveau
modele en sous-réseaux a la phase o comme détaillé a la section 5.2.4. La structure
cristallographique des autres phases ternaires moins riches en aluminium telles les phases t3 [56],
14 [56], [299], 17[298], 18 [303], et 111 [56] a aussi été identifiée par des études experimentales. Ces
résultats ont été exploités afin de proposer de nouveaux modeéles en sous-réseaux pour les phases
contenues dans la région riche en aluminium. La disponibilité des données expérimentales de
diagramme de phases [32, 36, 222, 232, 308] a permis d’identifier les limites de I’ancienne base
de données et d’apporter les corrections nécessaires a son amélioration. En effet, en plus du fait
que certaines phases €taient moins bien décrites, d’autres phases n’étaient pas du tout considérées

dans ’ancienne modélisation.

6.5.1 Al74FexSi-a et AlssFeSi-p

Un intérét plus particulier a été porté pour les deux phases a et 3 car elles semblent se former lors
de la solidification des alliages. Leur structure cristallographique a été revue afin de mieux les

décrire comme mentionnée aux sections 5.2.4 et 5.2.5.

6.5.2 AlzFeSi (t2), Al2FeSi (13), AlsFeSiz (t4), Ti0 et AlsFe1s (T11)

D’autres phases, moins riches en aluminium, ont aussi été revues ou rajoutées a la base de données
Vlab originale afin de mieux reproduire les sections isothermes publiées dans la littérature. Tout
d’abord, la phase AlsFeSi (t2) a été modélisée avec un modele a deux sous-réseaux qui substitue
I’aluminium et le silicium dans le premier sous-réseau alors que le second n’est occupé que par le

fer. La phase AlxFeSi (t3) est décrite, dans le Pearson’s handbook [56], avec une structure ayant
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quatre sites occupés par le fer et douze sites appelés mixtes car potentiellement occupés par
I’aluminium et le silicium. Les données publiées laissent proposer un modéle a deux sous-réseaux
de la forme suivante: (Al,Si)3(Fe). De facon similaire, la phase AlsFeSiz (14) est décrite par le
modele (Al,Si)s(Fe); ce qui n’est pas en désaccord avec la publication de C. Guencau [299]. Cette
derniere reporte la présence de sites occupés par le fer et d’autres sites occupés par I’aluminium
mais affirme aussi avoir proposé la présence de sites mixtes pouvant contenir 1’aluminium et le
silicium afin de satisfaire la composition empirique de la phase. Finalement, les phases t10 et T11
ont été décrites comme des phases steechiométriques comme semblent le proposer les donnees
expérimentales [32, 36]. Leur modéle est respectivement (Al)sgs(Fe)2s(Si)iss et
(Al)s35(Fe)26(Si)105. Il est a noter que ces deux phases n’étaient pas décrites convenablement dans

I’ancienne base de données.

6.5.3 Sections isothermes Al-Fe-Si

Dans la littérature du systéme ternaire Al-Fe-Si trois coupes isothermes expérimentales a
différentes températures ont déja été publiées. En effet, Krendelsberger [36] a analysé quelques
échantillons par EDX/SEM afin d’identifier la composition chimique des diverses phases en
équilibre. Ces échantillons, préparés avec de I’aluminium et du silicium pur a 99.99 % pds. et du
fer pur & 99.98 % pds., ont été fondus dans un four & arc et ensuite traités thermiquement pendant
1 mois a 823.15K. Les phases en présence ont été identifiées par XRD alors que leur composition,
comme mentionné plus haut, a été mesurée par EDX/SEM. Marker [32] a publié deux sections
isothermes expérimentales a 1073.15K et a 1173.15K. Ces échantillons ont été préparés a partir
d’aluminium pur a 99.9999 % pds., de silicium pur a 99.9999 % pds. et de fer pur a 99.95 % pds.
et fondus jusqu’a quatre fois dans un four a arc afin de garantir une meilleure homogénéisation et
recuits a 1073.15K et 8 1173.15K entre 336h et 870h. L’identification des phases en présence pour
chaque échantillon a ensuite été déterminée par XRD et la composition des phases en équilibre

quantifiée avec une sonde EPMA.

Présentées précédemment dans ce chapitre, les Figures 6.6 et 6.7 illustrent les ajouts apportés a la
base de données et les améliorations qui en résultent. Tout d’abord, la phase 15 qui était
précédemment décrite comme un composé steechiométrique est actuellement décrite par un modele

impliquant deux «end-members» qui ont permis de reproduire 1’étendue en composition de la phase
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proposée par les données expérimentales et ce, par I’ajout d’un terme d’excés. Les phases 13, T10 €t
T11 n’apparaissant pas dans les calculs de I’ancienne modélisation, sont actuellement décrites dans
la nouvelle base de données avec I’approximation de Kopp-Neumann et reproduisent
acceptablement les données expérimentales recueillies. Les composes steechiométriques ternaires
T10 et T11 Ont été décrits avec des fonctions énergétiques de Gibbs permettant de les stabiliser aux
températures ou ils apparaissent, alors que le comportement thermodynamique de la phase t3a été
amélioré en ajoutant un terme d’interaction entre les deux «end-members» qui la composent. La

section isotherme a 1173.15K est présentée en Annexe a la Figure 8.22.

6.6 AIMnSi-a et AlsMnSiz-t4

Le systtme Al-Si-Mn posséde deux phases intermétalliques apparaissant dans les calculs de
refroidissement présentés au Chapitre 5. Il a donc été important de les revoir. 11 s’agit des phases a.
et 4. De plus, considérant I’existence d’un équilibre entre la phase o et la phase B, cette derniére a

aussi été revue.

