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INTRODUCTION GENERALE

Les métaux précieux sont mis en ceuvre dans de nombreuses applications industrielles
car ils possédent des propriétés chimiques et physiques tout a fait exceptionnelles. Jusque
dans les années 70, leur trés haute stabilité chimique en fit des métaux particulierement prisés
pour la production d’appareils d’analyses chimiques, de creusets destinés au contact avec des
solutions acides, d’assiettes de fibrage du verre ou encore de semi-conducteurs. Depuis un peu
plus de quinze ans, le domaine d’application des platinoides s’est étendu aux convertisseurs
catalytiques. Cette application est d’autant plus importante qu’elle touche a la fois deux
secteurs particulierement sensibles aux yeux de I’économie mondiale: ceux de I’énergie et de
la protection de I’environnement. D’autres nouvelles applications trés en vogue, telles que les
piles a combustible, n’en sont qu’aux prémices de leur développement mais devraient dans les
années a venir devenir elles aussi grandes consommatrices de platine.

La demande en platinoides par les industries verriéres et aéronautiques ne représente qu’un
faible pourcentage de la demande mondiale totale (respectivement 4% et moins d’1% d’aprés

la Figure 0-1).

5% 2%
B Autocatalyse 14% I Autocatalyse
M Ind. Chimique H Ind.chimique
C1Electronique H Dentaire
OInd. Verriére JElectronique
HE Bijouterie 14% M Bijouterie
H Pétrochimie H Autres
H Autres

b)

Figure 0-1 : Demande en 2002 par secteur industriel [Mat] a) en platine et b) en palladium.

Ces deux secteurs sont cependant fortement attentifs a la fluctuation du cours des
métaux précieux dépendant lui-méme de la demande et de la production mondiale. Cette
derniére reste une préoccupation constante pour les pays européens car les réserves mondiales
se concentrent exclusivement en Russie, en Afrique du Sud et en moindre proportion aux
Etats-Unis (voir Fig. 0-2) et de plus, les mines exploitées actuellement s’épuisent tres

rapidement.



Platine
Pallad ium

Rhodium

Autres pays
4222 0.0

|
" Afrique du Sud

Figure 0-2 : Répartition mondiale de la production (en tonnes) de platine, palladium et
rhodium en 2002 [Mat].

La volonté de réduire leur utilisation a conduit d’une part, a la généralisation du
recyclage des matériaux a base de métaux précieux (en pétrochimie, le recyclage est devenu
partie intégrante des procédés chimiques) et d’autre part, a la recherche de nouveaux
matériaux exempts de platinoide ou dérivant de matériaux existants dans lesquels la
concentration en platinoide serait optimisée.

L’industrie verriére ainsi que le secteur aéronautique sont particuliérement
demandeurs de tels matériaux. En effet, les céramiques a base d’alumine, de silice ou encore
de zircone ne montrent que des performances trés moyennes au contact du verre fondu et ne
peuvent é&tre utilisées que dans certaines applications bien particuliéres. L’industrie
aéronautique, quant a elle, utilise actuellement des revétements d’aluminiures de platine
destinés a la protection des superalliages base nickel mais devra avoir recours a des siliciures
de molybdéne et/ou de niobium quand il s'agira d'optimiser la résistance a
l'oxydation/corrosion des futurs alliages in situ composites. Ces matériaux sont typiquement
constitués d'une matrice de solution solide a base de molybdéne ou de niobium durcie
respectivement par la précipitation de siliciures MosSiB; + Mo3Si ou NbsSis [08Zam].

Au cours des dix derniéres années, le groupe Corrosion-Thermodynamique du
laboratoire associés a ses partenaires industriels, S'-Gobain Verre et ONERA, s'est intéressé a

cette problématique. MoSi, a retenu l'attention des chercheurs car il posséde des propriétés



intéressantes a haute température avec une température de fusion de 2030 °C, une faible
densité (6,24 g.cm™), des conductivités électriques et thermiques élevées, avec toutefois une
résistance a la corrosion par le verre fondu a 1350 °C a améliorer pour envisager de le
substituer a certains alliages de platine. Dans cette optique, des matériaux issus des systemes
Mo-Si-MP (MP=Pt, Ru) ont été étudiés au cours de la thése de A. Littner [03Lit]. IIs se sont
vite révélés trop peu résistants a la corrosion par le verre mais ont parallelement suscité la
nécessité d'entreprendre une étude plus fondamentale du systétme Mo-Si-MP (MP=Pt, Ru)
pour mettre a jour toutes les potentialités en termes de matériaux de structure et de
revétements pour des environnements trés hautes températures mais moins contraignants du
point de vue chimique que les silicates fondus, comme c'est le cas de 'air.

En ce sens, le projet MITECT soutenu par I'ANR a démarré en 2006 avec pour objectif
de produire une modélisation multiéchelle des systémes ternaires Mo-Si-Pt et Mo-Si-Ru. Du
point de vue macroscopique, les déterminations expérimentales des équilibres de phases en
fonction de la température et de la composition, des propriétés thermodynamiques des phases
et la cinétique des réactions aux températures ¢levées sont en cours de réalisation. A 1’échelle
microscopique, la résolution des structures cristallines des phases et les calculs par les
méthodes ““ ab initio ” des structures ¢lectroniques et des propriétés thermodynamiques sont
menées en paralléle. Toutes les études, tant expérimentales que théoriques, seront utilisées
pour ¢laborer les meilleures optimisations numériques possibles des systemes par la méthode
CALPHAD.

L’étude reportée dans ce mémoire est une contribution au projet MITECT et concerne
la modélisation thermodynamique du syst¢tme Mo-Si-Pt. Aprés avoir présenté la méthode
CALPHAD (Chap. I), nous donnons les résultats obtenus dans 4 chapitres distincts relatifs
aux 3 bordures binaires (Chap. II, III, et IV) et au systéme ternaire (Chap. V).

En annexe du mémoire, nous reportons un article portant sur la modélisation des
systémes Ru-Hf et Ru-Zr. Ce travail réalis¢ en début de thése a constitué une initiation a la
modélisation thermodynamique par la méthode CALPHAD.

Ce stage doctoral a également permis de participer a ’étude du comportement en
oxydation a hautes températures de deux siliciures complexes destinés a des utilisations en
tant que revétement protecteur de la corrosion des alliages MoSiB. L'optimisation de leur
efficacité sera réalisée dans un futur proche en s'appuyant sur les résultats de I'étude
thermodynamique du systéme Mo-Pt-Si. L’article qui en a été tiré est donné également en

annexe générale.
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CHAPITRE 1

LA MODELISATION THERMODYNAMIQUE
DE TYPE CALPHAD

Introduction

La description thermodynamique des équilibres entre phases dans les systemes
multiconstitués s’avere irréalisable a partir de méthodes uniquement expérimentales deés lors
qu’il s’agit de décrire les systémes ne serait ce que ternaires. Le recours a la modélisation
numérique est ’approche qui permet de répondre au besoin actuel de caractériser des
systémes thermodynamiques complexes en raison de leur nombre élevé de constituants. Elle a
¢té rendue possible par les développements de I’informatique et par la mise au point de
logiciels de calcul thermodynamique.

La méthode CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams), qui prévaut dans ce
domaine et qui est utilisée au laboratoire, est trés bien décrite dans de nombreux ouvrages tels
que celui de N. Saunders et A. P. Miodownik [98Sau]. L’objectif de ce chapitre n’est donc
pas d’établir un état de 1’art de cette méthode mais plutét d’en donner le principe et de
présenter les modeles thermodynamiques qui ont ét¢ employés pour la description du systeme

ternaire Mo-Pt-Si établie dans ce travail.



I. Présentation de 1a méthode CALPHAD

La caractérisation thermodynamique d’un systéme se rameéne a I’étude des fonctions
potentiels des différentes phases de ce systeme. L’enthalpie libre (ou énergie de Gibbs) est la
fonction thermodynamique la plus importante en thermochimie puisque c’est celle qui joue le
role de potentiel lorsque la pression (P), la température (T) et la composition (nombre de
moles n; de chaque constituant 1) sont les variables de controle du systéme. La détermination
des équilibres entre phases se fait par minimisation de I’enthalpie libre du systeme polyphasé

comme D’illustre la figure suivante.

Température

A ol
Composition Figure I-1 : Diagramme de phases et

| 1 1

énergies de Gibbs.

Energie de Gibbs

A
Y

o a + P B

A Composition B

La description thermodynamique d’un systéme ne se résume pas a son diagramme de
phases qui n’est qu’une cartographie des équilibres qui y surviennent. La caractérisation
compléte du systeme n’est établie qu’avec la description de toutes ses grandeurs

thermodynamiques. Cela est possible a partir de sa modélisation car celle-ci consiste



justement a décrire, pour toutes ses phases, 1’enthalpie libre qui contient toute 1’information
thermodynamique.

Selon la méthode CALPHAD, elle est réalisée grace a des formalismes mathématiques
a coefficients ajustables déterminés a partir d’informations expérimentales. La modélisation
s’effectue par une optimisation de ces parametres de sorte a obtenir la meilleure restitution
possible de 1’ensemble des informations expérimentales (diagramme de phases et données
thermodynamiques) prises en compte dans le calcul. Le résultat de la modélisation est ensuite
décrit par une banque qui contient, pour toutes les phases considérées, la déclaration du
modele utilisé ainsi que les valeurs numériques obtenues pour les différents coefficients.
L’organigramme de la Figure I-2 décrit la méthodologie a mettre en ceuvre pour modéliser un

systéme multiconstitués.

Théorie ._.{ Estimations < Expériences
Mécanigue ATD, calorimétrie,
quantique [FEM, pression de vapeur
Thermodynamigue v | Métallographie,
slatistique — 1 | Diffraction X, ...
: Modéles
g i
sg 3
S5 » NN
E> 8
S5e
o :
E .

Représentation
graphique

‘ Applications

Figure I-2 : Procédure de modélisation d'un systeme multiconstitué.

Les informations expérimentales peuvent se classer en deux catégories selon leur
nature, d'une part les informations concernant les grandeurs thermodynamiques et d'autre part

les informations purement diagrammatiques.



» Les grandeurs thermodynamiques
Ces grandeurs qu'elles soient partielles ou intégrales, sont directement liées a
l'enthalpie libre ou a sa composante enthalpique. Ce sont les informations les plus pertinentes

puisque ce sont celles qui sont modélisées :

- Les potentiels chimiques sont obtenus principalement par des techniques d'équilibres
en phase gazeuse (mesure de pression de vapeur, cellule d'effusion de Knudsen...) ou bien par
des techniques potentiométriques (mesures FEM de cellules électrolytiques a électrolytes

liquides ou solides).

- La calorimétrie permet d'obtenir les chaleurs spécifiques, les enthalpies de réaction et
de formation. Dans ce dernier cas, la mesure peut se faire soit par réaction directe ou alors par

dissolution.

> Les données diagrammatiques

Ces données proviennent des diagrammes de phases et traduisent des situations
d'équilibres entre phases. Ce type de données est généralement plus abondant que le
précédent. En effet, elles sont plus facilement accessibles expérimentalement. De plus leur
connaissance constitue I'objectif le plus fréquemment recherché en métallurgie générale.
Les techniques utilisées sont nombreuses. Les plus fréquemment rencontrées sont

- les mesures d'analyses thermiques (ATD, DSC ...)

- les mesures de résistivité ou de dilatométrie (ATM)

- les analyses métallographiques,

- les analyses microsondes,

- les analyses structurales (Rayons X, ...), ...

Les résultats des méthodes d’estimation par calculs ab-initio qui deviennent de plus en
plus nombreuses et fiables sont également pris en compte dans 1’optimisation. Ils sont
précieux car ils permettent d’obtenir des informations dans des situations pour lesquelles

I’expérience est rendue difficile voire impossible comme pour les états métastables.

Dans le cas de notre étude, nous avons utilisé¢ le module PARROT du logiciel Thermo-
Calc [85Sun] pour optimiser les paramétres ajustables a partir des informations considérées.

L'ajustement s'effectue par minimisation de 1’écart quadratique.



I1. Description thermodynamique des corps purs : SGTE

Contrairement a I’entropie, il n’existe pas d’échelle absolue pour les enthalpies. Il
convient donc de définir un état de référence dans la description de 1’enthalpie libre. Celui
couramment utilis¢ provient du formalisme développé par le S.G.T.E (Scientific Group
Thermodata Europe) qui recense et compile les descriptions thermodynamiques des corps
purs dans des bases de données telle que celle de Dinsdale [91Din] qui a été retenue dans cette
¢tude. Selon le SGTE, 1’état de référence not¢ SER (Standard Element Reference) d’un
constituant 7 est celui de son état standard, c'est a dire le corps pur i dans la structure de sa
phase stable sous la pression P = 10° Pa et a la température T = 298,15 K.

L’évolution avec la température de I’énergie de Gibbs ainsi référencée d’un élément 1

dans son état ¢ (stable ou métastable) est donnée par 1’équation :
Glgo =a+ bT + ¢T'InT + dT? + eT> +fT_1 + gT7 + hT ™ (1)

Notons que les changements d’états de référence (stabilité de réseaux) entre deux
phases @ et @’ peuvent s’exprimer par une équation du méme type mais se résumant

généralement a une variation linéaire :
G -GP =a+ bT 2)

Il existe par ailleurs des contributions additionnelles tenant compte de la pression
[44Mur] ou des effets magnétiques [78Hil] [76Ind] [81Ind] qui n’ont pas eu a étre pris en

compte ici.

II1. Les solutions désordonnées de substitution

C’est le cas dans notre étude des solutions solides (A1-FCC, A2-BCC, A3-HCP) ainsi
que du liquide L. L’énergie de Gibbs de ce type de phases s’exprime a partir de trois

contributions :

GP =TGP 4 idge | exgo 3)

ou ref G? est I’enthalpie libre de référence prenant en compte les corps purs pris avant

mélange et donnée par :

S GP =3 5 GP @)

1

et le terme de mélange idéal ldG¢ est donné par I’entropie de configuration idéale :



ldG(D =RT Z X lnxl- (5)
i
le terme d’excés “*G? sur lequel porte I’essentiel de la modélisation est décrit dans le cas

d’une solution binaire par un polyndme de Redlich-Kister [48Red] :

exG(p:xx] Z VL(p (x; xj)v (6)

ou VL(” est le parametre d’interaction binaire des 2 constituants dans la solution ¢ et dépend

du degré de développement v. Il est donné en fonction de la température par une équation du

type (1) mais s’exprime plus généralement de facon linéaire :

LY ="al + bl T (7)

Dans le cas de notre modélisation, 1’extrapolation du terme d’excés dans les solutions
ternaires a partir des descriptions binaires se fait par un modele de Muggianu [75Mug] qui,
lorsque celles-ci sont faites par un polyndme de Redlich-Kister, se raméne a :
ex ~¢Q _ Vi@ \%

GP =3 > xx; > LY (x; = x;) (8)
i j>i y=0
La prise en compte de paramétres d’interactions purement ternaires se traduit par

I’adjonction d’un terme donné suivant Hillert [8OHil] dans les cas les plus complexes par :

0 1
+ XX xp ( L?:j,k x; + L?j],k it L & XK) ©))
ou plus généralement par :

0
+ XX X ng,k (10)

Notons que dans le cas de la présente description, aucun parametre ternaire n’a été utilisé.

IV. Les solutions désordonnées avec ordre a courte distance : le modele des
espéces associées

Lorsque ’ordre a courte distance est présent dans une solution désordonnée a grande
distance, en particulier dans un liquide métallique, on peut imaginer la formation de
complexes steechiométriques dans la solution. Ces complexes, ou espéces associées, peuvent
étre un simple instrument mathématique de modélisation ou bien représenter de réelles entités
chimiquement stables. Ce modele a été développé par Sommer [78Som] et est basé¢ sur des

observations faites sur le liquide Al-Li dont I’enthalpie de mélange est donnée Figure I-3. On

10



y remarque une trés importante exothermicité et une évolution avec la composition

caractéristique appelée « V shape » centrée sur la composition de I’associ¢ Al;Li;.

. leH.mnlj)

Figure I-3 : Enthalpie de mélange a 973K du
liquide binaire (Al Li) selon Moser et al.| 88Mos].
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02 04 06 08 I
Fraction molaire Li

Enthalpie de mélange (

Le modele d’association s’appuie sur 1’hypothése de la formation de complexes

stoechiométriques C au sein d’une solution constituée des éléments A et B selon la réaction :

ou i et j sont les coefficients stoechiométriques (entiers positifs) du complexe ou espece
associée C.

Ainsi, au sein du liquide binaire formé initialement de n4 et nz moles d’especes A4 et B,
la formation de N¢ moles du complexe C entraine une évolution des nombres de moles
d’espéces monomeres qui deviennent N, et Nj telles que :

Ny=n4—iNc (12)

Np=ng—jNc (13)

Le nombre total de moles d’espéces en solution diminue donc puisque :
N=NA+NB+Nc<n=nA+nB=NA+NB+(i+])Nc (14)
N et n étant le nombre total de moles respectivement apres et avant la réaction d’association.

On définit alors les fractions molaires des espéces initialement contenues dans le
liquide par : X4+ xp=1 (15)

et nouvellement formées : yvatyptyc=1 (16)
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A partir des équations (12), (13), (15) et (16), il est aisé d’établir la relation entre les
compositions du bain considéré avant et apres 1’association, et qui traduit la conservation du
bilan maticre : Xa(yve+jyc) =xp(ya+tiyc) (17)

L’équilibre interne dans la solution (4, B, C) est traduit par la loi d’action de masse
relative a I’équilibre chimique (11) par :

C
7Y K(r)=exp(~ 0 (18)
rava) (rg yp)’ RT

ou ¥4, 7B et yc sont les coefficients d’activités de 4, B et C dépendant du modele de solution

adopté et AGC I’enthalpie libre de la réaction (11).
Cette ¢énergie de formation se décompose en termes enthalpique et entropique
constituant deux parameétres a déterminer lors de 1’optimisation :
AGE =AHC —TASC (19)
Les fractions molaires y4, yp et yc sont quant a elles calculées a partir des équations de

normation (Eq. 16), de bilan matiere (Eq. 17) et d’action de masse (Eq. 18).

Considérons a titre d’exemple le cas simple de la description idéale de la solution (4,
B, C) qui implique que 74 =5 =y =1 et ou le complexe C est formé suivant la réaction :

A+B S AB=C (20)
Il est alors possible d’exprimer simplement la fraction molaire d’espéces associées en

fonction de la composition initiale du bain et de la constante d’équilibre K :
2 2 21
J’CxAxB_yC(xA+xB+E)+xAxB=0 (21)

La Figure I-4 permet d’illustrer 1’évolution de la fraction d’associé y¢ avec une association de

plus en plus importante exprimée par des valeurs de K croissantes.
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Figure I-4 : Variation de la fraction d’especes complexes formées pour différentes
valeurs de la constante d’équilibre K.

Dans le mode¢le des especes associées, 1’énergie de Gibbs de la phase liquide s’obtient

par la somme des contributions de référence, de formation, d’idéalité et d’exces :
GL =G+ Jormg 4+ G 4 &g (22)

Dans le cas d’une solution binaire (4, B, 4;B;=C), I’énergie de Gibbs est alors donnée

en mole d’espéces formées par les termes suivants :

li Li .
"G = (XA Gyl +xp Gqu)(J/A +(@+j)yc +yp) (23)
formG =y AGC (24)
, C
MG =RTY yilny; (25)
i=A

C
CG= Yy L i) (26)

i=A j>i v=0

ot AG® est I’enthalpie libre de formation du complexe référencée aux constituants purs
liquides.
Notons que dans cette solution binaire contenant trois especes, le terme d’exces est

décrit par un modeéle d’extrapolation de type Redlich-Kister-Muggianu.

Dans le cas, comme dans cette étude, d’un liquide ternaire si¢ge d’une association sur
une seule de ses bordures binaires telle que (4, B, 4,8;/=C, D), I’énergie de Gibbs est obtenue

en étendant le concept précédent a la présence des 4 espéces dans la solution.
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V. Les composés : CEF (Compound Energy Formalism)

Ce formalisme dit également des « sous réseaux » est décrit en détail par Hillert
[01Hil] aussi bien que par Sundman [81Sun]. Il permet la description des propriétés
thermodynamiques de phases présentant un ordre a grande distance plus ou moins important
ce qui se traduit par I'utilisation de sous réseaux.