6.6.1 AlsMn.Si-a, AlsMnsSi-p et AlzMnSi> (14)

Les deux phases AlsMn.Si-a et AlsMn3Si-p ont été redéfinies en utilisant la modélisation de Y. Du
[240] proposant des modeles inspirés des études expérimentales disponibles[244, 245]. En effet, il
décrit la phase AlsMn2Si-a avec le modele (Al)14(Mn)4(Al,Si)s qui a été repris dans ce travail mais
dont les parametres ont été modifiés afin de mieux reproduire les équilibres de phases. L’ancienne
modeélisation décrivait la phase avec le modéle (Al)16(Mn)4(Si)(Al,Si)2 ce qui est moins en accord
avec 1’étude cristallographique de M. Cooper [241] qui ne présente que des sites occupés soit par
le fer, soit par I’aluminium, sous-entendant ainsi une substitution du silicium dans certains sites de
I’aluminium afin de reproduire la composition de la phase ternaire. La phase AlgMnsSi- était
décrite avec le modéle (Al)15(Mn)s(Si)(Al,Si)s dans 1’ancienne base de données, mais ne faisant
intervenir que deux «end-members» a composition de manganése constante, il était impossible de
reproduire le domaine d’homogénéité rapporté par les données expérimentales [235]. Dans ce
travail, le modele (Al)o.a286(Al,Si)0.2143(Al,Si)0.0724(Mn,Va)o.2143(Mn, Va)o.o714 proposé par Y. Du
[240] a été repris et a également fait 1’objet de modifications afin de reproduire le mieux possible

les données disponibles [238, 240]. Le modele de la phase t4 est resté inchangé par rapport a ce qui
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était utilisé dans 1’ancienne base de données, en accord avec les travaux de Y. Du [240]. Cependant,

la description énergétique de la phase a été revue.

6.6.2 Sections isothermes Al-Mn-Si

Considérant les informations cristallographiques citées dans la section précédente, les phases o et
[ ont été réoptimisées de fagon a mieux représenter les données expérimentales illustrées dans les

deux figures suivantes.

La Figure 6.20 illustre les améliorations apportées quant a la stabilit¢é des phases o et f.
Effectivement, contrairement a ce que suggerent les données expérimentales de N.V. Kazennov
[237], 1a phase B de I’ancienne base de données n’avait une description adéquate qu’a 823.15K. La
phase o aurait pu étre mieux définie par 1’ancien modele en déstabilisant le «end-member» riche
en aluminium, mais étant donné qu’un modéele plus rigoureux a été proposé les modifications ont

été faites sur ce dernier.
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Figure 6.20 Section isotherme Al-Si-Mn a 823.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)
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Figure 6.21 Section isotherme Al-Si-Mn a 973.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)

Les donneées expérimentales de N. Krendelsberger [235] présentées a la Figure 6.21 et moins bien
reproduites par I’ancienne modélisation, sont assez bien reproduites avec la nouvelle modélisation.
En effet, dans la région trés riche en aluminium englobant les trois phases a, B et t4, les équilibres
monophasiques, biphasiques et triphasiques sont respectés a [’exception du domaine
d’homogénéité de la phase . Il s’agit du meilleur compromis permettant la coexistence des deux

phases a et 3, autrement la phase o disparaissait au détriment d’une plus grande stabilité de la phase

B.

6.7 Autres systemes et phases étudiés

Le Systeme binaire Al-Si

Le binaire Al-Si est un systéeme simple ne comportant que trois phases : la solution liquide, la

solution solide desordonnee FCC ainsi que le silicium-Diamant qui sont en équilibre a I’eutectique
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de ce systeme a environ 851.15K [91] . L’ancienne modélisation reproduit assez bien le diagramme
de phases ainsi que les données thermodynamiques de ce systeme binaire. Les Figures 3.2, 8.8, 8.9

et 8.10 en témoignent. Pour cette raison, aucune modification n’a été apportée a ce systeme.

Le Systeme binaire Al-Cr

Le systeme AI-Cr est un binaire contenant un totale de neuf phases, dont la solution liquide, la
solution cubique a faces centrées (FCC), la phase cubique centrée (BCC), la phase y a basse et
haute température, la phase AICr; ainsi que les deux composés steechiométriques Al7Cr et Al11Cre.

Le systeme comprend aussi neuf réactions invariantes présentées au Tableau 8.3.

Ne reproduisant pas certains équilibres de phases rapportés par les données expérimentales comme
en témoigne la Figure 8.10, la description de ce systeme a été remplacée par la modélisation assez
compléte publiée par S. Cui qui utilise aussi le modéle M.Q.M pour la description de la phase

liquide. Le diagramme de phases correspondant est présenté a la Figure 8.9.

Le Systéme binaire Al-Ni

Le diagramme de phases Al-Ni présente trois composeés steechiométriques AlsNi, AlsNis, AlsNis et
quelques autres phases dont la solution liquide, la solution cubique a faces centrées ordonnée (L1>)
et désordonnée (FCC), la solution cubique centrée ordonnée (BCC-B2) qui occupe le centre du
diagramme ainsi que la phase AlzNiz. Les réactions invariantes de ce systéme sont présentées au
Tableau 8.4.

La modélisation du systeme binaire Al-Ni dans 1’ancienne base de données est déja en accord avec
les données expérimentales de diagramme de phases disponibles. Cependant, le liquide a été revu
afin d’étre décrit avec I’approximation des paires du modeéle M.Q.M au lieu de la définition utilisant
les fractions équivalentes utilisée dans I’ancienne base de données. De plus, le composé
steechiométrique AlsNiz dont la stabilité a été confirmée par 1’étude expérimentale de M. Ellner

[306] et par les calculs DFT de D. Shi [30] a été introduit dans la nouvelle base de données.
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Le Systeme binaire Al-V

Le systeme Al-V posséde quatre composés steechiométriques Al21Vz, AlisV7, AlsVa et AlzV en
plus de la solution liquide, la phase AlgVs, la solution cubique a face centrée (FCC) ainsi que la
solution cubique centrée (BCC) qui occupe une bonne partie de la région riche en vanadium du
diagramme de phases comme illustré a la Figure 6.22. Ce systéme binaire contient aussi des
réactions invariantes dont deux ont grandement été améliorées dans la nouvelle description du
systeme. En effet, un écart non négligeable a été constaté entre la température des réactions
invariantes Liq + AlgVs — AlzV et Liq + BCC — AlgVs calculée a partir de 1’ancienne base de

données et celle rapportée par les diverses études expérimentales illustré a la Figure 6.22.