L’enthalpie libre de la phase ¢ est décrite dans ce formalisme par I’Eq. (3) avec les

termes suivants :

> 62 =362 T (27)
end
avec Gy =AGg +2.n° G (28)

1

et ol y; représente la fraction molaire du constituant i sur le sous réseau s dont le coefficient
stoechiométrique est n’ ; Aan 4 cst Denthalpie libre de formation de chaque composé

stoechiométrique possible dépendant des constituants présents sur chaque sous réseau ; G; tst

est I’énergie de Gibbs du constituant i dans son état standard.
» 4GP _pr Z n® Z yiny} (29)
s i
Le terme d’excés prenant en compte les interactions est décrit par un développement de

Redlich-Kister :

> GV =1y Y L 6l -y (30)
ex v=0
le symbole " ex " représente toutes les solutions binaires possibles sur le sous réseau s et

Y L9 leurs paramétres d’interaction.

Le CEF permet donc de décrire les phases totalement ordonnées telles que les
composés stoechiométriques aussi bien que les phases totalement désordonnées telles que les
solutions désordonnées de substitution sans ordre a courte distance. Il suffit alors dans ce
dernier cas de considérer un seul sous réseau et le CEF se raméne au modéle présenté au
paragraphe III. Les phases ordonnées sont traitées par la prise en compte de plusieurs sous
réseaux dont I’occupation par les especes (atomes, composés, ions, charges, lacunes) dépend
du type de phase considérée. Ce formalisme permet également de décrire les transitions de

types ordre/désordre.
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L’utilisation du CEF est présentée ci-apres au travers de deux exemples simples tirés

de notre étude.

V-1. Cas d’un composé stoechiométrique : Pt,Si
Cette phase est décrit par 2 sous réseaux de stoechiométrie correspondante et occupés
par une seule des deux especes : (Pt),(Si)

Son énergie de Gibbs (en J/mol at.) se raméne simplement a :

Pi,Si _ 2 rcc | 1 pram Pty Si
G =ZGp - + =G+ AGp X €2))
ou AG;,);?S? est ’enthalpie libre de formation du composé référencée a ses constituants dans

leurs états SER. C’est ce parameétre qui est a optimiser suivant une expression du type Eq. (1)
réduit a ses termes linéaires dans la plupart des cas. Notons que le symbole « : » est utilisé

pour distinguer les sous réseaux.

V-2. Cas du composé admettant un domaine d’homogénéité : DOy

Cette phase ordonnée de la bordure binaire Mo-Pt dont la stoechiométrie idéale est
donnée par MosPt est stable jusqu’a plus de 50 % at. Pt. Nous avons montré que son domaine
de solubilité coté Pt résulte d’une substitution simple de Pt sur le sous réseau du Mo. Cela se
traduit dans le CEF par les 2 sous réseaux suivants : (Mo,Pt);(Pt)

Son enthalpie libre suivant le CEF est donnée par :

DOyo _ BCC FCC ' DOy ' DOy
G™Y =xp10 Grro +xp G + Vg AGyy.pr + Ve AGp,.p,

+ RT (Vo (Vo) + vpr (3 ;) (32)

' 0, D09
+YMoYPt Lo, pr:pt

ou le symbole ‘ indique le premier sous réseau siege de 1’'unique interaction possible dans
cette description et qui est décrite ici de fagon réguliere par le paramétre OLf/ICO)}%t: p; qui est

. DOy, DOyg s .. . .
avec les deux termes de référence AG,, .p et AGp,.p; a optimiser suivant les termes

linéaires de I’Eq. (1).
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CHAPITRE 11

ETUDE THERMODYNAMIQUE
DU SYSTEME Pt-Si

Introduction

Les alliages Pt-Si présentent un intérét du point de vue des applications en raison
essentiellement de leur inertie chimique et de leur pouvoir thermoélectrique, et ce jusqu’a des
températures relativement élevées [07Cac, 05Sto, 03Vob, 00Sto]. Ainsi, il fut surprenant
qu’aucune modé¢lisation n’ait été disponible dans la littérature au début de cette étude en 2005.
I1 s’est donc avéré nécessaire d’établir une premicere modélisation de ce systéme qui constitue
I’une des trois bordures binaires du ternaire Mo-Pt-Si.

En ce qui concerne les données thermodynamiques, la bibliographie s’est avérée peu
fournie essentiellement du fait des difficultés expérimentales liées en grande partie a 1’effet
nocif de la volatilisation du silicium a hautes températures. Du point de vue des équilibres
entre phases, le systéme a été 1’objet d’une caractérisation relativement importante mais reste
controvers¢ dans la région riche en platine. En effet, deux versions du diagramme de phases
sont proposées dans la littérature. En conséquence, une investig ation expérimentale a été
entreprise afin de retenir la plus réaliste pour établir notre modélisation. Les résultats de cette
¢tude sont présentés dans ce chapitre.

Certaines informations expérimentales suggerent la présence d’ordre a courte distance
au sein du liquide. Ainsi, la mod¢lisation établie dans ce travail s’appuie sur une description
du liquide réalisée a partir d’'un modéle d’association. Le résultat obtenu est donné dans ce

chapitre comparativement a une description publiée trés récemment par Xu et al [07Xu].

17



I. Présentation du systéme Pt-Si

Dans ce paragraphe, nous établissons un état des lieux des différentes informations
expérimentales aussi bien diagrammatiques que thermodynamiques afin d’en faire une
sélection critique qui devra étre prise en compte dans 1’établissement de la modélisation de ce

systeme.

I-1. Le diagramme de phases dans la littérature

La principale compilation du systéeme Pt-Si a été réalisée par Tanner et Okamoto
[91Tan]. Le diagramme de phases basé sur les travaux de [36Vor, 60Sch, 64Goh, 69Gol,
78Ram et 85Maj] et proposé par [91Tan] est représenté sur la Figure I1-1.
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{3 \.\\\
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o | |
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o te0o! 3
, i
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Figure lI-1 : Le diagramme de phases Pt-Si d’apres [91Tan].

Les équilibres entre phases rencontrés sont caractéristiques d’un systéme a tendance
attractive avec la présence de nombreux composés intermédiaires et une stabilité du liquide

importante. Les cinq composés intermétalliques sont stoechiométriques et parmi eux, trois
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(Pt12Sis, Pt3Si, Pt,Si) présentent une transformation polymorphique. Les variétés de basses et

hautes températures sont notées respectivement o et 3.

La solution solide (Pt) présente une faible solubilit¢ mesurée par Voronov [36Vor] a
1,4 % at. Si a 830°C. Celle de la solution terminale (Si) est négligeable.

Les températures des liquidus ainsi que les trois équilibres eutectiques ont également
¢été déterminés par Voronov [36Vor] par le biais de 1’analyse thermique.

Le Tableau II-1 regroupe les structures cristallographiques pour les différentes phases

stables du systéme.

Phase | %oat.Si | (N0 | despace | Swakiomberiehs | Protope | Ref
(Pt) 0 cF4 Fm-3m Al Cu [03Grz]
BPt3Si 25 oP16 Pnma DOy Fe;C [78Ram]
oPt;Si 25 mC16 C12/ml1 - GePt; [64Goh]
BPt12Sis 294 tI34 [4/m - Nij,Ps [78Ram]
aPt,Sis | 294 P68 P4/m ; Pt,Sis | [85Maj]
BPLSI | 33,3 hP9 P-62m c22 Fe,P | [78Ram]
oPt,Si 33,3 tl6 [4/mmm L'2, ThH, [78Ram]
PtsSis 45,4 mP22 P12;/ml - Pt¢Sis [86Gas]
PtSi 50 oP8 Pnma B31 FeAs [73Gra]
(Si) 100 cF8 Fd-3m A4 C (diamant) | [04Koz]

Tableau II-1 : Les phases stables du systeme Pt-Si d’apres [91Tan].

Le composé Pt3Si a été découvert par Schubert et al. [60Sch]. Dans leur travail, deux
transformations polymorphiques ont été mises en évidence, aPt;Si <> BPt;Si et aPt;Si <«
vyPt3Si respectivement a 775 et 360°C. Plus tard, Ram et Bhan [78Ram] ont montré que la
forme haute température yPt3Si apparaissait en raison de la présence d’impuretés. Seule
I’existence des variétés aPt;Si et BPt;Si a pu étre confirmée. Le type de réaction conduisant a
la disparition de ce composé ainsi que sa température n’ont pas été caractérisés de facon
précise et restent incertains.

En remplacement de la phase PtsSi, présente sur le diagramme initial de Voronov
[36Vor], Gohle et Schubert [64Goh] ont proposé I’existence de la phase Pt;Si;. Plus tard, ces
deux phases ont été identifiées par Gold et Schubert [69Gol] comme un composé unique de
formule Pt;,Sis. Cette phase présenterait une transformation polymorphe aPt;,Sis <> BPt;,Sis

a 280 °C.
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Les deux composés PtSi et Pt,Si sont les plus stables du systéme. Ils fondent de fagon
congruente respectivement a 1229 °C et 1100 °C. La phase Pt;Si présente a 695 °C une
transition allotropique BPt,Si <> aPt,Si.

Le composé PtsSis a été mentionné par Gohle et Schubert [64Goh] et son existence a
¢té confirmée beaucoup plus tard par Majni et al. [84Maj]. Il se forme par la réaction
péritectoide entre PtSi et BPt,Si a la température de 975 °C.

En 1993, Massara et Feschotte [93Mas] ont publié¢ une révision des équilibres entre
phases du systeme et plus particuliérement pour la région riche en Pt. Ils se sont basés pour
cela sur la caractérisation par ATD, DRX et analyse microsonde de nombreux échantillons

recuits entre 600 et 900 °C. Le diagramme proposé par ces auteurs est donné Figure 11-2.

1 800 1 | | |
1600 - -
L
~ 1400 1
®) .
s PtS
= BPLSI !
5 1200 - .
5 i)
N0 -
£ 1000 _ (py A :
@ -~ ( )
= Pt,Si,
800 + Pt,.Si— | [ BPt,,Si; -
i .
Pt38| -~ | — O.Ptﬁ,SIS
soo- PP | [T 5.8 i
PLSL =TTl 1T 2%
|

| | |
0 0.2 04 0.6 0.8 1.0
Fraction molaire Si

Figure II-2 : Le diagramme de phases Pt-Si proposé par [93Mas].

En comparaison avec le diagramme proposé par [91Tan] (Fig. II-1), cette nouvelle
version révele des différences significatives concernant les relations entre phases. Dans
I’intervalle situé entre 20 et 32 % at. Si, trois nouveaux siliciures ont été identifiés avec des
stoechiométries correspondant a Pt;sSi;7 (21,9 % at. Si), PtsSi, (28,6 % at. Si), et Pt;7Sig (32 %
at. Si). Ce dernier composé présentant une transformation allotropique aPt;;Sig <> BPt;;7Sig a

770 °C. Concernant le composé PtsSis, il disparait par réaction péritectique (PtsSis <> Liquide

20



+ PtSi) a 1019 °C, en désaccord avec la version de [91Tan], ou cette phase est moins stable et
disparait par réaction péritectoide (Pt¢Sis <> PtSi + BPt,Si). On peut noter également que le

composé Pt;,Sis n’apparait plus dans cette nouvelle version.

Réaction Type T (°C) X (Liq) Réf.
(% at. Si)
L o PiSi - (i Eutect 979 67,7 [91Tan]
< PtSi+ (8D utectique 978 67,7 | [93Mas]
Lo P c t 1229 [91Tan]
I ongruente 1238 [93Mas]
L o BpLs c t 1100 [91Tan]
< PP&SI ongruente 1118 [93Mas]
L « (Pt) + BP&:Si Eutecti 830 23 [91Tan]
I < (PO +PPLSI utectique 851 23 [93Mas]
PL,Si <> aPL,Si Polymorph 695 [91Tan]
PPLST = aPLSI 07ymorphe 745 [93Mas]
Pt;Si <> aPL:Si Polymorph 360 91 Tan]
PPLST = aPLS 07ymorphe 440 [93Mas]
L < BPt,Si + PtSi Eutectique 983 39
L + BPt1Sis <> BPt3Si Péritectique ? ?
I L + BPt,Si <> BPt5Sis Péritectique 986 28.5 [91Tan]
BPt,Si + PtSi <> PtsSis Péritectoide 975
BPt;5Sis <> aPt;,Sis Polymorphe 280
L + PtSi <> PtsSis Péritectique 1023 40
L < PtcSis + BPt,Si Eutectique 995 38,5
L+ BPt,Si < BPt;7Sig Péritectique 1003 28,6
I L +BPt,7Sig <> BPt3Si Péritectique 876 23,8 [93Mas]
BPt;;Sig <> aPt;7Sig Polymorphe 770
BPt;;Sig +pPt3Si <> PtsSi, Eutectoide 870
(Pt) + BPthl > Ptszi7 Eutectoide 842

Tableau II-2 : Les réactions invariantes du systeme Pt-Si d’apres [91Tan] et [93Mas].
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Toutes les informations relatives aux différents invariants issus des deux versions sont
rassemblées dans le Tableau I-2. Les équilibres y sont rassemblés en trois blocs suivant qu’ils

dérivent d’une version, d’une autre ou des deux.

Devant I’incohérence de ces deux versions du coté riche en platine en particulier, des
analyses complémentaires sont apparues nécessaires et une étude expérimentale a été
entreprise afin de valider le diagramme de phases a retenir pour établir notre description

thermodynamique de ce systéme.

I-2. Etude expérimentale des équilibres entre phases réalisée dans ce travail

Cette étude n’a visé qu’a vérifier la partie controversée du diagramme, c'est-a-dire
celle riche en Pt. Pour ce faire, les trois compositions Pt; xSix avec X =20 ; 27 et 29,5 % at.
ont été sélectionnées. Les métaux purs utilisés ont été :

s Pt — Chempur (99,9 %), Fil (diamétre 0,1mm)

¢ Si — Chempur (99,999 %), Poudre (@ = 325mesh)

Les 3 alliages synthétisés au four a induction hautes fréquences ont été recuits une
semaine a 850 °C puis refroidis progressivement jusqu’a I’ambiante en 3 semaines dans le but
d’obtenir les phases d’équilibre de basses températures. Ils ont ensuite été caractérisés par
DSC suivant 3 cycles successifs de chauffage/refroidissement avec une vitesse de balayage de
+ 2 K/min.

Le thermogramme obtenus pour I’alliage X = 20 % at. Si est représenté Figure II-3.
On peut y observer a travers sa réversibilité qu’une transformation d’équilibre se produit a
environ 445 °C. On remarque également la forme du pic endothermique caractéristique d’une
réaction invariante.

A la Figure I1I-4 sont rassemblées les courbes normalisées en masse qui ont été
obtenues au chauffage pour les 3 compositions étudiées. On retrouve sur chacune d’elles a la
méme température d’environ 445 °C la présence du pic endothermique ce qui confirme le
caractére invariant de la réaction observée. On peut également noter que 1’intensité maximale

du pic de transformation est proche de la composition de Pt;Si.
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Figure II-3 : Thermogramme obtenu pour 3 cycles successifs sur l’alliage X =20 % at. S.
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Figure II-4 : Thermogrammes obtenus au chauffage (+ 2 K/min) pour les 3 alliages étudiés.

Afin d’identifier la nature des phases présentes de part et d’autre des invariants
observés par DSC, les 3 alliages ont été caractérisés par DRX sur poudre en fonction de la

température depuis I’ambiante jusqu’a 800 °C avec un pas de 10 °C. A titre d’exemples, les
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clichés obtenus a 440 °C et 450 °C pour les alliages X(Si) = 20 et 27 % at. et a ’ambiante
pour X(S1) =29,5 % at. sont donnés a I’annexe II (Fig. A-II-1, 2 et 3).

De plus, des analyses microsonde ont également été pratiquées sur les trois
¢échantillons. Les micrographies sont données ¢galement a I’annexe II (Fig. A-11-4, 5 et 6).

L’ensemble des résultats obtenus est résumé dans le Tableau 11-3.

Composition visée (% at. Si)
TCO 20 27 29,5
800 BPt;Si BPt;Si
T + + Pt,Si5
450 (Pt) Pt,Si5
440 aPt;Si aPt;Si
T + + Pt128i5
20 (Pt) Pt1,Sis
Phase | %at. Si | Phase | %at. Si | Phase | %at. Si
Compositions - - -
despphases oPt;Si | 25,7 | aPtsSi | 25,9 | oPt;3Si ?
20°C (Pt) 0,8 Pt,Si5 30,4 Pt,Si5 30,1

Tableau I1-3 : Résultats des analyses DRX et microsonde

Les principales conclusions pouvant étre tirées de cette étude expérimentale peuvent
étre résumées comme suit :
- La phase de type Pt;sSi; n’est pas observée et la solution terminale de Pt est en équilibre
avec le composé Pt3Si conformément a [91Tan] ;
- La phase de type PtsSi; n’est pas observée et le composé Pt3Si est en équilibre avec Pt;,Sis
conformément a [91Tan] ;
- Contrairement a [91Tan], aucune transition o <> 3 du composé Pt;,Sis n’est observable
entre I’ambiante et 800 °C ;
- Le composé Pt;Si présente une température de transition allotropique proche de 445 °C
conformément a [93Mas] ;
- Les effets thermiques observés par DSC a 445 °C correspondent aux 2 réactions invariantes
engendrées par la transition o <> 3 de Pt3Si avec la solution terminale (Pt) d’une part et le
composé Pt;»Sis d’autre part. On notera que bien que 1’analyse DRX sur I’alliage X =29,5 %
at. Si n’ait pas permis de mettre en évidence le composé Pt3Si présent en trop faible quantité,
I’effet thermique observable sur sa courbe DSC ainsi que les quelques traces relevées a la

microsonde (Fig. A-11-6) confirment cette dernie¢re conclusion.
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En conclusion, puisque les composés signalés par [93Mas] n’ont pas été mis en
évidence par notre étude expérimentale, c’est la version des équilibres entre phases proposée
par [91Tan] que nous avons retenue. Il est possible que ces phases aient été stabilisées par la
présence d’impureté dans les alliages de ces auteurs.

Ainsi, les réactions invariantes qui seront prises en compte dans notre modélisation
sont celles des blocs I et II du Tab. II-2. En ce qui concerne les réactions communes aux deux
versions (bloc I), nous avons privilégié les données proposées par [93Mas] qui sont issues de
mesures d’ATD trés nombreuses et cohérentes a la fois.

Il en va de méme pour les données liquidus fournies par [93Mas] qui sont en bon
accord avec celles proposées par [91Tan]. Elles seront toutes considérées dans notre

optimisation et leur restitution est présentée au paragraphe suivant.

I-3. Les données thermodynamiques

Le travail de Topor et Kleppa [86Top] constitue la seule source de données
thermodynamiques expérimentales disponible sur ce systéme. Ces auteurs ont déterminé des
valeurs d’enthalpies de mélange du liquide a 1400 K par deux méthodes différentes (mélange
et dissolution). Cette température constituant la limite acceptable pour éviter les problémes
liés a la volatilisation du Si, ils n’ont eu acceés pour se situer dans le domaine monophasé du
liquide qu’a deux domaines restreints de compositions. Les résultats obtenus par ces deux
méthodes sont présentés a la Figure I-5 ou la courbe en pointillés représente schématiquement
I’allure globale obtenue. On peut noter des valeurs d’enthalpies fortement négatives
caractéristiques d’un comportement tres attractif au sein du liquide et responsable d’un ordre a
courte distance comme dans le cas de systtme du méme type tels que Pd-Si et Ni-Si par

exemple [80Ber, 76Pet].
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Figure I1-5 : Enthalpies de mélange de la Figure II-6 : Enthalpies de formation
phase liquide mesurées par [86Top]. standards de composés Pt-Si.

Ces auteurs ont également déterminé les enthalpies de formation standard des deux

composés a fusion congruente :
R AH?, (PtSi) = —59,4 kJ/mol
& AH?, (BPt5Si) = —61,7 kJ/mol

Ces valeurs sont données Figure II-6 comparativement a des estimations proposées par
différents auteurs [62Sea, 73Cha, 81Nie, 84Pas]. On peut noter une forte dispersion des
valeurs calculées par rapport aux données expérimentales. Cependant, tous ces auteurs
montrent que la stabilit¢ maximale a basse température est obtenue pour le composé PtSi

contrairement aux mesures de [86Top].