Dans son article, A. Kroupa [200] souligne aussi cette anomalie provenant de la modélisation de
N. Saunders [202] publiée dans le COST 507 et certainement reprise lors de la construction de
I’ancienne base de données. Les données expérimentales de K.W. Richter [190] obtenues par DTA
stipulent que les reéactions invariantes Liq + AlsVs — ALV et Lig + BCC — AlgVs se trouvent
respectivement aux alentours de 1543.15K et 1678.15K, alors que N. Saunders [202] les avait
plutot fixées a 1640.15K et 1932.15K respectivement. Pour corriger cette erreur, la modélisation
de B. Hallstedt [199] est reprise dans ce travail. Cependant, décrivant toutes les phases
intermétalliques comme étant des composés steechiométriques, la phase AlgVs a été réoptimisée en
s’inspirant de la modélisation de B. Lindhal [31] afin de reproduire son domaine d’homogénéité
rapporté par K.W. Richter [190]. Il est a noter que la phase liquide a aussi été redéfinie avec le
modele MQMPA dans le cadre de ce projet. La section suivante présente les figures illustrant les
limites de I’ancienne modélisation ainsi que les améliorations apportées par les modifications citées

précédemment.

La Figure 6.22 montre la nouvelle description du systeme Al-V inspirée des travaux de B. Hallstedt
[199] et de B. Lindhal [31]. Le binaire est relativement bien décrit et reproduit de maniere

acceptable les données expérimentales citées précédemment.

En plus du liquidus qui est beaucoup mieux décrit dans ce travail, il y a aussi la phase AlgVs qui
reproduit mieux les données expérimentales de K.W. Richter [190]. Les réactions invariantes : Liq
+ AlgVs — AlzV et Lig + BCC — AlgVssont aussi mieux décrites par la nouvelle base de données.
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Figure 6.22 Diagramme de phases Al-V calculé avec la nouvelle modélisation (ligne pleine)
thermodynamique inspirée des travaux de B. Hallstedt [199] superposeé a celui calculé a partir de

I’ancienne base de données (lignes discontinue) et aux données expérimentales (symboles)
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Figure 6.23 Solubilité du vanadium dans I'aluminium FCC du binaire Al-V
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Pour ce qui est de la solubilité du vanadium dans la solution FCC, peu de données expérimentales
ont été trouvées. Il semble que les deux modélisations reproduisent les quelques données trouvées
dans la littérature de facon acceptable. Dans le cadre de ce travail, le terme d’excés Al-V de la
solution FCC a été légerement modifié afin de rapprocher le solvus calculé le plus possible des

deux données présentées a la Figure 6.23.

Le systéeme ternaire Al-Fe-Mn

D’apres les études expérimentales de la littérature [35], le systéme Al-Fe-Mn présente trois phases
ternaires dans la région riche en aluminium, la « et la ¢ dont quelques informations
cristallographiques sont présentées dans le Tableau 2.2, ainsi que la phase nommee Z observée par
S. Balanetskyy [35] mais dont le groupe d’espace reste inconnu pour le moment. S. Balanetskyy a
publié des sections isothermes expérimentales du systeme ternaire a 923.15K, 968.15K, 1013.15K,
1073.15K, 1148.15K, 1223.15K, 1293.15K et 1343.15K. Cependant, étant donné que 1’intérét est
porté sur les alliages d’aluminium, les sections considérées sont celles se situant entre 923.15K et
1148.15K. Dans son travail, S. Balanetskyy [35] utilise des échantillons préparés a partir
d’aluminium pur a 99.999 % pds., de fer pur & 99.99 % pds. et de manganése pure a 99.99 % pds.,
fondus dans un four a induction et recuits a 923.15K pendant 1147h, a 968.15K pendant 476h, a
1013.15K pendant 5396h, a 1073.15K pendant 1581h et a 1148.15K pendant 744h [35]. Ces
échantillons ont ensuite subi une série d’analyses au MEB-EDX, au TEM, par SAED et par XRD
afin de déterminer leur composition et celle des phases en présence et ainsi pouvoir définir

clairement les régions monophasiques du systeme.

Ces données ont permis d’identifier les limites de I’ancienne modélisation de ce systéme ternaire.
En effet, apres analyse, il a été constaté qu’en plus du domaine de stabilité des phases binaires
AlsMn, AlsMn et AlisFes qui peuvent étre mieux décrites et étendues dans la section ternaire, il

faut ajouter les deux phases ternaires k et ¢ absentes dans 1’ancienne base de données.

La phase AlsMn, trop stable dans I’ancienne base de données par rapport a ce qui est rapporté par
les données expérimentales, a été déstabilisée par I’ajout de la phase ternaire x et est

acceptablement décrite dans la nouvelle base de donnees.
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N’ayant pas trouvé d’étude cristallographique compléte des phases k et ¢ permettant de proposer
un nouveau modeéle en sous-réseaux, la modélisation du ternaire publiée par W. Zheng [207] a été
utilisée. Ses parameétres thermodynamiques ont en revanche été ré-optimisés afin de mieux

reproduire les données d’équilibres multiphasiques disponibles.

11 est possible de voir que la phase ¢, absente dans 1’ancienne base de données, est bien modélisée
dans la nouvelle base de données. Son domaine d’homogénéité est en effet bien décrit sur toutes
les sections isothermes expérimentales disponibles. Enfin, les sections isothermes du systeme
ternaire Al-Fe-Mn sont clairement mieux décrites dans la région contenant plus de 75 % at.
d’aluminium méme si dans certains cas, les courbes calculées ne se superposent pas exactement
avec les données expérimentales. Considérant les méthodes expérimentales employées par les
auteurs cités, une incertitude de + 1 % at. par rapport aux données rapportées a €té jugé acceptable
dans le cadre de cette modélisation. D’autres sections isothermes a plus haute température sont

aussi présentées en Annexe (Figures 8.18 et 8.19).

Quelques données expérimentales d’enthalpie de mélange du liquide a 1870K ont été extraites de
I’article de G.l. Batalin [307] et utilisées afin de vérifier la validité des calculs effectués. Les deux
bases de données offrent des résultats similaires. Ceci était prévisible, étant donné que la phase
liquide de ce systéme ternaire ainsi que celle de ses sous-systemes binaires n’ont pas été modifiées.
Les figures superposant ces calculs aux données expérimentales sont présentées aux Figures 8.20,
8.21 et 8.22.
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CHAPITRE 7 ASPECTS INNOVANTS DU PROJET

La liste suivante présente 1’ensemble des modifications et des ajouts qui ont été faits a la base de

données Vlab a travers ce projet de maitrise :

1.

La solubilité du fer dans I’aluminium a été augmentée comme le rapportent les données

expérimentales trouvées dans la littérature.