I1. Modélisation thermodynamique

I1I-1. La modélisation proposée par [07Xu]

Lorsque nous avons établi la modélisation du systéme Pt-Si, aucune étude de ce type
n’¢était disponible dans la littérature. Trés récemment, Xu et al [07Xu] ont publi¢ une
optimisation basée sur la description du systéme proposée par [93Mas] et le diagramme de
phases obtenu est donné Figure II-7. Ces auteurs ont abouti a une description du systéme
assurant une bonne prise en compte des données expérimentales relatives aux invariants (Tab.

[1-4) ou au liquidus (Fig. II-8).
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Figure II-7 : Diagramme de phases Pt-Si calculé d’apres la modélisation de [07Xu].
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Figure II-8 : Liquidus Pt-Si calculé d’apres la modélisation de [07Xu].
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Réaction T (°C) X (Lig Ref.
(% at. Si)

L o PISi + (Si) - o | o
978 67,7 [93Mas]
. 1232 [07Xu]
L < PtSi 1238 [93Mas]
_ 1105 [07Xu]
. L & BPt;Si 1118 [93Mas]
L < (Pt) + pPt;Si il o .
851 23 [93Mas]
' ‘ 745 [07Xu]
BPLSi <> aPLSi 745 [93Mas]
| ' 440 [07Xu]
PPt3Si < aPt3Si 440 [93Mas]
L + PtSi <> PtSis o o .
1023 40 [93Mas]
. . 1008 39,1 [07Xu]
L < PteSis + BPt,Si 995 38,5 [93Mas]
L+ BPt,Si <> BPt;;Sig 1094 o .
1003 28,6 [93Mas]
m CBPtSis o BPLS: 874 23,5 [07Xu]
876 23,8 | [93Mas]
| ‘ 770 [07Xu]
BPt17Sis <> aPti7Sis 770 [93Mas]
| | . 870 [07Xu]
BPt7Sig +BPt3Si <> PtsSi, 870 [93Mas]
(Pt) + BPt:Si > PtysSiy o o
842 [93Mas]

Tableau 11-4 : Comparaison pour les différents invariants entre les données expérimentales
et celles calculées dans la modélisation établie par [07Xu].

Enthalpie de formation (kJ/mol at.)
Composés
[86Top] [07Xu] A
PtSi -59.4 -65,9 -6,5
BPt,Si -61,7 -57,8 3,9
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Tableau II-5 : Enthalpies de formation standards expérimentales et calculées [07Xu].



Il en va de méme pour la restitution des enthalpies de formation des composés (Tab.

I1-5) ou des enthalpies de mélange du liquide (Fig. II-9).

0 l 1 l 1 6 1 l | 1
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E X ] T=1400K B
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o n - [14]
g 0 . g ® 0l [07Liu] i
= 2
E -60- A B 8 -1 - —
-70- &3 - i -
'80 T T T T '3 T T T T
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Fraction molaire Si Fraction molaire Si

Figure II-9 : Enthalpie de mélange de la phase Figure II-10 : Entropies de mélange de la
liquide calculée a 1400 K par [07Xu]. phase liquide calculée a 1400 K par [07Xu].

Dans cette modélisation, la phase liquide est considérée comme une solution
totalement désordonnée et est décrite par un modele de Redlich-Kister dont les parameétres
sont donnés dans le Tableau II-6. On remarque que par l’utilisation de ce modele, 8
coefficients (4 enthalpiques et 4 entropiques) sont nécessaires pour décrire le liquide. Ce
nombre ¢levé de termes montre bien I’inadéquation du modele utilisé avec le comportement
du liquide Pt-Si caractéris¢ par la présence d’ordre a courte distance. L’utilisation d’un
développement polynomial de Redlich-Kister trop poussé peut conduire a des grandeurs

thermodynamiques peu fiables d’un point de vue du sens physique.

Ainsi la description de [07Xu] ne considére pas de chaleur spécifique d’exces et les
grandeurs de mélange enthalpiques (Fig. II-9) et entropiques (Fig. II-10) restent
indépendantes de la température. Cela est particuliérement génant ici puisque ’entropie de
mélange obtenue est négative (Fig. I1I-10) et entraine ainsi une déstabilisation du liquide avec
la température. On constate également (Fig. II-11) un écart trés important par rapport a la loi
de Raoult pour le liquide riche en Pt et qui traduit un comportement répulsif assez paradoxal
dans un liquide de ce type. De plus, si I’enthalpie est fixée par les données expérimentales de

[86Top], des contraintes doivent étre imposées aux termes entropiques afin d’éviter les
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instabilités de la solution engendrant des démixtions méme métastables comme celle tracée

Figure I1-12.

Modgele Paramétres Coefficients (J/mol)
0% si -285834,4 +32,7147 T
Solution .
désordonnée Lpr,si - 110230,1 + 16,3448 T
(PL,S1) 2k & 99818,6 - 27,7400 T

Redlich-Kister
s 111425,5 - 24,8278 T

Tableau II-6 : Description du liquide utilisée par [07Xu].

1.0 L 1200 . .
0.9+ T=1400K i
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| | L
ot O 800 -
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;g 0.5 py Si + & 600- .
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E 0.4 - - %
0.3 I R AT i
02 i 200 - -
0.1 -
0 T T T T 0 T T T T T
0 0.2 04 0.6 0.8 1.0 0 005 010 0.15 0.20 0.25 0.30
Fraction molaire Si Fraction molaire Si

Figure II-11 : Activités en Pt et Si de la phase  Figure II-12 : Lacune de démixtion métastable de
liquide calculées a 1400 K par [07Xu]. la phase liquide obtenue par [07Xu].

II-2. La modélisation établie dans ce travail [08Ben]

Dans la description que nous avons ¢établie et que nous présentons dans ce qui suit, le
liquide est décrit par un modéle d’association dont le principe a été présenté au chapitre
précédent. Ce modele est particulierement adapté a la description des solutions présentant un
ordre a courte distance.

Plusieurs raisons nous ont amené a considérer un tel comportement du liquide Pt-Si.
Ainsi, sur le diagramme de phases (Fig. II-1), on observe du c6té Pt un eutectique profond

traduisant une importante stabilité du liquide a basse température. Cela apparait également sur
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I’enthalpie de mélange de la phase (Fig. II-5) avec des valeurs fortement exothermiques signe
d’une importante tendance attractive. De plus, on observe grace a la courbe en pointillés sur
cette méme figure une forme dite en « V » caractéristique des liquides associés. Enfin, il
existe une importante similitude de ce systéme avec Pd-Si connu pour son aptitude a former
des amorphes et dont I’ordre a courte distance dans le liquide est avéré [80Ber].

Dans le modéle d’association, il est nécessaire de fixer la composition de I’espece
associée. Elle est proche de celle de I’extremum enthalpique du liquide ou d’autres propriétés
tels que la viscosité par exemple. Elle correspond généralement a des phases cristallines qui
peuvent €tre stables ou métastables. Il est également possible de rencontrer plusieurs types
d’associations différentes. Il apparait ainsi difficile au vu de ces critéres de déterminer la
nature exacte de I’association. Les méthodes les plus pertinentes pour caractériser 1’ordre a
courte distance au sein du liquide sont celles liées a son étude structurale (DRX, Neutrons).
Cependant, aucune étude de ce type n’a été relevée dans la littérature pour le systeme Pt-Si.

Nous avons donc envisagé et testé plusieurs stoechiométries différentes dans le
domaine de composition compris entre Pt,Si (33 % at. Si) et PtSi (50 % at. Si). La
composition optimale s’est avérée correspondre a 1’associé Pt3Si, (40 % at. Si).

Les paramétres relatifs a la description du liquide utilisés dans ce travail [08Ben] sont
listés dans le tableau suivant. Le nombre relativement restreint de coefficients nécessaires, en
I’occurrence trois, révele une bonne cohérence quand au choix fait pour le modele d’associé

de composition Pt;Si,.

Modele Parameétres Coefficients (J/mol)
AGT13502 -301831
Associé
0,L _0,L
Pl3Si2,Pt a LPt}Siz,Si - 244364
Pt3S1, 0L
LPy,si - 183094

Tableau I1-7 : Description du liquide établie dans cette étude [08Ben].

La Figure II-13 montre la bonne cohérence des enthalpies de mélange calculées

[08Ben] pour le liquide avec les valeurs expérimentales de Topor et Kleppa [86Top].
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Figure II-13 : Enthalpie de mélange du Figure II-14 : Entropies de mélange du
liquide calculée a 1400 K dans ce travail liquide idéale et calculée a 1400 K dans ce
[08Ben]. travail [08Ben].

On peut remarquer Figure II-14 que ’entropie de mélange dans notre description reste
positive du fait d’une faible entropie d’exces de mise en ordre ce qui assure une stabilisation
du liquide avec la température. La Figure II-15 montre bien le caractére attractif de la solution

dans tout le domaine de composition.

La Figure II-16 qui donne a 1400 K I’évolution des espeéces présentes dans le liquide
en fonction de sa composition permet de montrer que le liquide Pt-Si peut étre décrit par une
association relativement faible. En effet, la fraction d’espéces associées n’exceéde pas 1/3 au

maximum pour une composition proche de 33 % at. Si.

Bien que les coefficients (Tab. I1-6) utilisés soient indépendants de la température, le
modele permet de rendre en compte d’une chaleur spécifique d’exces traduisant la disparition
de I’ordre a courte distance avec la température. On obtient ainsi une évolution de la partition
enthalpie/entropie due principalement a I’augmentation de ’entropie de mélange lorsque la

température croit (Fig. II-17 et II-18).

32



1.0

0.9+
0.8
0.7
0.6
0.5+
0.4+
0.3
0.2+

Activités

0.1

Pt

T=1400K

T

0.2

T

I T
0.4 0.6 0.8

Fraction molaire Si

1.0
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Figure II-17 : Enthalpie de mélange du
liquide calculées a 2 températures [08Ben].
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Figure 1I-16 : Distribution des espéces au sein
du liquide calculée a 1400 K [08Ben].
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Figure II-18 : Entropie de mélange du
liquide calculée a 2 températures [08Ben].

Le Tableau II-8 rassemble les descriptions utilisées pour les différentes phases du

systeme Pt-Si ainsi que les paramétres optimisés. On remarquera qu’aucune solubilité n’a été

prise en compte dans le cas de la solution terminale de Si. Notons que les noms des phases

donnés dans ce tableau sont ceux qui seront utilisés dans la banque ternaire.
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Phases Modgeles Noms | Parameétres | Coefficients (J/mol)
: 0 Al
(Pt) (Pt,Si) Al Lpy s -197200
oP:Si | (Poss(Sidoas | aPtsSi | Gora™ | -47000 - 4,4008 T
, . : PP Si
BPthl (Pt)0,75(81)0.25 BPt3Sl GPt'Si -46000 - 5,7935 T
Pt12Sis | (Pt)o.7050(S1)0.2041 | Pt12Sis G£;1§f15 -55371-4,8245T
aPtSi | (Pt)o.s667(Si)03333 | 0PtoSi Ggigzl.Si -62667 - 3,7838 T
. . . PPty Si
BPtle (Pt)0.6667(S1)0.3333 BPtle GPt:Si -61667 -4,7661 T
PteSis | (POosssa(Sidoasss | PleSis | Gpoo's | -66500-3,556 T
PtSi (Pt)o.s(Si)oss PtSi | GROL | -67251,5-3,9503 T
(Si) Si A4 - -

Les enthalpies de formation standards obtenues pour les composés PtSi et Pt,Si sont
comparées dans le tableau II-9 aux données expérimentales de Topor et Kleppa [86Top].
Notons que I’écart le plus important enregistré sur le composé PtSi provient de la contrainte
de stabilit¢ maximale imposée a cette phase conformément aux informations issues des

calculs de [62Sea, 73Cha, 81Nie, 84Pas]. La Figure II-19 représente la stabilité a basse

température ainsi obtenue.

Tableau 11-9 : Enthalpies de formation standards expérimentales et calculées [08Ben].

Tableau 1I-8 : Description des phases solides [08Ben].

Enthalpie de formation (kJ/mol at.)
Composés
[86Top] [08Ben] A
PtSi -59.4 -67,2 -7,8
BPt,Si -61,7 -62,7 -1
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La bonne cohérence obtenue par la présente modélisation du systeme Pt-Si en ce qui
concerne 1’ensemble des informations expérimentales diagrammatiques considérées peut étre
observée a partir du diagramme de phases calculé (Fig. 1I-20 et 21) et par le tableau

comparatif pour les différentes situations invariantes (Tab. II-10).
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0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Fraction molaire Si

Figure 1I-20 : Diagramme de phases Pt-Si modélisé dans cette étude [08Ben].
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Figure II-21 : Liquidus Pt-Si modeélisé dans cette étude [08Ben].

Réaction e SEHD e
(% at. Si)
L pisi (S 977 656  [08Ben]
978 677  [93Mas]
, 1236 [08Ben]
L Pt 1238 [93Mas]
. 1118 [08Ben]
L < PPuSI 1118 [93Mas]
L o (Pt) + BPG:Si 850 [08Ben]
851 23 [93Mas]
. . 745 [08Ben]
BPt,Si < aPt,Si 745 (93Mas]
, , 445 [08Ben]
BPt3Si < aPt;Si 445 (08Ben]
Lo prosi - P 982 396 [08Ben]
983 39 [91Tan]
11 . . 902 240  [08Ben]
L + Pt;,S15 <> BPthl 9 o
L BPLSE o PLSH 987 271 [08Ben]
986 285 [91Tan]
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975 [08Ben]

. + . .
BPSi + PtSi <> PteSis 975 [91Tan]

Tableau II-10 : Comparaison pour les différents invariants entre les données expérimentales
et celles calculées dans la présente modélisation [08Ben].

Conclusion

L’étude expérimentale par diffraction des rayons X, analyse thermique différentielle et
analyse réalisée dans ce travail sur quelques alliages riches en Pt a permis de confirmer le
diagramme de phases compilé par Tanner [91Tan]. A partir de cette version des équilibres
entre phases et des données thermodynamiques obtenus par [86Top], une nouvelle
optimisation du systéme Pt-Si a été réalisée. Elle est basée sur une description du liquide faite
a partir d’un modele d’association de composition Pt3Si; qui permet de prendre en compte
I’existence d’ordre a courte distance.

La comparaison des résultats de cette modélisation avec ceux proposés par [07Xu] a
montré 1’intérét de ce modele. Bien que la prise en compte des différentes informations
expérimentales soit tout a fait comparable dans les deux cas, la description établie ici permet
d’espérer une bonne extrapolation dans le systéme ternaire Mo-Pt-Si. Ceci en particulier pour
le comportement du liquide aux hautes températures rendu nécessaire par la présence du métal

réfractaire Mo.
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Annexe chapitre I1
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Figure A-II-1 : Clichés DRX obtenus a 2 températures sur [’alliage X(Si)=20 % at.

(Longueur d’onde KALPHA Cu).
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Figure A-1I-2 : Clichés DRX obtenus a 2 températures sur [’alliage X(Si)=27 % at.
(Longueur d’onde KALPHA Cu).
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Figure A-11-3 : Cliché DRX obtenu a température ambiante sur [’alliage X(Si)=29,5 % at.
(Longueur d’onde KALPHA Cu).

(Po)
at. %

Si Pt
0,87 99,13
1,01 98,99
0,55 99,45
0,81 99,19

Pt;Si
at. %

Si Pt
25,73 74,26
25,50 74,49
25,99 74,00
25,44 74,55
25,73 74,26

50. pm

Figure A-11-4 : Analyse microsonde sur l’alliage X(Si)=20 % at.
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PtuSis

at. %

Si Pt
30,31 69,68
30,33 69,66
30,60 69,39
30,41 69, 59

Pt;Si
at. %

Si Pt
25,88 74,11
26,21 73,78
25,70 74,29
25,76 74,23
26,02 73,97
25,90 74,09
25,88 74,11
26,21 73,78
25,70 74,29
25,91 74,09

Figure A-1I-5 : Analyse microsonde sur [’alliage X(Si)=27 % at.
Pt4,Sis
at. %

Si Pt
29,95 70,04
30,14 69,86
30,11 69,89
30,06 69.94

Pt;Si

Au niveau des
fissures

Figure A-11-6 : Analyse microsonde sur [’alliage X(Si)=29,5 % at.
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CHAPITRE III

ETUDE THERMODYNAMIQUE
DU SYSTEME Mo-Pt

Introduction

La version du diagramme de phases Mo-Pt qui est a été retenue dans ce travail est
celle proposée par la compilation de Brewer et Lamoreaux [80Bre]. Une étude expérimentale
des équilibres entre phases a été réalisée afin de la valider et la compléter. Ce systéme n’ayant
fait I’objet d’aucune étude des grandeurs thermodynamiques, des mesures d’enthalpies de
formation ont été réalisées ainsi qu’une étude structurale des différents intermétalliques.
Basée sur I’ensemble de ces informations, une mod¢lisation du systéme est proposée ici pour

la premiere fois.
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I. Revue Bibliographique du systeme Mo-Pt

I-1. Le diagramme de phases

Le premier diagramme de phases du systeme Mo-Pt (Fig. III-1) a été compilé par
Elliot [65EIl] en se basant sur les travaux de [54Rau], [S8Nis], [S9Nis], [S9Knal], [S9Kna2]
et [60Kim]. En plus des solutions solides terminales (Mo) et (Pt), le systéeme présente une
solution solide intermédiaire ¢ de structure HCP et une autre o identifiée comme une
surstructure de FCC. On observe déja la fusion congruente de ¢ donnée par des mesures au
pyrometre optique a ~ 2000 °C par [58Nis] ou 2200 °C par [60Kim]. On trouve également les
réactions eutectique et péritectique de € avec respectivement les solutions terminales (Mo) et
(Pt).

WEIGHT PER CENT PLATINUM

20 40 60 TO a0 20
2800 | A ] i ] i i _|_ L ]

2400

200!:!*I
?
€ Figure IlI-1 : Diagramme de phases Mo-Pt
= 1800 selon [65Ell].
3

1200

800

b e —— e e

400

\ |
20 40 60 1] 100
ATOMIC PER CENT PLATINUM Pt

To
=

Plus tard, d’autres phases stables (MoPt,, MoPt, &’ et MogPt) ont été identifiées par
[62Mei], [64Ro0], [64Mal] et [67Sel]. Ces résultats ont été confirmés par Ocken et Van Vucht
[680ck] par de diffraction aux rayons X, analyses métallographiques et analyses thermiques.
Ils ont ainsi proposé pour la premicre fois un diagramme de phases complet (Fig. I1I-2). On
notera que ces auteurs signalent bien que le domaine biphasé n-MoPt, + y-(Pt) n’est donné

qu’a titre de suggestion étant donné 1I’impossibilité de distinguer les deux phases par DRX.
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A partir de techniques expérimentales analogues a [680ck] mais aussi de résistivité et
de dureté, Fliikiger et al. [73Fli] ont montré que ce diagramme devait étre modifié¢ : la
stabilit¢ de la phase hexagonale partiellement ordonnée est plus €levée par rapport a celle
suggérée par [680ck]. Ainsi, [73Fli] ont présenté une nouvelle version du diagramme de

phases du systéme Mo-Pt jusqu’a 55 at.% Pt (Fig. l11-3).

(¢} T T T ' T T T v T
- Rayons X + [o monophasé
2500} Micrographies [° biphase ]
L a resistivite
i Figure IlI-3 : Diagramme
2000~ de phases Mo-Pt selon
[73Fli].
o
1500} AI516)
! 1280 +10
/ 185+05
L o L] L
1000 - L . L -
Mo 10 20

A partir de la synthése des travaux de [73Flii] et [680ck], Brewer et Lamoreaux
[80Bre] ont établi un diagramme de phases complet (Fig. II1-4) qui constitue la version
acceptée a I’heure actuelle et dont le Tableau III-1 donne les informations relatives aux
différents invariants. On notera les importantes incertitudes des températures invariantes qui
de plus, sont certainement sous estimées dans le cas des équilibres présents dans la partie
supérieure a 50 % at. Pt du diagramme. Il en va de méme dans ce domaine pour les limites de

phases qui n’ont fait I’objet d’aucunes caractérisations expérimentales.
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Figure I1l-4 : Le diagramme de phases du systeme Mo-Pt proposé par [80Bre].
: Composition des o
Invariant phases (% at. Pt) T (°C) Type
L < (Mo)+¢ 26 15 31 2080 £20  Eutectique
(Mo) + e ¢ 13 33 32 1880 +30 Péritectoide
(Mo) + €' <> MogPt 12 33 18,5 1780+20 Péritectoide
MogPt <> (Mo) + ¢’ 18,5 4 37 1280+20  Eutectoide
Lee 47 2175+ 20 Congruente
L+ee (Pt) 77 53 64 2020+ 20  Péritectique
(Pt) <> MoPt, 66,7 1800 +20 Congruente
(Pt) <> MoPt; + ¢ 55,5 58,5 48,5 1600+ 30  Eutectoide
€« MoPt, + &' 47 58 46 1475+ 20  Eutectoide
MoPt, + &' <> MoPt 59 42 49 1300 +£20  Péritectoide

Tableau I1I-1 : Equilibres invariants du systeme Mo-Pt [80Bre].

Les structures cristallographiques des phases stables du systéme sont rassemblées au
Tableau III-2. Notons que plusieurs nomenclatures ayant été utilisées pour décrire les

différentes phases, nous utiliserons par la suite celle issue de la désignation Strukturbericht.
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Une singularité¢ de ce systeme est que les deux phases Al5 et DOy possedent la méme
stoechiométrie idéale a 25 % at. Pt et qu’elles sont stabilisées de part et d’autre de cette

composition par un désordre structural particulierement important dans le cas de DOjo.

Phase| “piamson | drespace | Stnaktrberich | 0P| ReE | R
(Mo) cl2 Im-3m A2 W% [92Tsa] A2
MogPt cP8 Pm-3n Al5 Cr;Si [64R00] Al5
€ hP2 P63 /mmc A3 Mg [73Fli] A3
g’ hP8 P65 /mmc DOy9 Ni3Sn [73Fli] DOy9
MoPt- oP4 Pmma B19 AuCd [73Flii] B19
MoPt, oP16 Immm MoPt, | [680ck] MoPt,
(Pt) cF4 Fm-3m Al Cu [03Grz] Al

Tableau I1I-2 : Structures cristallographiques des phases stables du systéeme Mo-Pt [§0Bre].

I-2. Les données thermodynamiques

Aucune donnée thermodynamique n’a ¢ét¢ déterminée expérimentalement sur ce
systéme. Les seules informations disponibles dans la littérature concernent les estimations
d’enthalpies de formation obtenues par calcul ab-initio par [94Lu], [05Cur] et [08Hug]. Les
valeurs calculées aux stoechiométries idéales pour les phases B19 et MoPt, sont regroupées

ci-dessous.

. Enthalpie de formation (kJ/mol at.)
Composés
[94Lu] | [05Cur] [08Hug]
B19
50 % at. Pt -34,7 32,2
MOPtz
66.7 %at. pt| 0 -37.6 37,6

Tableau I11-3 : Enthalpies standards de formation obtenues par calculs ab-initio.

I1. Etude expérimentale effectuée dans ce travail

Nous présentons dans ce paragraphe les investigations expérimentales que nous avons
menées sur ce systeme dans le but de vérifier et/ou compléter les données issues de la

littérature.
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Tous les alliages utilisés dans cette partie ont été synthétisés a partir des ¢léments purs

sous forme de poudres de deux granulométries différentes (Tab. I11-4).

Elément Fournisseur Pureté Granulométrie
Type I Type 11
Mo Aldrich  999% ®<58um 1<®<2pum

Pt Chempur 999% ®<60um 0,2<d<1,8 um

Tableau I1I-4 : Caractéristiques des poudres utilisées.

II-1. Etude des équilibres entre phases entre 1200 et 1350 °C

Certaines données diagrammatiques obtenues dans le systéme ternaire nous sont
apparues incompatibles avec les équilibres proposés dans la littérature pour le systéme Mo-Pt
et nous ont donc conduit a réaliser cette étude.

Des recuits isothermes ont été effectués sur des échantillons préparés a partir de
poudres ¢lémentaires de type I (Tab. II1-4), compactées puis scellées sous vide secondaire
dans des ampoules de silices. A I’issue des maintiens isothermes prolongés suffisamment
longtemps pour atteindre 1’équilibre, les ampoules ont été trempées a 1’eau. Les phases
présentes dans les produits obtenus, ainsi que leurs compositions, ont ét¢ déterminées par
DRX sur poudre et analyse chimique par microsonde. Les résultats de ces analyses sont

regroupés dans le Tableau III-5 et représentés schématiquement Figure III-5.

W AlS DO,, O

m [99.1m |744e—1350

. +—1275

E m +—1200

Tempeérature (°C)

MoPt, Al
O

¥

% atomique de Pt

Figure I1I-5 : Domaines d’homogenéité des phases Mo-Pt selon cette étude.

48



CompoF,ition Composition

Recuit Ne° Visee Phases mesurée

(% at. Pt) (% at. Pt)
A2 4.8
1 10 AlS 18,5
Al5 19,0
2 20 DOy 35.6
3 25 36.6
4 30 36,7
5 35 DO9 41,4
1350 °C 6 40 44,1
~1 mois 7 45 49,2
8 50 543
DOy 545
? >3 MoPt, 60.2
10 60 63.9
11 65 MoPt, 68.6
MoPt, 69.1
12 70 A 74.4
A2 2.8
13 20 DOy 37.8
14 35 43,6
15 40 DO 433
16 45 B19 483
1275 °C 51,1
~15mois | 7 >0 DOy 61.8
MoPt, 51,1
18 55 pge
19 60 64.3
20 65 MoPt, 68.3
21 70 69,7
A2 1.0
22 20 DO 374
23 35 DOy 39.8
24 42.5 44.4
25 45 BI9 47,4
26 475 ‘g’g
1200 °C ol
~2 mois 27 50 B19 61:9
MoPt, 514
28 52.5 624
510
29 55 618
30 60 63.1
31 65 MoPt, 67.3

Tableau III-5 : Résultats des analyses DRX et microsondes.
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L’existence de tous les intermétalliques indiqués par [80Bre] ainsi que leurs structures
sont confirmées dans ce travail. L’étude des alliages Mo-Pt jusqu'a 40 % at. Pt confirme les
résultats expérimentaux déterminés par [73Flii] :

- a 1350°C, le domaine de stabilité de la phase A15 est étroit et se situe entre 18,5 et 19 % at.
Pt;

- entre 1200 et 1350°C, la solubilité du platine dans la solution solide terminale A2 est faible
et variede 1 % a 4,8 % at. de Pt ;

- la limite inférieure en Pt de DOyg est proche de 37 at. % dans le domaine de température

étudié.

Les nouvelles informations obtenues par cette é¢tude et qui divergent de la version de
[73Flii] peuvent se résumer comme suit :
- la limite supérieure en Pt de DO,y est proche de 52 at. % ;
- le composé¢ B19 ne disparait pas au chauffage par réaction péritectoide mais de fagon
congruente avec DO\9 & une température comprise entre 1275 et 1350 °C ;
- entre 1200 et 1275 °C, le systéme présente 1’équilibre invariant de type eutectoide suivant :

B19 + MoPt, <> DOy9

Ce travail a également permis de caractériser pour la premiere fois le domaine de
solubilité du composé MoPt, qui s’étend d’environ 60 a 69 % at. Pt. La limite supérieure a été
déterminée en mettant en évidence un domaine biphasé avec la solution terminale Al a 74,5
% at. Pt. L’analyse microsonde relative a cet équilibre est donnée a 1’annexe III (Fig. A-11I-1)

et ce résultat a été confirmé par une analyse Rietveld du cliché¢ DRX [08Jou] correspondant.

Dans le but de préciser les températures des deux nouveaux invariants rencontrés, des
mesures par ATD ont été pratiquées sur deux alliages. La Figure I1I-6 donne le résultat obtenu
pour la composition X(Pt) = 45,2 at. %. On peut y observer la présence d’une réaction
invariante correspondant a la congruence de B19 estimée a partir du second cycle a 1305 °C.
La mesure (Fig. I1I-7) effectuée sur I’alliage X(Pt) = 50 at. % permet de vérifier mais de fagon
moins nette la présence de la réaction invariante B19 + MoPt, < DOj9 a une température

proche de 1250 °C.
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Figure I1I-6 : Courbes d’ATD obtenues pour un alliage X(Pt) = 45,2 at. %.
b
EXO
a /
~1250 °C 1350 °C
+ 5 K/mn -5 K/mn
1100 °C 1100 °C
4h 2h
1140 1160 1180 1200 1220 1240 1260 1280 1300 1320

Température (°C)

Figure I1I-7 : Courbes d’ATD obtenues pour [’alliage N° 17.
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I1I-2. Mesure d’enthalpies de formation dans le syst¢éme Mo-Pt

Il existe une infinité de modélisation conduisant & un méme diagramme de phases. En
conséquence, les seules données de type diagrammatique ne sont pas suffisantes pour établir
la description d’une bordure binaire destinée a étre extrapolée dans un ternaire. Il est
nécessaire pour y parvenir de disposer d’informations sur les grandeurs thermodynamiques.
Les données de ce type disponibles dans la littérature s’étant révélées trop peu nombreuses,
nous avons entrepris cette étude calorimétrique dans le but de déterminer les enthalpies de

formation des phases Mo-Pt.

II-2-1. Principe de la mesure enthalpique par réaction directe

La calorimétrie est une technique qui permet la mesure de la chaleur mise en jeu lors
de I’évolution d’un systeme entre deux états. La pression étant maintenue constante, cette
chaleur est égale a D’enthalpie de la transformation. Cette chaleur est déterminée par
intégration du début a la fin de la transformation de 1’aire algébrique comprise entre le signal
calorimétrique et la ligne de base. Elle est rendue quantitative par un étalonnage réalisé¢ a
partir de I’échauffement ou d’une fusion d’un produit de référence.

Le principe de la réaction directe consiste a faire réagir dans le calorimétre les
constituants de 1’alliage désiré sous forme de poudres pures mélangées et compactées a basse
température T; (généralement 1’ambiante) afin que la réaction ne puisse pas débuter hors du
calorimeétre. La réaction par diffusion mutuelle est provoquée en faisant tomber une pastille
dans la cellule calorimétrique maintenue a une température Tr suffisamment élevée pour que
la formation de 1’alliage soit rapide et compléte. La réaction se produisant dans le calorimétre
est la suivante : x A(T;) +y B(Ti) —ABy (Ty)

Ou x et y sont les fractions molaires des constituants A et B

L’enthalpie de formation AHy ainsi mesurée résulte d’une contribution de formation et

d’une autre d’échauffement et peut se décomposer de deux facons différentes comme le

montre la figure suivante.
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Figure I1I-8 : Schéma de principe de la mesure par réaction directe.

Il est donc possible de distinguer ces deux contributions. L’enthalpie de formation

AHEf de I’alliage a la température Tf est déterminée en soustrayant a AHy la valeur de

I’enthalpie d’échauffement AHiT des corps purs qui est disponible dans les tables

thermodynamiques telles que celle de Barin [93Bar]. On obtient 1’enthalpie de formation a la

température initiale AHEi par la mesure de I’enthalpie d’échauffement du composé formé

AHIAT (déterminée par une seconde chute dans le calorimetre aprés formation de I’alliage).
L’enthalpie de formation standard correspond a I’enthalpie déterminée a la température T; de
298 K.

Notons que la différence des enthalpies d’échauffement AHlAT et AHiT est due a une

chaleur spécifique d’exces qui est généralement trop faible pour étre caractérisée a partir de la
mesure de ces deux grandeurs compte tenu des incertitudes expérimentales rencontrées. Pour

cela, il est préférable d’avoir recours a la mesure directe de la chaleur spécifique.
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I1-2-2. Mode opératoire

Apres avoir été pesées, les poudres de métaux purs sont mélangées manuellement
pendant environ quinze minutes dans un mortier en porcelaine. Le mélange homogene est
ensuite compacté a l'aide d'une presse manuelle afin d'obtenir des pastilles de 6 mm de
diametre et d’environ 1 mm d’épaisseur. Les pastilles fractionnées en 3 ou 4 parties ainsi que
des morceaux d’alumine utilisés comme étalon sont positionnés alternativement dans le
distributeur situ¢ au dessus du calorimetre (MULTI-HTC-1500 °C - SETARAM). On notera
que toutes ces étapes sont réalisées dans une boite a gants afin d’éviter les problémes
d’oxydation.

Une premicere série d’expériences a été réalisée a partir de poudres élémentaires de Mo
et Pt de granulométrie de type I (Tab. I1I-4). L’analyse microsonde et DRX des échantillons
obtenus apres réaction a révélé qu'une grande partie du Mo n'avait pas réagi. La taille des
poudres ¢lémentaires jouant un role important dans la réactivit¢ des mélanges, une seconde
série d’expériences a été effectuée a partir d’une granulométrie de type II (Tab. II1-4) plus
fine permettant ainsi d’obtenir des réactions complétes dans la plupart des cas comme le

montre les résultats présentés ci-apres.

I1-2-3. Résultats

Afin de vérifier la fiabilit¢é de la méthode et plus particulierement de 1’étalonnage,
nous avons procédé dans un premier temps a des mesures d’enthalpie d’échauffement de
I’ambiante a 1500 °C sur des pastilles de Mo pur. Les résultats obtenus sont comparés aux
valeurs d’échauffement issues des tables thermodynamiques Barin [93Bar] dans le tableau

suivant.

T, >T
Echantillon | Masse (g) AH " (J/mol)
Mesurée | Barin et al.
1 0,08160 | 40119
2 0,15740 | 48465
3 0,09580 | 42206
4 0,07390 | 41876
5 0,16964 | 40018
6 0,22955 | 40061
Moyenne 42124 42264

Tableau 11I-6 : Enthalpies d’échauffement du molybdene.
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On remarquera qu’en moyenne, la mesure de ces enthalpies est tout a fait satisfaisante.
En revanche, la forte dispersion rencontrée montre bien le caractére « aléatoire » de la mesure

et la fiabilité du résultat dépend fortement de la taille de I’échantillonnage.

Toutes les mesures ont été effectuées depuis I’ambiante jusqu’a la température finale
de 1496 °C pour les phases A15, DO19, MoPt; et Al et jusqu'a 1250 °C pour le composé B19
qui est moins stable. Dans chacun des cas, 9 mesures ont été effectuées et nous indiquons

dans le Tableau III-7 les valeurs des moyennes et des écarts type enregistrés. Les enthalpies

de formation AH, et AH%%K sont bien sir référencées aux corps purs dans leur états

standards (Mo-BCC et Pt-FCC).

(kJ/mol at.)
Phase | % at. Pt | Tf(K) AH AH IAT AH298K 4 .
m' c’ m" c”’ f -
Al 73,0 1769 18,1 5,1 44.4 3,6 -26,3+4,7
MoPt, 63,6 1769 5.8 1,0 42,7 1,6 -36,8+ 1,4
B19 452 1523 7,1 1,7 34,8 3,5 -27,7+3,0
DO 36,6 1769 18,3 3,9 44.4 2,9 -26,1+£3,7
AlS 1769

Tableau I1I-7 : Résultats des mesures d’enthalpies de formation standards.

298K
Hf

L’enthalpie de formation standard A est obtenue par la différence des moyennes

des enthalpies mesurées a la premiere chute (m’) et a la seconde (m’’). Son écart type G est
donc donné par la moyenne géométrique ¢ =,/c'+ ¢'' . Cette caractéristique de la dispersion

de la mesure est souvent assimilée a tort a son incertitude € qui en dépend. Cet intervalle de

tg:v O

5

N

mesures effectuées : n=9) et t,., la variable de Student-Fisher fonction d’une part du risque

confiance est donnée part €= avec n ¢étant la taille de I’échantillon (nombre de

o (oo = 1 — fiabilité) accepté pour le domaine d’incertitude et du nombre de degré de liberté v
=n— 1 d’autre part.
Ainsi, I’incertitude & proposée pour nos valeurs d’enthalpie de formation a été

déterminée en considérant une fiabilité de 95 %, c'est-a-dire avec une variable de Student
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toos.s = 2,3. On notera que cette incertitude inhérente a la dispersion expérimentale et qui

n’est pas I’erreur de justesse peut étre minimisée avec des mesures plus nombreuses.

Afin de s’assurer de I’achevement des réactions de formation et pour déterminer les
compositions des phases obtenues, une caractérisation a la microsonde électronique et par
DRX a été pratiquée sur 1’échantillon laché en dernier lors de la premiere chute, c'est-a-dire
celui ayant séjourné le moins longtemps a haute température.

Les résultats de ces analyses obtenus pour chacun des composés étudiés sont donnés a
I’Annexe III (Fig. A-III-2 a 11). On peut en conclure que les réactions mesurées ont toutes
abouti a la formation totale du composé vis¢ a I’exception de la phase A15 pour laquelle
I’équilibre thermodynamique n’a pas €té atteint ce qui n’est pas vraiment surprenant compte
tenu des constatations faites sur les temps de recuits nécessaires lors des synthéses des
alliages les plus riches en Mo réalisées dans 1’étude précédente. Les mesures obtenues pour
les autres composés sont donc validées malgré dans certains cas la présence de traces
d’oxydation.

La comparaison de ces résultats avec les enthalpies estimées (Tab. I1I-3) sera présentée

au Chapitre III en méme temps que les valeurs obtenues par la modélisation.

I1-3. Etude structurale des phases intermétalliques MoPt,, B19 et DOy

Tous les composés intermétalliques du systéme Mo-Pt sont caractérisés par des écarts
a la stoechiométrie plus ou moins importants. Cela se traduit par des domaines de stabilité qui
peuvent étre tres ¢éloignés de la composition idéale définie par le composé complétement
ordonné (avec tous les sites cristallographiques entiérement occupés avec un seul type
d’atome).

Le choix des mode¢les thermodynamiques appropriés a la description de ces phases
doit s’appuyer sur une caractérisation structurale de la nature des défauts responsable de la
non-steechiométrie rencontrée. Cela est particulicrement important afin d’obtenir dans la
modé¢lisation des descriptions entropiques les plus réalistes possible. C’est pourquoi une étude
structurale des phases MoPt,, B19 et DOjg a été entreprise en collaboration avec J.M. Joubert
de I’Institut de Chimie et des Matériaux Paris-Est (UMR 7182) a Thiais.

Les échantillons sélectionnés pour cette étude sont indiqués dans le tableau I1I-8 avec

leurs compositions (mesurées par microsonde) et leurs parametres cristallins respectifs.
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N° Recuit Phases Composition Paramétres de
T (°C) (% at. Pt) mailles (A)

a=2,7529(1)
1 1350 MoPt, 63,87 b=8,2807(1)
c=4,9042(1)
a=2,7557(6)
2 1350 MoPt, 68,57 b=8,2700(2)
c=3,9356(3)
a=4,4808(2)
3 1200 B19 44,43 b=2,7464(1)
c=4,8959(2)
a=4,4760(1)
4 1200 BI19 47,36 b=2,7363(1)
c=4,9042(1)
a=5,5834(1)
c=4,4810(1)

5 1275 DOy9 43,34

Tableau I11-8 : Caractéristiques des alliages sélectionnés pour les analyses structurales.

L’analyse par la méthode Rietveld des diagrammes de diffraction de poudre a été
réalisée par affinement des taux d’occupation sur les différents sites de la structure, en
considérant les trois modéles suivants :

- mode¢le lacunaire
- mod¢le substitutionnel simple
- modele substitutionnel double

Les rayons atomiques du molybdéne (Ryo=1,39 A) et du platine (Rp=1,38 A) étant
trés proches, le modele interstitiel n’a pas ét¢ considéré.