Le comportement thermodynamique de la phase qui sature la matrice cubique a faces
centrées (FCC) du systeme binaire Al-Fe, c’est-a-dire la phase AlisFes, a été complétement
redéfini grace a la construction d’un nouveau modéle de solution simple & deux sous-
réseaux ne considérant pas la présence de lacunes et ce, contrairement a la pratique
commune décrivant cette phase avec des modeles a trois sous-réseaux incluant des lacunes.
Les divers parametres utilisés pour décrire 1’énergie de Gibbs ont été optimisés et
I’expression de la capacité calorifique de cette phase a aussi été corrigée afin de mieux

reproduire les données expérimentales récentes disponibles dans la littérature.

Les parametres de la phase AlsFez ont aussi été optimisés afin de mieux reproduire les

données expérimentales de la capacité calorifique et des données de diagramme de phases.

Le comportement thermodynamique de la phase AlxFe a été revu sans tenir compte des
lacunes grace a un modele a trois sous-réseaux (au lieu d’un modele a quatre sous-réseaux).
L’expression de la capacité calorifique de ce composé a aussi été modifiée pour mieux

représenter les données expérimentales.

Les parametres thermodynamiques des composés steechiométriques Ali2Mn et AlsMn ont
été modifies dans le but de reproduire des données d’évolution de la capacité calorifique en
fonction de la température dérivées des calculs DFT.

Les parametres thermodynamiques du systéme binaire Al-Cr publiés par S. Cui [267] ont

été introduits dans la nouvelle base de données.

Le systéme binaire Al-Ni n’a subi de changement qu’au niveau de la phase liquide qui a été
réoptimisée avec le modéle MQMPA en plus de I’ajout d’un composé steechiométrique
AlsNi3 dont la stabilité a été confirmée par 1’étude expérimentale de M. Ellner [306] et par
les calculs DFT de D. Shi [30].
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10.

11.
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Les parameétres des phases solides du systéeme binaire Al-V, publiés par B. Hallstedt [199]
ont été introduits dans la nouvelle base de données et ce, a I’exception de la phase AlgVs
dont le modeéle en sous-réseaux a été repris des travaux de B. Lindhal [31] et a été réoptimisé
dans ce travail pour mieux reproduire le domaine d’homogénéité rapporté. La phase liquide
a aussi éteé décrite avec le modele MQMPA. Ces modifications ont permis de corriger une
lacune importante de I’ancienne base de données quant a la température de deux réactions

invariantes du systeme binaire Al-V.

Le systéeme ternaire Al-Fe-Mn a été réoptimisé dans la région riche en aluminium. En effet,
la solubilité des phases binaires AlizFes, AlsMn, AlsaMn (L et p) et Al11Mns a été reproduite.
Aussi, les trois phases ternaires k, ¢ et Z, absentes dans I’ancienne base de données, ont été

introduites dans ce travail.

Le systéeme ternaire Al-Si-Mn contenant deux phases importantes soit la a-AlSiMn et la t4-
AISiMn a été revu. La premiére phase intermétallique a été lIégérement modifiée afin de
reproduire le domaine d’homogénéité rapporté, alors que la seconde phase intermétallique

a été corrigée pour mieux reproduire les données expérimentales.

La région riche en aluminium du systéeme ternaire Al-Fe-V a été revue afin de mieux

représenter la solubilité des intermétalliques AlisFes, AlsFe et AlxFe.
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CHAPITRES8 CONCLUSION ET RECOMMANDATIONS

Le mandat de ce projet de maitrise concerne 1’amélioration d’une base de données
thermodynamique du systéme Al-Si-Fe-Mn ainsi que ’ajout des éléments d’impuretés que sont le
chrome, le nickel et le vanadium. Aprés une analyse détaillée de la littérature sur le systeme
quaternaire Al-Fe-Mn-Si, la base de données a été mise a jour conduisant notamment a ajouter les
phases ternaires « et ¢ du systéme Al-Fe-Mn, les phases 13, T10 €t 111 du systeme Al-Fe-Si ainsi qu’a
prendre en compte les mesures des capacités calorifiques des phases AlisFes, AlsFez, AloFe et
AlsMn. En outre, il est & noter que la phase liquide des systemes binaires Al-Cr, Al-Ni et Al-V a

été décrite avec le modele MQMPA.

Parallelement a cela, ’ancienne base de données a été utilisée afin d’effectuer des calculs de
refroidissement a 1’équilibre «Equilibrium cooling» et hors équilibre «Scheil-Gulliver cooling» sur
plusieurs alliages d’intéréts. Ceci a permis de sélectionner les phases qui pourraient potentiellement
se former lors de la solidification des alliages et donc, d’y porter une attention plus particulicre.
Parmi ces phases se trouvent les phases AlizFes, AlsMn, a (ts) et B (t6) du systéme ternaire Al-Fe-
Si ainsi que les phases a (t9) et 4 du systéme ternaire Al-Mn-Si. Une analyse approfondie des
données cristallographiques de ces phases a été effectuée dans le but de proposer, dans la mesure
du possible, des modeles en sous-réseaux plus représentatifs des données expérimentales
disponibles. C’est le cas des phases binaires AlisFes, Al2Fe qui sont actuellement décrites sans
lacunes structurelles, en bon accord avec les données de la littérature [249, 250, 298], et des phases
ternaires o-Al7sFesSi et AloFeSi (13). D’autres phases ont été décrites avec le modéle le plus
communément accepté dans la littérature lorsqu’il a été impossible de reproduire les données
thermodynamiques ou de diagramme de phases avec des modeles plus rigoureux. C’est le cas des
phases AloFe, Al11Cro, k et ¢ du systéeme Al-Fe-Mn, B (t8) du systéme Al-Mn-Si et t6 du systeme
Al-Fe-Si. De plus, grace a une analyse de la littérature, la solubilité de plusieurs éléments du
systéme a 1’étude a pu étre modélisée pour les phases AlisFes, AlsMn et Al11Cra. A titre d’exemple,
la solubilité du silicium, du manganese, du chrome, du nickel et du vanadium dans la phase AlisFes
reproduit trés acceptablement les données expérimentales. Enfin, il est a rappeler que la solubilité
de tous les éléments du systeme (Si, Fe, Mn, Cr, Ni et V) dans la matrice FCC de I’aluminium a

également été revue pour 1’ensemble des sous-systemes binaires.
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Enfin, des calculs DFT ponctuels ont été réalisés dans le cadre de ce projet. En effet, les enthalpies
de formation des phases AlisFes, AloFe, AlsMn et AlioMn ainsi que la capacité calorifique des

phases AlisFes et AlsMn ont été estimées de fagon assez précise a I’aide de calculs DFT.

L’ensemble de ce travail a permis d’une part d’améliorer la prédictivité de la base de données dans
le systeme quaternaire Al-Fe-Mn-Si, et d’autre part de pouvoir prédire la répartition de toutes les
impuretés et les éléments d’alliages dans les phases qui se forment lors de la solidification des
alliages d’aluminium comme en témoignent les résultats présentés au Chapitre 6 et en Annexe .
Néanmoins, le développement d’une base de données complete traitant du systeme Al-Si-Fe-Mn-
Cr-Ni-V reste trés largement hors de la portée d’un projet de maitrise voire méme de doctorat
puisque ce systéme ne contient pas moins de 21 sous-systemes binaires, 35 sous-systemes ternaires,
35 sous-systemes quaternaires et 21 sous-systémes quinaires. Ainsi, afin de poursuivre le travail

entrepris lors de cette maitrise, voila ci-dessous une liste de perspectives futures :

» Calculs DFT sur toutes les phases intermétalliques (ordonnées) binaires et ternaires dans la

partie riche en Aluminium
» Calculs DFT des enthalpies de mélange des solutions solides dans la partie riche en Al

» Mesures DSC des températures de fusion et d’invariants de réaction d’alliages dans la partie

riche en Aluminium

> Etudier spécifiquement les phases moins riches en aluminium ainsi que les interactions
soluté-soluté afin d’améliorer la prédictivité de la base de données dans les régions moins

riches en aluminium et permettre peu a peu 1’étude des alliages a haute entropie.
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ANNEXE A

Calculs de refroidissement pour certains alliages industriels

Tableau 8.1 Phases qui se forment a I'équilibre pour certains alliages industriels
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Tole Température Réaction chimique associée (pendant la solidification)
()
1035 300 96.907FCC-A1+2.2109AIFeSi-p+0.1787A415Cu4Zn(t1)+  Equilibre
0.16689AIMNSi- o + 0.32413Al1sMgsV2 + 7.515x102
AlsFeMgsSis + 5.626x1072TizAl,Sis(72)+ 4.9109x 102
ZnzFe,Ti +3.1508%102Al1sMgsTi
1040 300 97.73FCC-Al +1.853AlFeSi-f + 0,16388AIMnNSi- a + Equilibre
0.15056 AloV2Fe + 6.1841x1072 TizAl,Sis(z2) +
4.0422x1072SipV
1110 300 95.7 FCC-A1+0.045Al13Fes +0.019AIFeSi- Equilibre
S+0.0016Al11:Cr>
1199 300 99,9 FCC-A1+0,00280,02 Prototype-CeCr2Alz0 + Equilibre
0,00033AIMnSi-¢ + 0,00023AlIFeSi-f + 0,00009Al14Fes
3002 300 97.2 FCC-A1+ 0.059AIMnSi-a + 0.032 Prototype- Equilibre
CeCr2Alx +0.0228 Prototype Al7Cu2Fe +0.0061Al13Fes
+0.00115AIFeSi-f
3010 300 89.75 FCC-A1+0.369 Al11Cr2+0.351 AlsMn+0,0996 Equilibre
AIMNSi- a+0.0396TiAl3+0.0225 Prototype-CeCr2Al2o
4004 300 80.014 FCC-A1+6.297 DIAM-A4+0.07749Prototype- Equilibre
Al>Cu+0.249 AIMnSi-a +0.008926 AlFeSi-5+0.666
AlgFeMgsSis-Pi
4006 300 92.9 FCC-A1+0.2625 DIAM-A4+ 0,1034Al1;Cr,+0.0531  Equilibre
AlFeSi-f +0.0379Prototype-CrSi2+0.0026580
AlgFeMgsSis-Pi
4044 300 85.53FCC-A1+8.32DIAM-A4+0.0762Prototype- Equilibre

Al>,Cu+0.0533 AlFeSi- 5+0.0249 AIMnSi-a
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4147 300 80.65FCC-A1+11.297DIAM-A4+0.08633Prototype- Equilibre
Al>Cu+0.04226 AlFeSi- 5+0.0249 AIMnSi-a+0.166
AlgFeMgsSis-Pi

8006 300 82.835FCC-A1+0.206AIMnSi-o + 0.0863Al13Fes+0.0118  Equilibre
AlFeSi- f+0.244Al23CuFe4

Al-Fe

Dans cette section sont présentées les courbes de diverses propriétés thermodynamiques de
mélange pour la phase liquide superposées aux données expérimentales trouvées dans la littérature

pour le systéme binaire Al-Fe.
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Figure 8.1 Enthalpie de mélange du liquide du systéme binaire Al-Fe a 1873K et latm (réfs. Al(l)
etFe(l))
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Figure 8.2 Activité du fer liquide et de I’aluminium liquide en fonction de la composition & 1873K

pour le systéme binaire Al-Fe

Les figures de cette section illustrent I’accord entre les données expérimentales et les modélisations
du liquide de I’ancienne base de données et du présent travail. N ayant apporté des modifications
majeures qu’aux trois phases intermétalliques AlisFes, AlsFe; et Al2Fe, les courbes calculées pour
les diverses propriétés thermodynamiques de mélange de la phase liquide des deux bases de

données sont presque identiques.

Al-Mn

Le binaire Al-Mn de I’ancienne base de données Vlab reproduit acceptablement 1’ensemble des
données expérimentales de diagramme de phases disponibles dans la littérature. La description
thermodynamique de la majorité des phases est donc demeurée inchangée, mise a part la phase

AlsMn qui apparaissait dans les calculs de refroidissement ainsi que la phase Al;2Mn.
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La solubilité du manganese dans la matrice FCC de I’aluminium était bien modélisée dans
I’ancienne base et n’a pas été affectée par les modifications apportées. Cependant, la phase FCC a
¢été stabilisée un peu plus dans le but de mieux reproduire I’ensemble des données expérimentales
de solubilité disponibles dans la littérature. Les figures ci-dessous montrent I’effet de ce

changement.
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Figure 8.3 Solubilité du manganeése dans I'aluminium FCC du binaire Al-Mn

Ci-dessous sont présentées les réactions invariantes de la région riche en aluminium du présent
systeme binaire. Le Tableau 8.2 présente la température des réactions invariantes calculée avec
I’ancienne base de données ainsi que les quatre modifications résultantes de la nouvelle
optimisation, les résultats des calculs thermodynamiques de A. Jansson [140] et quelques résultats
de mesures expérimentales. Les changements ne sont pas majeurs, mais les nouvelles températures

des réactions invariantes sont plus proches des données expérimentales.