Pour chaque phase, la nature des défauts de non-stoechiométrie est déterminée par
comparaison des valeurs calculées et expérimentales pour les compositions et pour les
densités. Dans la suite, nous présenterons séparément les résultats concernant chaque phase
dans des tableaux mettant en évidence le taux d’occupation des sites atomiques pour les
mode¢les non-steechiométriques considérés. Les résultats sont accompagnés du facteur qualité

R-Bragg jugeant de I’accord de I’affinement avec les données expérimentales.
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» La phase MoPt,

Taux d’occupation des sites atomiques
f;s:tmn Atome Modéle Modeéles non-stoechiométriques
yekoff Lo
stoechiométrique Lacune sur Pt Mo sur Pt Substitution mixte
2a Mo 2 2 2 1,907(8)
2a Pt 0 0 0 0,093(8)
4g Pt 4 3,74(1) 3,43(3) 3,740(8)
4g Mo 0 0 0,57(3) 0,260(8)
R-Bragg(%) 3,90 3,30 3,33 3,31
Compostion (at.% Pt) 66,666 65,157 57,166 63,870
Densité calculée (g.cm'3 ) 17,980 17,043 16,935 17,674
Densité mesurée (g.cm™) 18,34(3)

Tab. I1I-9 : Modeles non-stoechiométriques pour la phase MoPt; a 63,87 % at. Pt (N° 1).

Taux d’occupation des sites atomiques
Iy’;sztwn Atome Modéle Modeéles non-stoechiométriques
yckoff Lo
stoechiométrique | [ gcune sur Mo Mo sur Pt Substitution mixte
2a Mo 2 2 2 1,64(1)
2a Pt 0 0 0 0,36(1)
4g Pt 4 3,74(1) 3,43(3) 3,75(1)
4g Mo 0 0 0,57(3) 0,25(8)
R-Bragg(%) 3,77 2,23 2,14 2,20
Compostion (at.% Pt) 66,666 e 74,166 68,576
Densité calculée (g. cm'3) 17,995 e 18,820 18,197
Densité mesurée (g.cm™) 19,1(1)

Tab. I1I-10 : Modeéles non-stoechiométriques pour la phase MoPt; a 68, 57 % at. Pt (N° 2).

Les résultats des analyses Rietveld sur les 2 compositions limites de la phase MoPt,
indiquent que le défaut de non-stcechiométrie est de type substitution mixte. En effet,
I’affinement des taux d’occupation a partir de ce modele permet une bonne restitution des
données expérimentales (diagramme X, composition et densité).

Les compositions et les densités calculées a partir des modeles « lacune sur Pt » et
« Mo sur Pt » sont différentes des valeurs mesurées, ce qui nous permet de les exclure. De la
méme maniere, I’affinement a partir du modele « lacune sur Mo » (alliage 2) qui conduit a un

taux d’occupation des sites (2a) supérieur a 100% peut étre rejeté.
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» La phase B19

Taux d’occupation des sites atomiques
Position Atome Modéle Modéles non-stoechiométriques
Wyckoff stoechiométrique — -
Lacune sur Pt Mo sur Pt Substitution mixte
2e Mo 2 2 2 1,94(1)
2e Pt 0 0 0 0,06(1)
2f Pt 2 1,83(1) 1,62 1,72(1)
2f Mo 0 0 0,38 0,28(1)
R-Bragg(%) 4,52 3,75 3,81 3,78
Compostion (at.% Pt) 50 47,78 40,50 44,434
Densité calculée (g. cm'3) 16,049 15,134 15,010 15,447
Densité mesurée (g. cm™) 15,4(2)

Tab. IlI-11 : Modéles non-stoechiométriques pour la phase B19 a 44,43 % at. Pt (N° 3).

Taux d’occupation des sites atomiques
Position Atome Modéle Modeéles non-stoechiométriques
Wyckoff stoechiométrique — -
Lacune sur Pt Mo sur Pt Substitution mixte
2e Mo 2 2 2 1,919(1)
2e Pt 0 0 0 0,081(6)
2f Pt 2 1,852(8) 1,68(2) 1,814(6)
2f Mo 0 0 0,32(2) 0,186(6)
R-Bragg(%) 3,40 2,69 2,75 2,72
Compostion (at. % Pt) 50 48,078 42 4736
Densité calculée (g. cm’ ) 16,092 15,294 15,215 15,804

Tab. I11-12 : Modeéles non-stoechiométriques pour la phase B19 a 47,36 % at. Pt (N° 4).

La comparaison des compositions calculées et mesurées dans les alliages 3 et 4 pour
les différents modeles, révele que le défaut de non-steechiométrie de la phase B19 est

¢galement de type substitution mixte.

» La phase DOy
Taux d’occupation des sites atomiques
Position Atome Modele Modéles non-stoechiométriques
Wyckoff stoechiométrique — .
Lacune sur Mo Pt sur Mo Substitution mixte
6h Mo 6 7,30(5) 4,46(6) 4,50(2)
6h Pt 0 0 1,54(6) 1,50(2)
2¢ Pt 2 2 2 1,97(2)
2¢c Mo 0 0 0 0,03(2)
R-Bragg(%) 6 5,49 5,59 5,59
Compostion (at.% Pt) T 44,250 43,340
Densité calculée (g.cm'3 ) 11,481 e 13,296 13,214

Tab. IlI-13 : Modeles non-stoechiométriques pour la phase DO;g a 43,34 % at. Pt (N° 5).
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Cette phase ayant déja fait I’objet d’une étude structurale [73Flii], nous avons décidé
de vérifier le modele de non-stecechiométrie sur un seul alliage.

D’apres les résultats des analyses Rietveld, on remarque que le modele « substitution
mixte » donne les mémes taux d’occupation que le modele « Pt sur Mo » conformément aux
résultats de [73Flii]. Le défaut de non-stoechiométrie de la phase DOy peut étre considéré

comme de type substitution du Pt sur le site Mo.

II1. Modélisation thermodynamique

Le liquide, les deux solutions terminales Al et A2 ainsi que la solution intermédiaire
A3 sont décrites comme des solutions totalement désordonnées (cf. Chap. I).

Bien que la phase MoPt, soit une superstructure de Al, elle a été considérée ici
comme une phase indépendante dans un souci de simplification motivé par le fait que cette
modélisation doit étre constitutive de celle du ternaire Mo-Pt-Si. Il en va de méme pour les
composés DOy et B19 qui dérivent de la structure A3.

En accord avec les résultats de notre étude structurale et celle de [73Flii], les composés
ordonnés B19 et MoPt, sont décrits a partir d’'un modeéle a deux sous-réseaux avec
substitution possible sur les deux. Le composé DO 9 quant a lui est décrit a partir d’un modé¢le
a deux sous-réseaux antisymétriques prenant en compte le type de non-stoechiométrie
déterminée (substitutionnel « Pt sur Mo »).

Pour la phase A15, [73Flii] et [68Reu] ont montré qu’elle pouvait étre décrite a partir d’un
modele a deux sous-réseaux antisymétriques de type substitutionnel « Mo sur Pt ».

Les valeurs optimisées des parametres d’exces de la modélisation sont regroupées

pour toutes les phases dans le Tableau I11-14.

Phase Modele Parametres Coefficients
(J/mol at.)
0,lig
L -100049,5 + 19,851 T
L (Mo,Pt) 1 IWP ¢
Lifo Pt 5791
0,42
Lito,p -70210,8 + 5,5064 T
A2 (Mo,Pt) 1 A;a ‘
Lijo,pt 42929
0,41
Liio,p 143491 + 28,8881 T
Al (Mo,Pt) 1 Al"’ ‘
Lo, Py 13048 — 10,2253 T
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0743

L2 by -133939 - 253248 T
A3 (Mo,Pt) Lid e 74885 - 39,2228 T
L0 P 51736
AGifonto 3000
A15
AS  MOwrMoPhs Aj i -14173,4-0,1092 T
L3 Mo e -1491,5+2,1673 T
Lo Mo, -2457
AGRO 1000
AGLOY -17232-2,3938 T
DOy (Mo, Pt)o.75(Pt)o 25 OL?XE 5 17476
Lo pip 8166
AGED o 40250
AGLD, -39443 +9,3876 T
B19  (Mo,Pt),s(Mo,Pt)ys AGE!, 28000
0180, Pt 229165 — 12,6631 T
0Lt pros -51884 +9,0956 T
AGyiott 250000
AGIort2 -40481,5+7,4871 T
MoPt, (Mo,Pt)o333(Mo,Ptlossr  AGmoi? 245000
AG o2 1000
L, -326073

Tableau III-14 : Modeles et parametres thermodynamiques établis dans la présente étude

pour le systeme Mo-Pt.

En ce qui concerne la prise en compte par le calcul des données d’enthalpies de
formation (Tab. III-15), elle est tres satisfaisante dans le cas des phases Al, MoPt; et DOyo.
L’écart plus important observable pour la phase B19 provient du fait que cette information
expérimentale n’a été obtenue qu’apres 1’établissement de la présente optimisation. Cette

donnée devra étre considérée ultérieurement en méme temps que celles issues des

investigations complémentaires réalisées apres la rédaction de ce mémoire.
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Réf, Al

73,0
Calculée -25,4
[08Ben] -26,3+4,7
[08Hug]
[05Cur]
[94Lu]

Enthalpie standard de formation (kJ/mol at.)
MOPtz

66,7
-35,4

-37,6
-37,6
-37,6

% at. Pt

63,6
-35,9
-36,8+1,4

B19 DOy
50 452 36,6
-394 -343 -26,1
-27,7£3,0  -26,1£3,7
-32,2
-34,7

Tableau III-15: Comparaison des enthalpies standards de formation calculées par la
présente modélisation avec celles obtenues expérimentalement [08Ben] et estimées [08Hug,

05Cur, 94Lu].

Bien que difficile a obtenir par optimisation, on observe (Fig. I1I-9) une trés bonne

restitution par le calcul des taux d’occupation expérimentaux sur les deux sous-réseaux des

composés MoPt; et B19. Dans le cas du composé DO décrit & partir de la substitution simple

de Pt sur le site Mo, elle est implicitement respectée.

(al)

ous-reseaux
S 9 9 =
N ® ©w o
1 1 |

T=1350 °C
® 06-

Gy MoPt, 4 Pt-2a
g | © Mo-4g
2 044 o Pt-4
8041 aer [
E 0.3

© 0.2+

8 0.1 Mo-4g

0 |

Pt-2a

Taux d'occupation des sous-réseaux

Fraction molaire Pt

050 055 060 065 070 075 0.80

Mo-2e

Pt-2f
T=1200°C L
| @ Mo-2f -
o Pt-2f

(2e)(2f) o -

I | 1 |
030 035 040 045 050 055 0.60

Fraction molaire Pt

Figure 111-9: Distribution des espéces sur les sous-réseaux des composés MoPt, (a) et B19 (b)
en fonction de [’écart a la stoechiométrie.
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Figure IlI-10: Diagramme de phases Mo-Pt calcule d’apres cette étude.

1500 | v | |
1450 A5 AA2 |
mA15
1400 - DO,, 6DO,,
~ 1350 | m q & 2 X X MoPt,|-
O v A1
< 1300 - -
5 4 <> L] 4
= 1250 - -
@
g' 1200 4 > % Al
@) A2
F 1150 {4 -
1100 - P MoPt, |
B19
1050 - - -
1000 : | |

| |
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Fraction molaire Pt

Figure IlI-11: Limites de solubilité expérimentales [08Ben] et calculées par la présente
modélisation.
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Le diagramme de phases ainsi calculé est représenté Fig. III-10 et le zoom Fig. III-11
permet d’observer le bon accord avec les limites de phases déterminées dans cette étude. Les
données spécifiques aux invariants sont rassemblées Tab. III-16. On remarquera que les écarts
entre valeurs calculées et expérimentales ne sont importants que dans le cas des données dont

on peut douter de la précision.

Invariant Composition des phases T (°C) Réf.
(% at. Pt)
27.6 14.8 33,3 2082
L o A2+A3 ’ ’ ;
o 204] 15+ 3241 | 2080+20
112 343 33,3 1880
+ ; ’ ’
A2 + A3 < DOy 13 325 32 1880+30
8.9 33,7 18,1 1780
+ y , ’
A2+DOjy <> AlS 121 33 18,5+0,5 | 1780+20
18,1 2.4 36,2 1280
Al5 < A2+ DOy 18,5+0.5 4 37 1280+20
40,3 2142
L A3 47 2175020 130Bre
62,5 53,6 59,5 1996
+ i ’ ,
L+A3 < Al 77 53 64 2020+20
66,6 1799
Al < MoPt, 66,7 1800420
572 61,5 54 1599
+ ’ ’
Al < MoPt, + A3 55.5 58,5 485 1600+30
529 60.9 51.9 1475
A3 < MoPt, + DOy9 47 58 46 1475+20
60,7 49 4 51,4 1237
MoPt; + B19 <> DOy 61 49 51,5 | 1250420
: [08Ben]
Do o B1 46,8 1312
19 48 1305+30

Tableau I1I-16: Invariants calculés par la présente modélisation comparativement avec les
valeurs expérimentales données en italique.

Conclusion

L’étude expérimentale réalisée dans ce travail a permis d’améliorer la connaissance
des équilibres entre phases du systéme. Ainsi, il a été montré que le composé B19 disparait de
facon congruente et que le domaine de stabilité de DO;9 s’étend jusqu’a environ 51 % at. Pt.
Le domaine biphas¢ A1+MoPt; a également été caractérisé pour la premicre fois. Les mesures
d’enthalpie de formation et I’analyse structurale des phases Al, MoPt;, DOj9 et B19 ont
permis d’assurer un sens physique a la modélisation qui n’a pas été ainsi basée uniquement
sur des données de type diagrammatique. La description du systéme Mo-Pt établie ici pour la

premicere fois doit pouvoir étre intégrée raisonnablement a celle du ternaire Mo-Pt-Si.
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Annexe chapitre 11T

Al

% at.

Mo
25,631
25,835
25,584

25,447
25,62

Pt
74,142
73,717
73,911

74,182
74,38

MOPtz
% at.

Mo
30,487
31,26

30,84
30,86

Figure A-1lI-1 : Analyse microsonde sur l’alliage X(Pt) = 70 at. %.
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Intensité (U.A)
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. - o % at.
: ' Mo Pt
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o SRR "% 2691 73.09
r L SN Q‘. . » . 3,
3P %t T 26.17 73.83
= ‘ MoO»,
> - !
a Ay 2726 72.74
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Figure A-I11-2 : Analyse microsonde de controle sur la phase Al.

e (Pt-Al)
4 MoO,

: JL_ | A | j\J\ _a A

30 40 50 60 70 80 90 100 1o 120
20

Figure A-Il1-3 : Analyse DRX de controle sur la phase A1l.
(Longueur d’onde KALPHA Cu)
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Figure A-111-4 : Analyse microsonde de controle sur la phase MoPt,.

Intensité (U.A)

¢ MoPt,

s

L ]
L
. [ L]
e a® I\
60 70 = 8 90 |
20

Figure A-1I-5 : Analyse DRX de controle sur la phase MoPt.,.
(Longueur d’onde KALPHA Cu)
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B19

% at.

56.32 43.68
55.64 44.36
53.77 46.23
54.01 45.99
54.17 45.83
54.78 45.22

MOOz

Pore

Figure A-11I-6 : Analyse microsonde de contréle sur la phase B19.

e MoPt-B19
A MD{):

Intensité (U.A)
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Figure A-I1-7 Analyse DRX de controle sur la phase B19.
(Longueur d’onde KALPHA Cu)
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20 pm

Figure A-111-8: Analyse microsonde de contréle sur la phase DOy.
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Figure A-11I-9: Analyse DRX de controle sur la phase DO.
(Longueur d’onde KALPHA Cu)
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Figure A-IlI-11: Analyse DRX de controle sur la phase Al5.
(Longueur d’onde KALPHA Cu)
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CHAPITRE IV

ETUDE THERMODYNAMIQUE
DU SYSTEME Mo-Si

Introduction

Les siliciures de molybdeéne et plus particulierement MoSi, et MosSi3; sont connus pour
leurs bons comportements en oxydation. Leurs utilisations pratiques étant nombreuses, le
systéme Mo-Si a fait I’objet de plusieurs modélisations dont la plus aboutie est celle réalisé
par Liu [00Liu].

Cette description aurait pu étre directement intégré a notre banque ternaire. Cependant,
le modele stoechiométrique utilisé par ces auteurs pour décrire la phase MosSi-Al5 est
incompatible avec le comportement de la phase isomorphe MogPt-A15. Nous avons donc du
réaliser une modification de la description de cette phase A15. Son optimisation a été
effectuée de sorte a conserver le reste du travail de [00Liu].

Nous présentons dans ce cours chapitre la modélisation de [00Liu] ainsi que sa

modification réalisée dans cette étude.
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I. Modélisation du systéme Mo-Si établie par [00Liu]

Le systéme a donné lieu a plusieurs descriptions thermodynamiques [97Kau, 80Bre,
89Vah, 94Cos, 99Bai] dont la plus récente est celle proposée par [00Liu]. Cette version prend
en compte I’ensemble des données expérimentales compilées par [91Gok]. Le diagramme de

phases Mo-Si calculé a partir de cette modélisation est représenté sur la Figure [V-1.

2700 I I l I l I I

24001 Liquide I

2100 =

1800/ “(Mo) =

1500- —Mo,Si, i
Mo.Si

1200- \ g

900- MoSi, — ’

~

Température (°C)

600 -
300 -

0 | I [ I I I I I I
0 010203040506 0.708091.0

Fraction molaire Si
Figure IV-1 : Le diagramme de phases du systeme Mo-Si modélisé par [00Liu].

Le systeme Mo-Si présente des solutions solides terminales a faibles solubilité et
comporte trois composés intermétalliques (Tableau IV-1) : MoSi, et MosSi; présentant une
fusion congruente et Mo3Si-A 15 formé par réaction péritectique. D’apres [71Sve], le composé
MoSi, présente une transition allotropique a 1900 °C. Cette transition polymorphique étant
mal définie, elle n’a pas été prise en compte par [00Liu] dans sa modélisation.

Les températures des différents invariants ainsi que les compositions des phases

présentes sont rassemblées dans le Tableau [V-2.

73



Phase Symbole (’}roupe StrukFurbe‘richt Prototype | Ref No;n dans la
de Pearson | d’espace | Designation anque

(Mo) cl2 Im-3m A2 w [92Tsa] A2
Mo;Si cP8 Pm-3n Al5 Cr3Si [83Chr] Al5
MosSi; tI38 [4/mcm D8, WsSi3 [83Chr] MosSi;
oMoSi, tl6 [4/mmm Cl1, MoSi, [93Chr] MoSi,
BMoSi, hP9 P6,22 - CrSi, [80D’h] -

(Si) cF8 Fd3m A4 Cdiamant | [04Ko0z] A4

Tableau VI-1 : Caractéristiques cristallographiques des phases du systeme Mo-Si.

. . Composition des phases
Invariant Réf. P (% at. Si) P T (°C) Type

Lo A2 [00Liu] 0 2623 Fusion
L+ A2« AlS [OOLiu] | 25,3 4,2 25 2025 | Péritectique
L <> A15+ MosSi3 | [00Liu] | 25,6 25 37 2020 | Eutectique
L < MosSi; [00Liu] | 37,5 2180 | Congruence
L <> MosSi; + MoSi, | [00Liu] | 54,8 39,8 66,7 1900 | Eutectique
L < MoSi, [0OLiu] | 66,7 2020 | Congruence
L < MoSi, + A4 [OOLiu] | 98,5 66,7 100 1400 | Eutectique

L A4 [00Liu] 100 1414 Fusion

Tableau 1V-2 : Equilibres invariants du systeme Mo-Si d’apres [00Liu].

Cette description s’appuie sur de nombreuses données thermodynamiques. La Figure
IV-2 représente 1’évolution de I’enthalpie de mélange de la phase liquide en fonction de la
composition a 2814 °C. Dans le Tableau V-3 sont indiquées les enthalpies et entropies de

formation standard des différentes phases intermétalliques

comparativement aux résultats expérimentaux issus de la littérature.
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Figure IV-2 : Enthalpie de mélange
du liquide expérimentale et calculée

par [00Liuf a 2814 °C.