Tableau 8.2 Réactions invariantes du systeme binaire Al-Mn
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Réaction invariante T(K)[40] T(K) T(K) Viab T(K) Ce travail

FCC(AIl) + AlsMn — Al;2Mn 780.2 777-793 [308] 783.5 783.1

Liq — FCC(AI) + AlsMn 931.2 931 1129 929.6 930.8

Lig+ A-AlszMn — AlsMn 979.5 978 [124] 975 978.5
977 113

Lig + p-AlsMn — A-AlsMn 994 [123] 999 993.8

Les Figures 8.6 et 8.7 présentent I’enthalpie de mélange ainsi que 1’activité du liquide du systéme

binaire Al-Mn calculées avec I’ancienne base de données. Ces deux quantités sont en tres bon

accord avec les données expérimentales disponibles et n’ont aucunement été affectées par les

modifications apportées aux deux phases steechiométriques Alio2Mn et AlsMn dans le cadre de ce

travail. Pour cette raison, les paramétres sont restés inchanges.

— Vlab , 1353K
@ Esin et al. (1973), 1353K

B Sudavtsova et al. (2009), 1835K

Enthalpie de mélange (kJ/mol)

Figure 8.4 Enthalpie de mélange du liquide du binaire Al-Mn (réfs. Al(l) et Mn (1) ) en fonction

de la composition a différentes températures
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Figure 8.5 Activité de I'aluminium liquide et du manganese liquide dans le binaire Al-Mn a

différentes températures

Al-Si

Comme mentionné dans la section 6.7 , le binaire Al-Si n’a pas été ré-optimisé car il reproduisait
déja assez bien les données expérimentales disponibles dans la littérature et ne contient pas de
phases intermétalliques apparaissant durant la solidification des alliages commerciaux d’intérét

pour ce projet.
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Figure 8.7 Enthalpie de melange du liquide Al-Si (réfs. : Al(l) et Si(l)) en fonction de la composition

en silicium a différentes temperatures.
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Figure 8.8 Activité de I'aluminium liquide et du silicium liquide dans le binaire Al-Si en fonction

de la composition en silicium a différentes températures.

Al-Cr

En comparant les deux figures qui suivent, il est possible de constater que les deux modélisations
décrivent acceptablement le liquidus. En revanche, dans la région moins riche en aluminium, la
modeélisation de S. Cui [28] permet de mieux décrire les données expérimentales de W. Koster
[150] et de C.N. Grushko [148]. En effet, alors que le domaine d’homogénéité des phases y et AICr2
n’est pas convenablement représenté par les calculs de I’ancienne base de données, il est quasiment

parfaitement décrit avec la modélisation [28] reprise dans ce travail.
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Figure 8.9 Diagramme de phases Al-Cr calculé avec la modélisation de S. Cui [28]
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Figure 8.11 Solubilité du chrome dans I'aluminium FCC du binaire Al-Cr
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Pour ce qui est de la solubilité du chrome dans 1’aluminium FCC schématisée a la Figure 8.11, il

semble que les deux modeles la décrivent assez bien. Finalement, voila ci-dessous le tableau

permettant de comparer la validité des modélisations avec les températures expérimentales des

réactions invariantes de ce systeme.

Tableau 8.3 Réactions invariantes du systeme binaire Al-Cr

Réaction invariante

T(K) T(K) 14! T(K) Ve

T(K) Ce travail

Liqg — Al:.Cr + FCC

932.85 1149 930.15 932.9

934,15 [150]
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Lig + Al11Cr, — AL,Cr 1108.15 1241 1108.15 1041.2 1099.6

1063.15 150

Ligq + AlsCr — AlyiCr 1217.15 11431 - 1213.8 1222.3

1213.15 [150]

Al11Cro — Al;Cr + Al4Cr - - - _

Liqg+y L — AlCr 1313.15 (2481 1308.15 1295.1 1319.6

1303.15 (1501

Il est a noter que le terme d’entropie a 298K de certaines phases intermétallique a subi quelques
modifications mineures par rapport aux valeurs de la modélisation de S. Cui [28] afin d’assurer un
meilleur accord avec les différentes valeurs expérimentales de température des réactions

invariantes.

Al-Ni

La figure ci-dessous superpose les diagrammes de phases de 1’ancienne base de données avec les
nouveaux calculs considérant les changements apportés au niveau de la phase liquide et I’ajout du
composé steechiométrique AlsNis. Il est possible de constater que la nouvelle modélisation de la
phase liquide permet de mieux reproduire les données expérimentales disponibles et ce, que ce soit
dans la région riche en aluminium ou au niveau de la température de fusion de la phase BCC.
Toutefois, la globalité de la description reste inchangée a 1’exception de la réaction invariante Liq
+ AlsNi> — AlIzNi qui a augmenté de quelques degrés, aux dépens d’une meilleure description du

liquide.
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Figure 8.12 Diagramme de phases Al-Ni calculé avec la nouvelle (vert) et I'ancienne (noir) base de

données

Tableau 8.4 Réactions invariantes du systéeme binaire Al-Ni

Réaction invariante T(K)mesure T caleuleft4el () Viab T(K) Cetravail
Liq — FCC (Al) +AlsNi 914 [163] 914.8 [188] 918.8 911.9
Lig + AlsNiz — Al3Ni 1127 [266] 1123.6 [188 1123.1 1140.4
Lig + BCC — AlsNiy 1406 [166] 1400.7 [1881 1403.5 1410.4
AlsNiz + BCC — Al:Nis3 853 [306] - - 970.8
BCC +L1, — AlsNis 973+ 30 171 9140 1881 970.8 970.8
Liq — BCC 1915 [169] 1953.0 [188l 1946.9 1905.4
Lig + FCC (Ni) — L1, 1645 [167] 1642.6 188 1638.8 1645.8
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Al-Fe-Mn

En plus des sections isothermes a 923.15K, a 1013.15K, a 1148.15K et a 1223K présentées au
Chapitre 6 voila ci-dessous d’autres sections isothermes pour lesquelles des données
expérimentales sont disponibles dans la littérature. Deux sections isothermes, I’une calculée avec
la nouvelle base de données et 1’autre avec I’ancienne base de données, sont présentées pour chaque

température.