Enthalpies de formation (kJ .molat™) Entropies de formation (J .mol 'K

0 1 1 1 |
-4 - A |85Arp] -
8- T=2814°C i
3 10 i
E 12
= -16- -
mw A
= -20
]
< -24 - =
=
08 — L
E 28
-32 4 L
-36 - A L
-40 I | I I
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Mo FRACTION MOLAIRE Si Si
Réf.
Al5 MO5Si3 MOSiz
calculée -27,90 -38,98 -45,156
(73Hul] -24.89 -38.62 -43,76
09 +2,09 +2,09
-29.1 -38.7 -43.9
[74Chal +3 +3 +3
-29,1 -38.,7 -43.9
[73Cha]
+3 +3 +3
[89Bar] -25,418 -37,813 -39,609

Al5 M05Si3 MOSiz
0.28 1,349 -0,223
0,130 0,794 -2.625
+0,293 +1.254 +4.222
0,42 1,0 -0,42
+1,3 +1,3 +1,3
0,42 1,0 0.4
+1,2 +1,2 +1,2
0,4184 0,9894 -0,406

Tableau IV-3 : Comparaison des valeurs calculées et expérimentales pour les enthalpies et
entropies standards de formation des différents composés intermétalliques du systeme Mo-Si

(états de références : BCC-Mo et DIAM-Si).

Cette modé¢lisation de [0OOLiu] rend bien compte de I’ensemble des données

expérimentales diagrammatiques et thermodynamiques.

Cependant, elle intégre une

description simplifiée de la phase A15 (Tab. IV-4). En effet, celle-ci est décrite comme étant

stoechiométrique contrairement aux résultats des travaux de [00Ros], qui ont montré que son

domaine de stabilité se situe entre 23,5 et 24 % at. Si. Le principal probléme de cette

description est qu’elle est incompatible avec celui de la phase isomorphe MogPt-A15. C’est
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pourquoi il a été nécessaire d’apporter une modification en ce sens a la modélisation de

[00Liu] avant de I’intégrer a notre banque ternaire.

Phase Modgéles
Liq (MO’S%) Tableau 1V-4 : Modeles thermodynamiques
A2 (Mo,Si) adoptée par [00Liu] pour la description du
A4 (S1) systeme Mo-Si.
Al5 (Mo0)0,75(S1)0,25

MosSis | (Mo,S1),625(M0,S1)0.375

MoSi, (M0)0,333(S1)0,667

I1. Modification apportée a la description de [00Liu]

Afin d’assurer la compatibilit¢é des descriptions de la phase Al5 dans les deux
bordures binaires Mo-Pt et Mo-Si et ainsi permettre son extension dans le ternaire, un modele
a deux sous réseaux selon la steechiométrie (Mo)g 75(Mo,S1)o25 a été utilisé.

Lors de I’optimisation, seules les informations mettant en jeu A15 ont été considérées.
Aucune autre modification n’a été apportée aux autres phases du systéme.

Le diagramme de phase calculé et les différentes données diagrammatiques faisant
intervenir la phase A5 sont représentés sur la Figure IV-3 et le Tableau IV-5. Dans le
Tableau IV-6 sont comparées les valeurs calculées des enthalpies et entropies de formation
standard de Al15 avec celles déterminées par [0OLiu]. On peut noter que le changement

n’altére en rien la qualité de la modélisation.
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Figure IV-3 : Le diagramme de phases du systeme Mo-Si tenant compte de la
non-stoechiométrie de la phase Al5.

Invariant Réf. Composition des phases (% at. Si) T(°C)
tte ét 2 4,24 2 2
L+A2 o AlS Cette e.ude 5,36 , 3,76 059
[OOLiu] 25,3 4,2 25 2025
Cette étude 25,37 23,76 36,93 2059

L < Al5 + MosSi3 .
[0OOLiu] 25,6 25 37 2020

Tableau IV-5 : Les équilibres du systeme Mo-Si mettant en jeu la phase A15.

Réf. AHg (kJ/mol at.) AS¢ (J/mol at. K)

Cette Etude 27,33 0,28
[00Liu] -27,90 0,28

Tableau 1V-6 : Enthalpies et entropies de formation standards de la phase A15 calculées
dans cette étude et par [00Liu] (états de réféerences : BCC-Mo et DIAM-Si).
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Cette version restitue correctement les données expérimentales relatives aux invariants
(températures et compositions) et aux grandeurs thermodynamiques (AHr et ASy).

Conformément aux résultats de [00Ros], le domaine d’homogénéité de la phase A15
dans cette nouvelle description se situe entre 23,5 et 24 % at. Si.

Les valeurs des différents coefficients optimisés pour la phase A15 sont données dans
le Tableau ci-dessous. Pour les autres phases on se reportera a la banque ternaire (annexe

générale).

Phase Modele Paramétre Coefficient
(J/mol at.)
A5
AGMo:Mo 3000
GAS 273910257 T

Mo:Si
L omosi  36162+7559 T

Al5 Mo 75(Mo,Si)o2s

1,415
LMO:MO,Si 52454
Tableau IV-7 : Les parametres utilisés pour la description de la phase Al5.
Conclusion
Grace a la modification qui lui a été apportée dans cette étude, la modélisation réalisée

par [0OLiu] a pu étre intégrée a notre banque ternaire. De plus, cette évolution permet de

mieux rendre compte du domaine stabilité du composé Mo3Si-A15 caractérisé par [00Ros].
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CHAPITRE V

ETUDE THERMODYNAMIQUE
DU SYSTEME Mo-Pt-Si

Introduction

Pour de nombreuses applications telles que celles rencontrées dans les industries
verriére ou aéronautique par exemple, il est indispensable de pouvoir disposer de matériaux
de structure pouvant travailler a hautes températures. Ceux-ci doivent donc présenter, outre
une bonne tenue mécanique, une bonne résistance a 1’oxydation et a la corrosion. Des efforts
de recherche sont actuellement réalisés afin de minimiser le colt des alliages en limitant
I’utilisation des métaux précieux tels que le platine ou bien en augmentant les températures
limites de service pour augmenter le rendement des machines thermiques par exemple. A ce
titre, les alliages Mo-Pt-Si pourraient constituer une alternative fort intéressante.

Il n’existe a ce jour que trés peu d’informations sur ce systeme. L’objectif de ce
chapitre est d’en établir une description basée sur une modélisation de type CALPHAD.
Ainsi, une banque ternaire a été constituée en intégrant les descriptions des trois bordures
binaires présentées précédemment. En y intégrant les effets liés a la présence de siliciures
ternaires, nous avons pu cibler et interpréter des résultats expérimentaux sur les équilibres
entre phases. Nous présentons ici le résultat de cette démarche qui a permis d’aboutir a une

description cohérente du systeme Mo-Pt-Si.
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I. Les données disponibles dans la littérature

Les seules informations expérimentales recueillies dans la littérature sur le systeme
Mo-Pt-Si sont celles issues des travaux de A. Littner [03Lit] qui a exploré la section

isotherme a 1150 °C par analyses microsonde et DRX.

Compostions (% at.)

. Equilibre
Recuit N° Phases Mo Pt Si
MosSis 62,3 01,0 36,7
L-1 MoSi, 33,8 00,3 66,2
X 17,6 32,5 49,7
MoSi, 33,6 00,3 66,1
L-2 X 17,7 32,4 49,7
Y 13,4 37,2 49,3
o MoSi, 33,6 00,3 66,2
H307¢ L-3 Y 13,6 36,9 49,5
PtSi 00,2 49,3 50,6
L X 17,9 32,5 49,5
i Y 13,8 36,4 49,7
L5 Y 13,7 36,9 49,7
PtSi 00,2 49,5 50,3

Tableau V-1. : Les équilibres entre phases mis en évidence par [03Lit].

Mo Pt
Fraction molaire Pt

Figure V-1. : Section isotherme a 1150 °C du systeme Mo-Pt-Si d’apres [03Lit].
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[03Lit] a caractérisé plusieurs équilibres entre phases qui sont donnés Tableau V-1 et
représentés Figure V-1. Il a pu mettre ainsi en évidence I’existence de deux composés
ternaires stoechiométriques MoPt,Si; et MoPt;Sis que 1’on nommera par la suite
respectivement X et Y. J.M. Joubert et Y. Tokaychuk [08Jou] ont résolu les structures des
siliciures X et Y et ont montré qu’ils dérivaient tous les deux du composé PtSi.

Il est évident qu’étant donné la faible quantit¢ d’informations disponibles sur ce
systéme et sa complexité due a I’existence de siliciures ternaires, une étude expérimentale

complémentaire a da étre réalisée pour en effectuer une description satisfaisante.

I1. Etude expérimentale des équilibres entre phases

II-1. Caractérisation de coupes isothermes

Compostions (% at.)

. Equilibre
Recuit N© Phases Mo Pt Si
Pt6Sis 00,4 53,6 46,0
A-1 Y 14,4 36,5 49,1
MosSis 60,4 00,0 39,6
PtSi 00,5 50,2 49,3
A-2 Pt6Sis 00,2 54,0 45,8
Y 14,1 35,6 50,3
Pt6Sis 00,5 54,5 45,0
A-3 BPt,Si 00,1 66,5 33,4
MosSis 63,8 00,6 35,6
Pt,Sis 00,2 69,5 30,3
A-4 BPt;Si 00,1 74,0 25,9
Al 21,5 78,5 00,0
800 °C Pt,Sis 00,0 69,7 30,3
A-5 Al 19,5 80,5 00,0
~ 1,5 mois MoPt, 34,5 65,5 00,0
Al5 76,0 03,1 20,9
A-6 B19 53,1 46,8 00,1
A2 99,5 00,2 00,3
A4 0,1 0,00 99,9
A-7 MoSi, 32,7 0,4 66,9
PtSi 0,00 50,00 50,00
X 17,8 33,5 49,7
A-8 MoSi, 32,6 00,3 67,1
MosSis 63,0 00,2 36,8
PtSi 0,00 50,1 49,9
A-9 MoSi, 32,9 0,1 67,0
Y 14,0 36,1 49,9
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X 18,8 32,5 49,7

B-1 MoSi, 324 00,3 67,3

MosSi; 62,9 00,3 36,8

BPL,Si 00,3 65,4 343

B-2 zZ 44,2 28.7 27.1

B19 54.4 45.4 00,2

BPt,Si 00,3 65,7 34,0

. B-3 Z 44.5 28,8 26,7
1020°C MosSiz 627 027 346
1 mois B19 53,2 46,7 00,1
B4 Z 43.4 28,4 28,2

MosSis 61,9 04,1 44,0

Al5 77,2 07,9 14,9

B-5 B19 52,8 472 00,0

A2 99,7 00,2 00,1

MosSis 62,5 03,5 34,0

B-6 Al5 74,9 03,2 21,9

B19 54.8 44.8 00,4

BPL,Si 00,1 65,6 343

. C-1 B19 52,8 47,1 00,1
1070°C MoPt, 37,9 62,0 00,1
1 mois BPt,Si 0,03 65,5 342
C-2 B19 53,6 46,2 00,2

MosSis 61,9 03,4 34,7

X 18,6 32,2 49,2

D-1 Y 14,3 35,8 49,9

MoSi, 34,6 00,1 65,4

1090 °C PtSi 00,8 492 50,0
D-2 Y 14,0 36,6 49.4

~ 1 mois MosSis 62,1 00,7 37,2
BPL,Si 00,3 65,6 34,1

D-3 MosSi; 62,2 04,0 33,8

B19 54,5 45.4 00,0

Al5 78,0 16,0 06,0

E-1 DOy 63,6 36,4 00,0

A2 99,3 00,6 00,1

Al5 75,5 03,2 21,3

E-2 DOy 63,1 36,9 00,0

B19 56,1 433 00,6

1150 °C MosSi; 62,3 04,3 33,4
. E-3 Al5 75,3 02,8 21,9

~ 1 mois B19 56,1 435 00,4
X 17,4 31,7 50,9

E-4 MoSi, 33,2 00,0 66,8

MosSi; 61,7 00,3 38,0

b X 18,7 31,6 49,7

Y 13,4 36,0 50,6

Tableau V-2. : Caractéristiques des équilibres entre phases obtenus dans cette étude.
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La synthése sur poudres de nombreux alliages a permis ’exploration des sections
1sothermes a 800 °C, 1020 °C, 1070 °C, 1090 °C et 1150 °C. Le Tableau V-2 résume
I’ensemble des domaines d’équilibre obtenus et caractérisés par analyses microsonde et DRX.
Les compositions indiquées sont le résultat d’une moyenne d’au moins cinq analyses
effectuées sur chaque phase.

L’ensemble de ces résultats expérimentaux est représenté sur les coupes isothermes de

la Figure V-2.

T =800 °C

Fraction molaire Pt '
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A4

T=1020 °C

MoPt,

Fraction molaire Pt

T=1070 °C

BPLSi

Als

BI9 MoPt, Al

Fraction molaire Pt
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A4

T = 1090 °C J

. BPLSI

Y ¥ I |
A2 B19 MoPt,

Fraction molaire Pt

T =1150 °C Ad

PtSi

s 3 |
A3 BI9 MoaPt, Al

Fraction molaire Pt

Figure V-2 : Coupes isothermes expérimentales d’apres cette étude.
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Cette étude expérimentale confirme [’existence des 2 composés stoechiométriques
ternaires X et Y ainsi que I’ensemble des équilibres caractérisés par [03Lit].

L’exploration des sections isothermes a 800 °C et 1020 °C révele I’existence d’un
nouveau siliciure ternaire quasiment steechiométrique noté Z et de composition moyenne
Mou4PtysSisg. Sa structure qui n’est pas encore résolue est trés complexe comme le montre son
cliché¢ de DRX donné en annexe du chapitre (Fig. A-V-1).

Les solubilités ternaires du Mo dans les différents composés des bordures binaire Pt-Si
sont tres faibles, elles n’excédent pas 1 % at. et seront négligées par la suite. Il en va de méme
pour la solubilité du Pt dans le composé¢ MoSi,.

En ce qui concerne la phase MosSi3, elle dissout jusqu'a 4,8 % at. de Pt avec une
composition en Mo qui reste proche de la composition steechiométrique (62,5 % at.), ce qui
s’explique d’un point de vue structural par la substitution du Si par le Pt comme 1’a montré
[07Far].

La phase Mo3Si-A15 admet une extension dans le ternaire qui croit fortement avec la
température en direction de la phase de méme structure MogPt-A15. A 1150 °C, le Pt y est
dissout au moins jusqu'a 17 % at. Le domaine de solubilité de la phase A15 est rendu possible

par la substitution mutuelle sur le méme site cristallographique du Si et du Pt [07Far].

I1-2. Caractérisation d’équilibres invariants ternaires

En parall¢le a la caractérisation des coupes isothermes ternaires, une série d’alliages
(Fig. V-3) synthétisés par fusion inductive et recuits a 700 °C pendant 10 jours a été étudiée
par analyses thermiques différentielles (ATD) et analyses thermo-mécaniques (ATM).

Le cycle thermique utilisé pour les analyses ATD-ATM est représenté sur la Figure V-
4. Pour les analyses ATD, une deuxiéme montée en température est programmée afin de
vérifier la réversibilité des transformations de phases observées.

Sur la Figure V-5 est présent¢ un exemple de courbes ATD-ATM obtenues pour
I’alliage N° 8. Sur les courbes ATD, on observe la présence de plusieurs effets correspondant
a des transitions invariantes. On peut remarquer sur les deux courbes ATD que la réversibilité
des transitions est réalisée a I’exception dans certains cas comme ici de celle de basse
température (~ 750 °C). Le pic de transformation observé a 1095 °C sur le signal ATD
caractérise I’apparition du liquide (solidus) comme I’indique le début de contraction du signal
ATM. Dans ce cas, c’est la température donnée par le pic ATD qui est retenue comme

caractéristique de I’invariant.
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Les résultats des analyses ATD-ATM obtenus pour les 18 alliages étudiés sont

présentés dans le paragraphe suivant comparativement aux résultats de la modélisation.

Si
1+ 0
09 ~ 0.1
08 + - .02
18
07 +A—— 03
06 X w04
n
05 s 17/ g L05
16 o 15
04 AN VAR, t S E—
13
03 4 —H— ¥ ¥ . n » 07
2 1 10
02 e = s =m 03
m Y 8 . /6 5 \
0.1 VI w W Nos
\ 2\ /1
0 i. N % — '1—(‘ : 1
MO 1 09 08 oy 06 05 04 032 02 0.1 UPt
Compositions Compositions
Alliage nominales NG nominales
N° (% at.) (% at.)

Mo Pt Si Mo Pt Si
1 20 70 10 10 10 60 30
2 30 60 10 11 20 50 30
3 56 25 16 12 30 40 30
4 65 20 15 13 10 50 40
5 10 70 20 14 25 30 45
6 20 60 20 15 15 35 50
7 30 50 20 16 40 10 50
8 40 40 20 17 20 25 55
9 55 25 20 18 10 10 80

Figure V-3 : Compositions des échantillons étudiés par analyses ATD-ATM.
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Figure V-4 : Cycles thermiques des analyses ATD-ATM.

Température Solidus
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Figure V-5. : Courbes ATD-ATM obtenues pour [’alliage N° 8 (Mo 49Pt49Siz).

ITI. Modélisation thermodynamique

L’ensemble des parametres d’interactions déterminés au cours de 1’étude des bordures
binaires Pt-Si, Mo-Si et Mo-Pt a été intégré a la banque ternaire. (Annexe générale)

Conformément aux résultats expérimentaux, les composés ternaires X, Y et Z ont été
considérés stoechiométriques.

Pour rendre compte de I’extension de certains composés dans le ternaire, il est

nécessaire de modifier la description des phases intermédiaires MosSi3, M03Si-A15 et MogPt-
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A15 qui admettent dans leur structure la présence d’un troisiéme élément. La phase MosSis
s’étend dans le ternaire par la substitution du Si par le Pt. Pour la décrire, nous avons conservé
le modéle a 2 sous-réseaux. L’enrichissement en Pt se faisant a peu prés a une teneur en Mo
constante, le Pt a été introduit sur le sous-réseaux du Si. Les deux phases isomorphes Mo;Si-
A15 et MogPt-A15 qui forment une solution continue dans le systéme ternaire, ont été décrites
par une phase unique ordonnée A15 a I’aide d’un modele a 2 sous réseaux en accord avec les
2 descriptions binaires.

En ce qui concerne la phase liquide, elle a été décrite en utilisant un parameétre
d’interaction ternaire entre les espéces Mo, Si et Pt;Si,.

Dans le Tableau V-3 sont indiqués les modeles des phases et les parametres ternaires

utilisés pour la description du systéeme Mo-Pt-Si.

Phase Modele Parameétre Coefficients (J/mol at.)
Liq (MoPLSiPisiy)  Orple o o - 258798
Al5 (Mo)oss(Mo.PtSozs ' Ligoiprsi 42059
OLﬁiMo,Pr,Si - 162247
AGMosST3 304126
MosSis  (Mo,Si)o625(Mo,Pt,Si)o 37 OL%g:jg;"sSi - 477588
1 LAA§3§}§;§$ - 10000 - 20,274 T
e — s e
Y Mo)onsPossSiose AT, e - 71906 + 3,760 T
Z (Mojoun(Phoxo(Sihoxes  AGTpes: - 51001

Tableau.V-3. : Parameétres ternaires retenus dans la modélisation.

La modélisation a consisté dans un premier temps a introduire les 3 siliciures ternaires
et les solubilités des 2 composés MosSiz et Al5 de sorte a obtenir tous les équilibres
isothermes caractérisés (Tab. V-2) dans cette étude. Ensuite, a I’aide de la banque ainsi établie
et en tenant compte des informations issues des analyses ATD-ATM, nous avons cherché a
obtenir la meilleure cohérence possible entre les invariants observés expérimentalement et

ceux calculés.
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Les coupes isothermes ternaires calculées a 800 °C, 1020 °C, 1070 °C et 1150 °C en
utilisant ces parametres sont représentées sur les Figures V-6. Elles rendent compte de
I’ensemble des domaines d’équilibre entre phases déterminés par DRX et analyses
microsondes (Tab. V-2). On peut observer que les solubilités ternaires des phases Al5 et
MosSis varient peu en fonction de la température :

- D’extension de la phase MosSis est 1égerement plus élevée que celle caractérisée par les
analyses microsonde, en particulier du coté riche en silicium ;

- Pour la phase A15, seule la limite ternaire caractérisée a 1150°C est respectée. A plus
basse température, notre modélisation prédit une stabilité du composé, supérieure aux
résultats expérimentaux.

Une meilleure prise en compte de ces extensions ternaires, nécessiterait de reconsidérer la
description thermodynamique de la phase MosSi; proposée par [00Liu] qui ne tient pas
compte du défaut structural. Il serait également nécessaire de considérer des coefficients

entropiques aux parametres d’interactions ternaires de ces deux composés.