Balanetskyy et al. (2015
e Yy ( )

Figure 8.13 Section isotherme Al-Fe-Mn & 968.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (&
gauche) et I'ancienne base de données (a droite)
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Figure 8.14 Section isotherme Al-Fe-Mn a 1073.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail
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Figure 8.15 Section isotherme Al-Fe-Mn a 1073.15K et 1 atm avec la modélisation de I'ancienne

base de données
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Figure 8.16 Section isotherme Al-Fe-Mn a 1293.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (&

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)
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Figure 8.17 Section isotherme Al-Fe-Mn a 1343.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)

Finalement, voila ci-dessous quelques courbes d’enthalpie de mélange de la phase liquide a 1780K

et pour différentes proportions en aluminium, en fer et en manganese.
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Figure 8.18 Courbes d’enthalpie de mélange du liquide calculées avec I’ancienne base de données

a 1870K et a 1atm en fonction de la composition en aluminium (réfs. : Al(l), Mn(l) et Fe(l))
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0.5

Figure 8.19 Courbes d’enthalpie de mélange du liquide calculées avec I’ancienne base de données

a 1870K et a 1atm en fonction de la composition en fer (réfs. : Al(l), Mn(l) et Fe(l))
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Figure 8.20 Courbes d’enthalpie de mélange du liquide calculées avec I’ancienne base de données

4 1870K et a 1atm en fonction de la composition en manganése (réfs. : Al(l), Mn(l) et Fe(l))
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Figure 8.21 Section isotherme Al-Fe-Si a 1000.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (a

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)
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Figure 8.22 Section isotherme Al-Fe-Si a 1173.15K et 1 atm avec la modélisation de ce travail (&

gauche) et I'ancienne base de données (a droite)
Module «Solution» du Logiciel FactSage

Le logiciel FactSage, inauguré en 2001 suite a la fusion de F*A*C*T et ChemSage, est une
plateforme permettant de construire des bases de données et de les utiliser afin de faire divers
calculs thermochimiques. Dans le cadre de cette maitrise, divers modules de ce Logiciel ont dd étre

maitrisés et utilisés.

& FactSage 7.3 = X

Information Programs Tools About

CRCT - ThermFact Inc.

ctsage 7.3 & GTT-Technologies

Calculate Manipulate

Databases

FactXML ||

Compound Viscosity
[ Soion |

52019 www.factsage.com

Thermfact ;ﬁdGI!‘-Technolognu FactSage(TM) 7.3

Figure 8.23 L’interface d’accueil du Logiciel FactSage
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En effet, en plus du module «Phase Diagram» utilisé pour tracer les diagrammes de phases, du
module «Equilib» permettant de calculer plusieurs quantités thermodynamiques, du module
«Figure» qui offre quelques options de mise en forme, le module «Solution» est celui qui a été le
plus utilisé. Il s’agit du module qui permet la construction et la modification de bases de données
et dont ’utilisation est résumée dans les textes qui suivent. Les modules cités précédemment sont

identifiés a la Figure 8.23.

Une fois le module «Solution» sélectionné, la fenétre de la Figure 8.24 (gauche) s’ouvre et deux
options s’offrent tout dépendamment s’il s’agit de créer une nouvelle base de données ou de
modifier une base de données existante. En effet, dans 1’onglet «File», il faudrait sélectionner
«New» pour créer une nouvelle base de données, ou «Openx pour ouvrir une base de données déja

existante, ce qui est le cas dans ce projet ou une base de données a déja été fournie.

Q FactSage 7.3: Solution G FactSage 7.3: Solution — O
File Edit Units Options Tools Help File Edit Units Options Tools Help
New... 1 Function Name l— MYR_soln
Open.. =" Nick Created LastModified
Reopen 4 % Functions WYP_ 2018-10-09  2019-10-24
+ Solutions (B0) Documentation file

Save functions to text file [

pool Datahase description ..
MYR_soln solution database

mport...

Exit

Figure 8.24 L'interface du module «Solution» : Menu du module «Solution» (a gauche). Ouverture

d'un fichier solution (a droite)

Une fois le fichier .sIn ouvert, la plateforme affiche deux autres onglets comme I’illustre la Figure
8.24 (droite), soient «Functions», qui contient la description thermodynamique de tous les «end-
members» des phases contenues dans la base et, «Solutions» qui contient les modeles
thermodynamiques, les modeles en sous-réseaux, les «end-members» ainsi que les termes

d’interactions de chaque phase.
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{3 FactSage 7.3: Solution — O X
File Edit Units Options Tools Help

Function Name | MYR_soln Func(Al#Liqu_0002V)
B MYR soin ~~|Function Name Density (g/cc)
- Functions [Ligu_0002v 1 2 [255784246517132
- Al(3) AH258 Jfmol ( ) 5298 Jf(mol K) ( ) Refs (2 max)
A13_0000D (1) 11004.9275072 40.14147382
A4_0000D (1) TMIn (K) TMax (K) (3)
(298.15 700 s
+ A!2 m Cp(T) Jfimol K)
Sid) 243671976 +0.00376932401104*T -148183.399384/T"2 (4)
# Si2 (2) +5.2659840736E-6*T"2 -3.332154001 26E-18*T"6
- SiMg2 (1)
+ Si10A148 (1) —
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4 Si12A139 (1) [8.85179E-5 +2.04589E-6°T +0.0118638/T 2.47771/T°2 | \/
+ Si194I132 (1) Compressibility (/bar) | 7~y
+ Mn (2) [ \MJ
+ Mnb8 (1) Bulk modulus derivative (7\
+ MnAl (1) [ {7)
- Mn2AlT1 (1)
- MnSAIS (1) v
L4 >

CAUsers\Meryoucha\Desktop\MYR_soln.sln

Figure 8.25 Illustration de la fonction de I'aluminium liquide dans le module «Solution»

Plus en détails et comme illustré a la Figure 8.25, en maximisant I’onglet «Functions» la liste de
tous les «end-members» s’affiche. En cliquant sur I’'un d’eux il est possible de définir ou de
modifier toutes ses propriétés thermodynamiques telles que son enthalpie de formation 4H>gs (1),
son entropie Sxeg (2), sa capacité calorifique Cp (4), sa dilatation thermique «Thermal expansivity»
(5), sa compressibilité «Compressibility» (6), et son module d’élasticité isostatique «Bulk modulus
derivative» (7), et ce, tout en définissant leur intervalle de validité en température Tmin €t Tmax (3).
Dans le cadre de cette maitrise, ce ne sont que les trois premiéres quantités qui ont été definies. Il
est aussi possible d’ajouter une nouvelle fonction et ce, en faisant un clic droit et en sélectionnant
«Add Function». II suffit ensuite de nommer la fonction et d’inscrire I’enthalpie de formation,
I’entropie ainsi que la capacité calorifique dans les cases correspondantes. Une fois fixées, ces

fonctions peuvent étre utilisées lors de la paramétrisation des phases dans la section «Solutions».

En maximisant I’onglet «Solutions» du module «Solutions» la liste des phases existantes s’affiche
(Figure 8.26). En sélectionnant 1’une d’elles il est possible de voir le modéle thermodynamique
ainsi que le nombre de sous-réseaux utilisé pour la décrire, les trois sous-onglets «SubLattices»,

«End Members» et «Interactions» défilent comme le montre la figure .
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MYR_soln.A13F4
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Figure 8.26 La liste des phases sous l'onglet «Solutions» (a gauche). Maximisation du «end-

member» AlisFes dans I'onglet «Solutions» du module «Solution»

Pour rajouter une solution il faut faire un clic droit et sélectionner «Add Solution». Ceci fait

apparaitre une fenétre (Figure 8.27) qui permet de nommer la solution, de définir son état, de choisir

le modele thermodynamique et le nombre de sous-réseaux décrivant la phase. Il est aussi possible

d’indiquer si la phase est magnétique en cochant la case «Magnetic» identifiée ci-dessous.

File Edit Units Options Tools

Help

Function Nﬁmel

=B MYP_soln oo ’
+ Funcllluns Solution Name State — Etat de |a phase
+- Solutions (60) [ [Smid J
. MNurnber of
Modele Model sublattices | 4« Nombre  de

MYR_soln.Solutions

— O X

[Compound Energy Formalism (12/20) (SUj

thermodynamique -

A=

| Cancel |

Figure 8.27 Fenétre apparaissant lors de la création d'une nouvelle solution

Sous-réseaux
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La section «SubLattices» détaille le modele en sous-réseaux utilisé avec des lettres en guise de
sous-réseau. La multiplicité de chaque sous-réseau peut étre visualisée, modifiée ou définie dans
la case apparaissant en cliquant sur le sous-réseau en question. Les éléments contenus dans chaque
sous-réseau peuvent aussi étre visualisés en maximisant I’onglet du sous-réseau, c’est-a-dire
I’onglet «SubLattices», comme identifié sur la Figure 8.28. Des éléments peuvent y étre ajoutés en
faisant un clic droit sur le sous-réseau désiré et en sélectionnant ensuite «Add Species» et le nombre
d’éléments a rajouter (Figure 8.29). 1l est aussi important d’utiliser le symbole des éléments pour

les nommer et ainsi faciliter son utilisation dans d’autres modules.
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Figure 8.28 Détails du premier sous-réseau de la phase AlizFes
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Figure 8.30 Création d'un «end member» (a gauche). Description d'un «end member» (a droite)

Les «<End Members» sont visualisables en maximisant I’onglet correspondant et peuvent étre créés

en sélectionnant un élément de chaque sous-réseau de la fagon suivante :
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Appuyer simultanément sur [Ctrl] en sélectionnant le 1°" élément + 2° élément + ... + n® élément +
clic droit + «Edit End Members» (Figure 8.30 gauche). Il suffit ensuite de transcrire la formule
chimique du «end member» et de définir son énergie de Gibbs en utilisant des fonctions
ultérieurement implémentées dans la section «Functions» ou d’utiliser I’approximation de Kopp-

Neumann dans la fenétre illustrée sur la Figure 8.30 droite.

Dans les cas ou la phase admet un domaine d’homogénéité, il est souvent nécessaire d’ajouter des
termes d’interaction. Pour ce faire, il faut sélectionner au moins deux «end members» de la fagcon
suivante : Appuyer simultanément sur [Ctrl] + tous les éléments des «end members» impliqués +
clic droit + «Add Bragg Williams» + «GE»+ «Redlich-Kister» (Figure 8.31 gauche). Ainsi il est

possible de préciser 1’ordre et la valeur du terme d’interaction (Figure 8.31 droite).
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Figure 8.31 Ajout d'un terme d’interaction (& gauche). Description du terme d’interaction (a droite)




ANNEXE B

Tableau 8.5 Composition en % pds. des alliages étudiés aux Tableaux 5.1 et 5.2
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Alliages Si Fe Mn Cu Mg Ti V Zn Ga Cr Be Al
1035 Aluminum Composition

Spec 0.35 0.6 0.05 0.1 0.05 0.03 005 0.1 98.67
1040 Aluminum Composition

Spec 0.3 0.5 0.05 0.1 0.05 0.03 005 01 98.82
1110 Aluminum Composition

Spec 0.3 0.8 0.01 0.04 0.25 V+Ti>0.03 0.01 98.57
Aluminum 1199 0.006 0.006 0.002 0.006 0.006 0.002 0.005 0.006 0.005 99.956
3002 Aluminum Composition

Spec 0.08 0.1 0.25 0.15 0.2 0.03 0.05 0.05 99.09
3010 Aluminum Composition

Spec 0.1 0.2 0.9 0.03 0.05 0.05 0.05 0.4 98.22
4004 Aluminum Composition

Spec 10.5 0.8 0.1 0.25 2 0.2 86.15
4006 Aluminum Composition

Spec 1.2 0.8 0.05 0.1 0.01 0.05 0.2 97.59
4044 Aluminum Composition

Spec 9.2 0.8 0.1 0.25 0.2 89.45
4147 Aluminum Composition

Spec 13 0.8 0.1 0.25 0.5 0.2 0.0008 85.1492
8006 Aluminum Composition

Spec 0.4 2 1 0.3 0.1 0.1 96.1