T=800°C A4

A2 B19 MoPt, A1
Fraction molaire Pt
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T=1020 °C A4

A2 B19 MoPt, A1
Fraction molaire Pt

DO,, B19 MoPt,
Fraction molaire Pt
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A
A2 DO,, B19 MoPt, A1
Fraction molaire Pt

A2 DO,, B19 MoPt, A1
Fraction molaire Pt

Figure V-6 : Coupes isothermes calculées d’apres cette étude.
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. Compositions (% at.) T (°C) Alliage
Invariants Phases Calc. .
Mo | Pt Si  Cale. Exp. N
MosSis 62,5 6,4 31,1 78
. . BPt,Si 0 66,7 33,3 ’
A MosSiz + BPt,Si <> B19 + L B19 538 | 462 0 1088 1098 191, 1102
L 2,5 63,9 344 ’
Z 44 28 28 78
: . BPt,Si 0 66,7 33,3 ’
B Z <« BPt,Si+ MosSiz + B19 MosSis  62.5 6.4 311 1050 1054 191, 1102
B19 535 | 46,5 0 ’
PtSi 0 50 50
: : A4 0 0 100
C PtSi+ A4 <> MoSi; + L MoSi, 333 0 66.7 977 972 18
L 0 34,4 65,6
MosSis 59,8 4,0 36,2
. Y 12,5 37,5 50 14
D MosSizs+Y <> X+ L X 16.7 333 50 1210,6 1210 15
L 3,5158147,3403 49,1439
L 0,9 67,8 31,3
: B19 50 50 0 2
E L+ BI19 < BPt;Si + MoPt; BPLSI 0 66,7 333 1102 1102 6
MoPt, 39,1 60,9 0
X 16,7 33,3 50 14
: : L  3,6514:46,8298 49,5188 15
F X< L +MosSiz + MoSi, MosSis  59.8 4.0 36.2 1214,8 1215 16
MoSi, 33,3 0 66,7 17
PtSi 0 50 50
. : : BPt,Si 0 66,7 33,3
G PtSi + BPt;Si <> MosSi; + L MosSis  62.5 5.5 312 976 1010 13
L 0,8 59,7 39,5
PtsSis 0 54,54 45,46
PtsSis + MosSis <> PtSi MosSiz 62,5 5,5 31,2
H + BPt,Si PtSi 0 50 50 75 990 13
BPt,Si 0 66,7 33,3
DOy 572 | 428 | 0 i
L 5,3 61,2 33,5
I DOjo+L <> A15+BI19 AlS 7.7 8.5 14.5 1262 1245 ;
B19 558 | 442 0 9
MosSis 62,5 6,5 31,0 3.4
. B19 55,5 i 445 0 ’
J MosSi; + B19 > AI15+ L AlS 76.9 8.4 14,7 1222 1230 97,52
L 4,7 61,5 33,8 ’
oPtSi 0 66,7 33,3 g
: . Z 44 28 28
K aPt;Si+Z+B19 < BPt,Si B19 51.0 49,0 0 745 757 }?
BPt,Si 0 66,7 333
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aPLSi 0 | 667 | 333
aPLSi + Z + MosSis <> 7 44 28 28
L BPLSI MosSis 625 @ 61 | 314 ¥ 77012
BPLSI 0 | 667 | 333
MosSis 598 T 40 | 362
. . PSi 0 50 50
M MosSis + PtSi<> Y + L v ias | as | 3o 121051210 14
L 3.5144| 473457 49.1399
Y 125 | 375 1 50
| L 34861 47,1197 493942
N Y+ Lo PiSi+ X T o o2 211 121017
X 167 | 333 | 50
X 167 | 333 | 50
. . PSi 0 50 50
O X+PSioMosh+L pin o ) 2 s 122s 1
L 3.4552146,8971 49.6477
L 17 | 619 | 304
DOy, 486 | 514 | 0
P L+DOwe&BI9HMOPL it L | G 1237 132 2
MoPt, 394 | 60.6 | 0
L o1 729 | 270
. . BPLSI 0 | 667 | 333
Q L+PPuSio> PuSis + MoPt, DO (| G0 | 507 986 868 S
MoPt, 357 | 643 | 0
L 0 | 754 | 246
. MoPt, 316 | 684 | 0 I
R L+ MoPt; <> Al + Pt,Sis Al 21.8 78.1 0 923 851 5
Pt,Sis 0 | 706 | 294
aPLSi 0 | 667 | 333
aPLSi + MoPL + B19 <> MoPt, 380 | 620 | 0 2
S BPL,Si BI9 489 | 51.1 745768 ¢
BPLSI 0 | 667 | 333
DOy 63,5 36,5 0
L 284 | 487 | 289
T DOW+LeAISHA3  fo 208 (ee (R 1805
A3 619 | 381 0
aPLSi 0 | 667 | 333
U OPLSITY + MosSis > Y 125|315 | 50
BPLSI MosSis 62,5 | 56 | 319
BPLSI 0 | 667 | 333
Y 125 | 375 | 50
v Y+PPLSioPuSis+ PRGSO | 667 | 333
MosSis PtSis 0 | 5454 | 4546
MO5Si3 62,5 5,6 31,9
Y 125 375 50
. . CPLSis 0 | 5454 | 4546
WY+ PiSis o PISi + MosSis oo o o A E
MosSis 62,5 | 55 | 320
X oPwSi+ Y + PteSis <> BPLST aPLSi 0 | 66,7 | 333 745
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Y 125 1 375 50
PtSis 0 | 54,54 @ 4546
BPLSI 0 | 667 | 333

L 3,6 68,9 27,5
Y L+ A3 DO+ MoPt, Dliig jg g; (0) 1475

MoPt, 39,1 60,9 0

L 5,0 69,8 25,2
Al 43,0 57,0 0

Z L+ Al & A3 + MoPt; A3 46.1 53.9 0 1602
MoPt, 38,6 61,4 0
BPGSi 0 75 25
o BPthl +Al<«< L+ Pt128i5 1?_/1 190’0 ,87é:8 24(-)’0 902
Pt»Sis 0 70,6 29,4
aPt,Si 0 66,7 33,3
B aPt,Si + MoPt, + Pt1,Sis <>  MoPt, 35,2 64,8 0 745
BPLS Pt,Sis 0 | 70,6 | 294
BPLSi 0 | 667 | 333
L 66,5 29,0 4,5
v L+A2< Al5+A3 Az 865 13,5 0 2007

Al5 81,4 13,9 4,7
A3 66,3 33,7 0

Tableau V-4 : Invariants ternaires du systeme Mo-Pt-Si.

Tous les invariants ternaires issus de la modélisation sont répertoriés dans le Tableau
V-4. Aprés avoir calé¢ la modélisation du systéme a partir des informations expérimentales
obtenues en conditions isothermes, nous avons cherché a assurer la prise en compte des
données issues des analyses ATD-ATM.

Parmi le nombre important d’effets thermiques observables sur les courbes
expérimentales des 18 alliages ¢étudiés (Fig. V-7 a 24-A), nous n’avons retenus que ceux liés a
des réactions invariantes identifiées sans ambiguité grace aux informations isothermes. Il
s’agit des réactions A a F dans le Tableau V-4. Leurs températures expérimentales ont permis
d’optimiser les parametres des trois siliciures X, Y et Z ainsi que le terme d’interaction
ternaire du liquide. On notera qu’en ce qui concerne I’invariant E, le terme ternaire du liquide
n’a aucun effet sur sa température calculée qui est trés proche de celle relevée
expérimentalement. Cela indique une bonne cohérence de la description des phases binaires
de cette réaction.

A partir de la banque ainsi constituée, il a été possible de calculer pour chacun des 18
alliages étudiés par ATD-ATM [I’évolution des phases avec la température. Leur comparaison

avec les courbes expérimentales est proposée Figue V-7 a 24. Cela nous a permis d’identifier
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les réactions invariantes G a S (Tab. V-4) dont les températures expérimentales n’ont pas été
pour I’instant considérées dans notre optimisation. Plusieurs remarques peuvent étre faites a
propos de ces équilibres :

- Pour la réaction M qui correspond a la disparition de PtSi, une condition a été
imposée pour que sa température soit inférieure a celles correspondant aux disparitions des
composés X et Y données par les réactions F et D respectivement.

- En ce qui concerne les températures expérimentales de ces trois réactions M, F et D,
elles sont difficiles a déterminer étant donné qu’elles sont trés proches.

- Les réactions K, L et S correspondent a des invariants engendrés par la transition
o> du composé Pt,Si. Les températures expérimentales observées sont légérement
supérieures a celle imposés par la description du binaire Pt-Si. Il serait intéressant de vérifier
cette température par une ATD réalisée sur ce composé binaire.

- on observe un écart important du calcul avec 1’expérience pour les réactions R et Q
qui mettent toutes les deux en jeu le composé Pt;»Sis. Cela est probablement li¢ a une
mauvaise description de la stabilité de cette phase dont méme la température de disparition
dans le binaire Pt-Si est incertaine (Voir chapitre II).

- Les deux invariants G et H sont fixés par les descriptions des bordures binaires Mo-
Si et Pt-Si. L’accord entre calcul et expérience est satisfaisant pour H et moins pour G. On
notera que pour ces deux réactions, 1’identification donnée ici n’est qu’une suggestion et qu’il

se peut qu’en réalité, la situation soit inversée par rapport au résultat propos¢.

Dans le dernier bloc (T a y) du Tableau V-4 figurent les invariants qui n’ont pas été
reliés a des effets thermiques observés expérimentalement pour différentes raisons :

- Pour les réactions T, X, Y, Z, a, B et y, elles ne correspondent pas aux domaines de
compositions et/ou températures couverts expérimentalement par les 18 alliages étudiés.

- Pour I’invariant W, il est imposé¢ par les équilibres isothermes A-1 et D-2 mais n’est
pas observable sur 1’alliage N° 14 (Fig. V-20-A) peut étre du fait d’un effet thermique trop
faible par rapport a la sensibilité expérimentale de I’ATD.

- Les réactions U et V sont prévues par le calcul (Fig. V-19-B) probablement du fait
d’une stabilit¢ du composé PtsSis trop faible vis-a-vis de Y. Nous pensons que ces deux
invariants n’existent pas et que I’effet thermique observé a ~ 750 °C sur I’alliage N° 13 (Fig.

V-19-A) correspond a I’invariant suivant : oPt,Si + PtsSis + MosSi; <> BPt,Si
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700

Alliage N°1 — Moy¢Pt7Siio

R
Signal ATD
Signal ATM
A-5
800 900 1000 1100 1200 1300 1400

Température (°C)

Figure V-7-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 1.
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0.4 Pt,,Si, —
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[ : I I [
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Figure V-7-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 1.
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Alliage N° 2 — Mo3¢PtsoSiio

E
S
Signal ATD
Signal ATM
C-1
700 800 900 1000 1100 1200

Température (°C)

1300 1400

Figure V-8-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 2.
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Figure V-8-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 2.
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700

Alliage N°3 — MosePt5Sis6

J 1
Signal ATD
Signal ATM
B-6 E-3
800 900 1000 1100 1200 1300 1400

Température (°C)

Figure V-9-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 3.
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Figure V-9-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 3.
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700

Alliage N°4 — MogsPt2Siss

J |
Signal ATD
Signal ATM
B-6 E-3
800 900 1000 1100 1200 1300 1400

Température (°C)

Figure V-10-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de I’alliage N° 4.
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Figure V-10-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 4.
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Alliage N°5 — Mo oPt7Siz

R Q
Signal ATD
Signal ATM
A-5
700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400

Température (°C)

Figure V-11-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 5.
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Température (°C)

Figure V-11-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 5.
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Alliage N° 6 — Mo,0Pts0Sizo

E
S
Signal ATD
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C-1
700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400

Température (°C)

Figure V-12-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 6.
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Figure V-12-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 6.
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Alliage N° 7 — Mo3¢PtsoSizo
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Figure V-13-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de I’alliage N° 7.
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Figure V-13-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 7.

104



Alliage N°8 —» M040Pt40Si20
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Figure V-14-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de I’alliage N° 8.
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Figure V-14-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 8.
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Figure V-15-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de I’alliage N° 9.
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Figure V-15-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 9.
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Alliage N° 10 — Mo ¢PteoSi3o
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Figure V-16-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 10.
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Figure V-16-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 10.
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Alliage N° 11 — MoPtsSi3o
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Figure V-17-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 11.
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Figure V-17-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 11.
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Alliage N°12 » M030Pt4osi30
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Figure V-18-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 12.
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Figure V-18-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 12.
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Alliage N°13 > M010Pt5()Si4()
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Figure V-19-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 13.
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Figure V-19-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 13.
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Alliage N° 14 — Mo,5Pt3Siss
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Figure V-20-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 14.
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Figure V-20-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 14.
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Alliage N° 15 — MosPt35Siso
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Figure V-21-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 15.
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Figure V-21-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 15.
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Alliage N°16 —» M040Pt1()Si5()
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Figure V-22-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 16.
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Figure V-22-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 16.
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Alliage N° 17 — MoyPt;5Siss
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Figure V-23-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 17.
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Figure V-23-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 17.
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Figure V-24-A : Courbes expérimentales ATD-ATM de [’alliage N° 18.
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Figure V-24-B : Domaines de phases calculés pour [’alliage N° 18.
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Figure V-25 : Projection de la nappe liquidus.
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Figure V-26 : Zooms de la nappe liquidus.
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La nappe de cristallisation primaire obtenue par la présente modélisation est tracée
Figures V-25 et 26. On notera que tous les équilibres invariants ternaires de la nappe liquidus
sont de type péritectique a I’exception des réactions y, G et J qui sont eutectiques.

Cette représentation permet de cibler les compositions d’alliages a étudier par
solidification rapide afin de vérifier les positions des lignes monovariantes d’équilibre avec le
liquide. On peut également vérifier l’existence des eutectiques par observation des
microstructures obtenues sur des alliages correspondant a ces compositions. Ce type
d’information peut étre utile dans ce systeme pour lequel les températures de liquidus sont
hors de portée des ATD classiques (~1500 °C) dans quasiment tout le domaine de

composition comme le montre la coupe isotherme (Fig V-27) a cette température.

A2 DO, A3 MopPt, A1 10
Fraction molaire Pt

Figure V-27 : Section isotherme calculée a 1500 °C.

Les coupes isoplethes équimolaires calculées sont données a I’annexe (Fig. A-V-2 a4 5)

de ce chapitre afin de faciliter au lecteur la lecture du systéme.

Conclusion

I’étude des équilibres entre phases réalisée sur les sections isothermes entre 800 et
1150 °C couplée avec les analyses ATD-ATM de plusieurs alliages entre 700 et 1450 °C a
permis d’établir une premiere modélisation cohérente du systeme Mo-Pt-Si. Elle permet
d’ores et déja de cibler des expériences a réaliser ultérieurement dans le but de la valider et la

corriger si nécessaire. Ce travail complémentaire devra s’attacher principalement a
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caractériser les domaines d’équilibres avec le liquide qui ont peu été étudiés dans cette étude

qui constitue une premiere étape a la description du systéme.
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Annexe chapitre V
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CONCLUSION GENERALE

Le travail rapporté dans ce mémoire a eu pour objectif de contribuer a accroitre autant
que possible la connaissance thermodynamique du systéme ternaire Mo-Pt-Si. Pour y
parvenir, nous avons donc mis en oeuvre une modélisation de type CALPHAD qui a nécessité
dans le cas présent d’effectuer parallelement au travail d’optimisation une étude
expérimentale rendue difficile par la nature du systéme étudié.

Nous allons pour conclure rappeler les principaux résultats acquis au cours de ce
travail puis nous indiquerons quelles peuvent étre les taches a accomplir ultérieurement en
vue d’améliorer la qualité de la présente description du ternaire Mo-Pt-Si et des bordures
binaires associées.

Principaux résultats :

> Pt-Si

L’¢tude d’alliages riches en Pt a confirmé les équilibres entre phases proposés par
[91Tan]. Elle a également permis de montrer que la transition allotropique du composé Pt;Si
se situe a environ 445 °C conformément a [93Mas] et qu’aucune transition n’est observable a
basse température sur le composé Pt;,Sis.

De plus, il a ét¢ montré que le modele d’espéces associées de type Pt3Siy était bien
appropri¢ a la description du liquide en assurant une bonne prise en compte des données
thermodynamiques et en assurant un comportement réaliste du point de vue du sens physique
de cette phase.

»Mo-Pt

La caractérisation expérimentale des équilibres entre phases de ce systeme entre 1200
et 1350 °C a permis de valider la version proposée par [80Bre] a I’exception de la réaction de
disparition du composé B19 qui s’avére étre congruente et non péritectoide. Les limites de
solubilité ont été précisées et le domaine biphasé entre la solution terminale de Pt et sa
surstructure MoPt, a été caractérisé pour la premicre fois.

Des données d’enthalpies de formation des phases Al, MoPt,, B19 et DO;9 ont été
obtenues. L’étude structurale des intermétalliques MoPt,, B19 et DO;¢ a permis de révéler et
quantifier les mécanismes de défauts structuraux responsables de leurs larges domaines de
stabilité.

Enfin, pour la premiére fois, une optimisation du systéme a été établie en intégrant ces

différentes données.
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»Mo-Si
Une nouvelle description du composé A15 a été réalisée permettant de mieux rendre
compte de son domaine de stabilité¢ dans la bordure Mo-Si et de son extension dans le systéme
ternaire.
»Mo-Pt-Si
La connaissance des équilibres entre phases solides a ét¢ enrichie au travers de 1’étude
de plusieurs coupes isothermes entre 800 et 1150 °C. Il a ainsi été révélé 1’existence d’un
nouveau siliciure ternaire quasiment stoechiométrique de composition proche de Mo44PtygSisg
Plusieurs invariants ternaires ont ¢été caractérisés ou mis en évidence a partir
d’analyses ATD-ATM réalisées sur de nombreux alliages dans un domaine de températures
comprises entre 700 et 1450 °C.
Une modélisation du systeme ternaire cohérente avec les données d’équilibre entre
phases obtenues a été établie. Elle permet d’avoir une estimation raisonnable du systéme et

ainsi d’orienter les expériences a réaliser ultérieurement pour en accroitre la qualité.

Etudes a mettre en ceuvre pour compléter ce travail :

Dans un premier temps, a partir d’analyses ATD-ATM et de recuits isothermes, il
convient de vérifier I’existence des invariants prévus par la présente modélisation et
accessibles a I’expérience, a savoir les réactions U, V, W, X, Y, a et [3.

Une étude devra étre réalisée sur le composé MosSis binaire et ternaire afin de vérifier
les mécanismes structuraux expliquant son domaine d’homogénéité et ainsi valider le modele
utilisé pour le décrire. En effet, des difficultés rencontrées durant I’optimisation actuelle nous
ont parues étre liées a la description de cette phase.

Une nouvelle optimisation du systéme devra €tre réalisée en tenant compte de ces
nouvelles informations ainsi que celles déja obtenues et qui n’ont pas encore été considérées
dans la présente description telles que les températures des invariants G a S.

Il sera également nécessaire d’effectuer une étude de la nappe de cristallisation
primaire en vérifiant la position de certaines lignes monovariantes ou I’existence des
eutectiques présumés. Cela pourrait étre fait grace a [’étude d’échantillons solidifiés
rapidement. Le résultat expérimental pourra étre comparé avec des simulations réalisées sur la
modé¢lisation du systéme. Le logiciel « Thermo-Calc » dont le module « SCHEIL » qui
permet de négliger la diffusion a I’état solide devrait permettre d’obtenir des informations

intéressantes.
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La détermination et la prise en compte de grandeurs thermodynamiques telles que par
exemple les enthalpies de formation des trois siliciures ternaires ou les enthalpies de réactions
des différents invariants (binaires ou ternaires) amélioreraient évidemment de maniére

significative la qualité de la description du systéme.
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BANQUE DE DONNEES THERMODYNAMIQUES DU
SYSTEME Mo-Pt-Si

ELEMENT VA VACUUM 0.0000E+00 0.0000E+00 0.0000E+00!
ELEMENT MO BCC A2 9.5940E+01 4.5890E+03 2.8560E+01!
ELEMENT PT FCC Al 1.9508E+02 5.7237E+03 4.1631E+01!
ELEMENT SI  DIAMOND FCC A4 2.8085E+01 3.2175E+03 1.8820E+01!
SPECIES PT3SI12 PT3SI12!

FUNCTION GHSERMO

298.15

-7746.302+131.9197*T-23.56414*T*LN(T)

-.003443396*T**2+5.66283E-07*T**3+65812*T**(-1)-1.30927E-10*T**4;
2.89600E+03 Y

-30556.41+283.559746*T-42.63829*T*LN(T)-4.849315E+33*T**(-9);
5000 N'!

FUNCTION GHSERPT
298.15
-7595.631+124.388275*T-24.5526*T*LN(T)-.00248297* T**2-2.0138E-08* T**3+7974* T**(-
1);
1.30000E+03 Y
-9253.174+161.529615*T-30.2527*T*LN(T)+.002321665*T**2-6.56946E-07*T**3-
272106*T**(-1);
2.04150E+03 Y
-222048.216+1019.35892*T-136.192996* T*LN(T)+.020454938*T**2-7.59259E-
07*T**3+71539020%T**(-1);
4000 N'!

FUNCTION GHSERSI

298.15
-8162.609+137.236859*T-22.8317533*T*LN(T)-.001912904*T**2-3.552E-

09*T**3+176667*T**(-1);

1.68700E+03 Y
-9457.642+167.281367*T-27.196*T*LN(T)-4.20369E+30*T**(-9);

3600 N !

FUNCTION GMOLIQ
298.15
+41831.347-14.694912*T+GHSERMO#+4.24519E-22*T**7;
2.89600E+03 Y
+3538.963+271.6697*T-42.63829*T*LN(T);
5000 N!
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FUNCTION GPTLIQ
298.15

+20114.016-9.275183*T+GHSERPT#;
6.00000E+02 Y

+19023.491+32.94182*T-12.3403769* T*LN(T)-.011551507*T**2+9.3151 6E-07*T**3-
601426*T**(-1);
2.04150E+03 Y

+1404.468+205.858962*T-36.5*T*LN(T);
4000 N'!

FUNCTION GSILIQ

298.15
+50696.36-30.099439*T+GHSERSI#+2.09307E-21*T**7,

1.68700E+03 Y
+40370.523+137.722298*T-27.196*T*LN(T);

3600 N!

FUNCTION GPTBCC
298.15+15000-2.4*T+GHSERPT#; 4000 N !
FUNCTION GSIBCC

298.15 +47000-22.5*T+GHSERSI#; 3600 N'!
FUNCTION GMOFCC

298.15 +15200+.63*T+GHSERMO#; 5000 N !
FUNCTION GSIFCC

298.15 +51000-21.8*T+GHSERSI#; 3600 N'!
FUNCTION GMOHCP

298.15 +11550+GHSERMO#; 5000 N !
FUNCTION GPTHCP

298.15 +2500+.1*T+GHSERPT#; 5000 N'!

PHASEL % 1 1.0 !

CONSTITUENT L :MO,PT,PT3SI2,SI : !

PARAMETER G(L,MO;0) 298.15 +GMOLIQ#; 5000 N !
PARAMETER G(L,PT;0) 298.15 +GPTLIQ#; 4000 N !
PARAMETER G(L,PT3SI2;0) 298.15 -301831+3*GPTLIQ#+2*GSILIQ#; 4000 N !
PARAMETER G(L,SI;0) 298.15 +GSILIQ#; 3600 N !
PARAMETER G(L,MO,PT;0) 298.15 -100049.5+19.851*T; 4000 N !
PARAMETER G(L,MO,PT;1) 298.15 5791; 4000 N !
PARAMETER G(L,MO,SI;0) 298.15 -146600+16.5*T; 3600 N !
PARAMETER G(L,MO,SI;1) 298.15 +7100-3*T; 3600 N !
PARAMETER G(L,MO,SI;2) 298.15 +8000+12*T; 3600 N !
PARAMETER G(L,MO,PT3SI2,SI:0) 298.15 -255963; 6000 N !
PARAMETER G(L,PT,PT3SI2;0) 298.15 -244364 4000 N !
PARAMETER G(L,PT,SI;0) 298.15 -183094 4000 N !
PARAMETER G(L,PT3SI2,SI;0) 298.15 -244364 4000 N !

PHASE A2 % 1 1.0 !
CONSTITUENT A2 :MO,PT,SI: !
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PARAMETER G(A2,M0;0) 298.15 +GHSERMO#; 5000 N'!
PARAMETER G(A2,PT;0) 298.15 +GPTBCC#; 4000 N !
PARAMETER G(A2,SI;0) 298.15 +GSIBCC#; 3600 N !
PARAMETER G(A2,MO,SI;0) 298.15 -60000+5*T; 5000 N !
PARAMETER G(A2,MO,PT;0) 298.15 -70210.8+5.5064*T; 5000 N !
PARAMETER G(A2,MO,PT;1) 298.15 42929; 5000 N !

PHASE A1 % 1 1.0 !

CONSTITUENT Al :MO,PT,SI : !

PARAMETER G(A1,M0;0) 298.15 +GMOFCC#; 5000 N !
PARAMETER G(A1,PT;0) 298.15 +GHSERPT#; 4000 N !
PARAMETER G(A1,S1;0) 298.15 +GSIFCC#; 3600 N !
PARAMETER G(A1,MO,PT;0) 298.15 -143491+28.8881*T; 5000 N !
PARAMETER G(A1,MO,PT;1) 298.15 +13048-10.2253*T; 4000 N !
PARAMETER G(A1,PT,SI;0) 298.15 -197200; 6000 N !

PHASE A4 % 1 1.0 !
CONSTITUENT A4 :SI: !
PARAMETER G(A4,SI;0) 298.15 +GHSERSI#; 3600 N !

PHASE A1S5 % 2.75 .25

CONSTITUENT A15 :MO : MO,PT,SI : !

PARAMETER G(A15,M0O:MO;0) 298.15 +3000+GHSERMO#; 5000 N !
PARAMETER G(A15,MO:PT;0) 298.15 -14173.4-.1092*T
+.75*GHSERMO#+.25*GHSERPT#; 4000 N !

PARAMETER G(A15,MO:SI;0) 298.15 +.75*GHSERMO#+.25*GHSERSI#-27391-.257*T;
5000 N!

PARAMETER G(A15,MO:MO,PT;0) 298.15 -1491.5+2.1673*T; 4000 N !
PARAMETER G(A15,MO:MO,PT;1) 298.15 -2457; 4000 N'!
PARAMETER G(A15,MO:MO,PT,SI;0) 298.15 -162247; 4000 N'!
PARAMETER G(A15,M0O:MO,SI;0) 298.15 +36162+7.559*T; 4000 N !
PARAMETER G(A15,MO:MO,SI;1) 298.15 52454; 4000 N !
PARAMETER G(A15,MO:PT,SI;0) 298.15 -13663; 4000 N'!
PARAMETER G(A15,MO:PT,SI;1) 298.15 42059; 4000 N !

PHASE MOSSI3 % 2.625 .375!
CONSTITUENT MOSSI3 :MO,SI : MO,PT,SI : !
PARAMETER G(MOS5SI3,MO:MO;0) 298.15 +GHSERMO#+10000; 5000 N !
PARAMETER G(MOS5SI3,SI:MO;0) 298.15
+.625*GHSERSI#+.375*GHSERMO#+58980+1.349*T;

3600 N'!
PARAMETER G(MOSSI3,MO:PT;0) 298.15 +.625*GHSERMO#+.375*GHSERPT#+304126;
3600 N'!
PARAMETER G(MOSSI3,SI:PT;0) 298.15 +.625*GHSERSI#+.375*GHSERPT#; 6000 N'!
PARAMETER G(MOS5SI3,MO:SI;0) 298.15 +.625*GHSERMO#+.375*GHSERSI#-38980-
1.349*T;
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5000 N'!

PARAMETER G(MOS5SI3,SI:SI;0) 298.15 +GHSERSI#+10000; 5000 N !
PARAMETER G(MOS5SI3,MO,SI:MO;0) 298.15 10000; 5000 N !
PARAMETER G(MOS5SI3,MO:MO,SI;0) 298.15 20000; 5000 N !
PARAMETER G(MOS5SI3,SI:MO,SI;0) 298.15 20000; 5000 N!
PARAMETER G(MOS5SI3,MO:PT,SI;0) 298.15 -477588; 5000 N!
PARAMETER G(MOS5SI3,MO:PT,SI;1) 298.15 -10000-20.292*T; 6000 N !
PARAMETER G(MOS5SI3,MO,SI:SI;0) 298.15 -68500+21.5*T; 5000 N!

PHASE MOSI2 % 2 .333 .667!

CONSTITUENT MOSI2 :MO: SI: !

PARAMETER G(MOSI2,MO:SI;0) 298.15 +.333*GHSERMO#+.667*GHSERSI#-
45156+.223*T; 5000 N'!

PHASEB19 % 2.5 5!

CONSTITUENT B19 :MO%,PT : MO,PT : !

PARAMETER G(B19,MO:MO;0) 298.15 +GHSERMO#+40250; 6000 N'!

PARAMETER G(B19,PT:MO;0) 298.15 +.5*GHSERMO#+.5*GHSERPT#; 6000 N !
PARAMETER G(B19,MO:PT;0) 298.15 -39443+9.3876*T+.5*GHSERMO# +.5*GHSERPT#;
6000 N'!

PARAMETER G(B19,PT:PT;0) 298.15 +GHSERPT#+28000; 6000 N !

PARAMETER G(B19,*:MO,PT;0) 298.15 -29165-12.6631*T; 6000 N !

PARAMETER G(B19,MO,PT:*;0) 298.15 -51884+9.0956*T; 6000 N !

PHASE DO19 % 2.75 .25!

CONSTITUENT DO19 :MO%,PT : PT: !

PARAMETER G(DO19,MO:PT;0) 298.15 -17232-2.3938*T+.75*GMOHCP#+.25*GPTHCP#;
6000 N'!

PARAMETER G(DO19,PT:PT;0) 298.15 +GPTHCP#+1000; 6000 N !

PARAMETER G(DO19,MO,PT:PT;0) 298.15 -117476+38.6338*T; 6000 N !

PARAMETER G(DO19,MO,PT:PT;1) 298.15 -8166; 6000 N !

PHASE A3 % 1 1.0 !

CONSTITUENT A3 :MO,PT : !

PARAMETER G(A3,MO;0) 298.15 +GMOHCP#; 5000 N!
PARAMETER G(A3,PT;0) 298.15 +GPTHCP#; 4000 N !
PARAMETER G(A3,MO,PT;0) 298.15 -133939+25.3248*T; 6000 N !
PARAMETER G(A3,MO,PT;1) 298.15 +74885-39.2228*T; 6000 N !
PARAMETER G(A3,MO,PT;2) 298.15 51736; 6000 N !

PHASE MOPT2 % 2 .3333 .6667!

CONSTITUENT MOPT2 :MO,PT : MO,PT% : !

PARAMETER G(MOPT2,MO:MO;0) 298.15 +GMOFCC#+250000; 6000 N !
PARAMETER G(MOPT2,PT:MO;0) 298.15 +.3333*GHSERPT#+.6667*GMOFCC#+245000;
6000 N'!
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PARAMETER G(MOPT2,MO:PT;0) 298.15 -
40481.5+7.48711*T+.3333*GMOFCC#+.6667*GHSERPT#;

6000 N'!

PARAMETER G(MOPT2,PT:PT;0) 298.15 +GHSERPT#+1000; 6000 N !
PARAMETER G(MOPT2,*:MO,PT;0) 298.15 -326073; 6000 N !

PHASE oPT3SI % 2.75 .25!

CONSTITUENT oPT3SI :PT:SI: !

PARAMETER G(aPT3SLPT:SI;0) 298.15 -47000-4.4008*T+.75*GHSERPT#+.25*GHSERSI#;
3600 N'!

PHASE BPT3SI % 2.75 .25!

CONSTITUENT BPT3SI :PT:SI: !

PARAMETER G(BPT3SLPT:SL;0) 298.15 -46000-5.7935*T+.75*GHSERPT#+.25*GHSERSI#;
3600 N'!

PHASE PT12SIS % 2.7059 .2941'!
CONSTITUENT PT12SI5 :PT:SI: !

PARAMETER G(PT12SI5,PT:SI;0) 298.15 -55371-
4.8245*T+.7059*GHSERPT#+.2941*GHSERSI#;
3600 N'!

PHASE oPT2SI % 2.6667 .3333!
CONSTITUENT oPT2SI :PT:SI: !
PARAMETER G(aPT2SLPT:SI;0) 298.15 +.6667*GHSERPT#+.3333*GHSERSI#-62667-
3.7838*T;
6000 N'!

PHASE BPT2SI % 2.6667 .3333!

CONSTITUENT BPT2SI :PT:SI: !

PARAMETER G(BPT2SIPT:SI;0) 298.15 -61667-

4.7661*T+.6667*GHSERPT#+.3333*GHSERSI#;
3600 N'!

PHASE PT6SIS % 2 .5454 .4546!
CONSTITUENT PT6SI5 :PT:SI: !
PARAMETER G(PT6SIS,PT:SI;0) 298.15 +.5454*GHSERPT#+.4546*GHSERSI#-66500-
3.556*T;
6000 N'!

PHASE PTSI % 2.5 5!
CONSTITUENT PTSI :PT:SI: !
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PARAMETER G(PTSLPT:SI;0) 298.15 +.5*GHSERPT#+.5*GHSERSI#-67251.5-3.9503*T;
6000 N'!

PHASE X % 3.167 .333 5!

CONSTITUENT X :MO : PT:SI: !

PARAMETER G(X,MO:PT:SI;0) 298.15 +.167*GHSERMO#+.333*GHSERPT#+.5*GHSERSI#
-72761 +5.873*T; 5000 N!

PHASEY % 3.125 375 5!

CONSTITUENTY :MO:PT:SI: !

PARAMETER G(Y,MO:PT:SI;0) 298.15 +.125*GHSERMO#+.375*GHSERPT#+.5*GHSERSI#
-71906#+3.76*T; 5000 N !

PHASE Z % 3 .44 .28 .28!

CONSTITUENT Z :MO : PT :SI: !

PARAMETER G(Z,MO:PT:SI;0) 298.15 +.44*GHSERMO#+.28*GHSERPT#+.28*GHSERSI#-
5.1000000E+04; 5000 N'!
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Abstract

In this paper, an assessment of the binary Ru—Zr and Hf—Ru systems is presented. The thermodynamic evaluation is based on diagrammatic
investigations and high-temperature calorimetric measurements for the formation of the three intermediate compounds. The present work
proposes thermodynamic modeling of the binaries calculated according to the CALPHAD method and carried out using the PARROT module
in the Thermo-Calc software. The liquid phase and the solution phases (Ru)-HCP-A3, (aZr)-HCP-A3, (BZr)-BCC-A2, (aHf)-HCP-A3 and
(BHf)-BCC-A2 are treated as substitutional solutions. The intermetallic Laves phase Ru,Zr-C14 is modeled with the sublattice formalism.
The RuZr-B2 and HfRu-B2 phases are treated as ordered phases originating, respectively, from (BZr)-BCC-A2 and (BHf)-BCC-A2 disordered
phases. Considering the relative uncertainty of experimental data due to high temperatures, a good agreement is obtained between calculated and
experimental phase diagrams. The optimized set of coefficients and the calculated isothermal section are provided.

© 2007 Elsevier Ltd. All rights reserved.

Keywords: A. Intermetallics, miscellaneous; A. Laves phases; B. Phase diagram; B. Thermodynamic and thermochemical properties; E. Phase diagram, prediction

1. Introduction

More and more various applications are put at high tempera-
ture, which demands the development of more and more refrac-
tory alloys. Refractory materials are needed both as structural
components and protective coatings tailored to the present needs:
temperature, environment, mechanical solicitations, neutron
compatibility, sensitivity to nuclear reactions and nuclear
byproducts, abrasion resistance....

Some of these materials are based on transition metal silicides
and aluminides for good mechanical properties and oxidation
resistance. Ru, Hf and Zr are promising elements in the constitu-
tion of multi-alloys. The development of refractory multi-alloy
materials depends now for most of them on preliminary numer-
ical simulations, in the aim of selecting the compositions or com-
position ranges with the highest melting temperatures and the
lowest possible sensitivity to chemical composition change dur-
ing high-temperature chemical aggression in severe service
environments. Such simulations are only useful when accurate

* Corresponding author. Tel.: +33 3 83 68 46 57; fax: +33 3 83 68 46 11.
E-mail address: nicolas.david@lcsm.uhp-nancy.fr (N. David).

0966-9795/$ - see front matter © 2007 Elsevier Ltd. All rights reserved.
doi:10.1016/j.intermet.2007.07.013

thermodynamic databases are available. Such databases are
developed by the CALPHAD method on a basis of experimental
thermodynamic and phase diagram measurements.

The present work consists in the development of an accu-
rate thermodynamic database of the two binary systems Ru—
Zr and Hf—Ru which can be compliant with the Scientific
Group Thermodata Europe (SGTE) databank [1] and which
can be used by the Thermo-Calc software [2]. In this paper,
we will summarize the thermodynamic data available in the
scientific literature. Then, we will present the result of the
modeling of the two binary systems.

2. Review of experimental data
2.1. Ru—Zr

The phase diagram for Ru—Zr system has been determined
by Raub and Roschel [3]. Using metallographic, thermal and
X-ray analyses, Eremenko et al. investigated more accurately
the binary system [4,5]. They found that two intermetallic com-
pounds (Ru,Zr and RuZr) were stable. The crystal structures of
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these phases are summarized in Table 1. According to
Ref. [5], the maximum solubility of Zr in (Ru) is about 2% at
the L < (Ru) + Ru,Zr eutectic temperature of 1988 K. The
L + RuZr < Ru,Zr peritectic reaction is 2098 K [5]. The
Ru,Zr compound is not stable at low temperature (it decom-
poses at 1558 K). As reviewed by Okamoto [6], RuZr phase is
reported to melt at ~2403 K and presents a maximum homo-
geneity range of about 4%. Because of the two allotropic forms
of Zr, RuZr forms a eutectic equilibrium at 1513 K with (BZr)
and a eutectoid equilibrium under 773 K with (aZr). The
maximum solubility of Ru in (BZr) is about 11% at the eutectic
temperature, and about 1% at the eutectoid temperature in
(aZr). Table 2 gives experimental equilibria according to the
assessment due to Okamoto [6].

Thermodynamic data available on this binary system are
very limited: Topor and Kleppa [7] determined the standard
enthalpy of formation of the RuZr compound by high-
temperature mixing calorimetry. Using high-temperature di-
rect synthesis calorimetry, Mahdouk et al. [8] measured the
enthalpy of formation of the two intermetallic compounds
Ru,Zr and RuZr at 1753 K.

An optimization of the Ru—Zr system was published by
Mahdouk et al. [8] using the same information (diagrammatic
or thermodynamic) as in the present work. The calculation was
performed using the NANCYUN program developed by
Charles et al. [9,10]. The computed phase diagram is shown
in Fig. 1. The NANCYUN program does not take into account
the solid phase transformation as for (aZr) < (BZr) in the
present system. The RuZr compound was described as a dis-
ordered phase and the Ru,Zr compound was introduced in
the program as stoichiometric with constant enthalpy and
entropy of formation.

2.2. Hf—Ru

The Hf—Ru system is similar to the Ru—Zr system. The
main difference lies in the fact that only one intermediate
compound (HfRu) is stable in the whole temperature range
between the two terminal solid solutions [11]. The crystal
structures of Hf—Ru phases are summarized in Table 1. As
in the case of pure Zr, the Hf element presents two allotropic
forms. The phase diagram data concerning the Hf—Ru system
is limited. According to Ref. [12], the maximum solubility of
Ru in (BHf) is about 11% at the L < (BHf) + HfRu eutectic
temperature of 1883 K. The (BHf) < (aHf) + HfRu eutectoid

Table 1

Crystal structure of solid phases of the Hf—Ru and Ru—Zr systems
Phase Condition (K) Pearson symbol Space group Reference
(aHf) <2016 hP2 P63/mmc

(BHf) <2504 cl2 Im3m

(Ru) <2607 hP2 P63/mmc

(aZr) <1136 hP2 P63;/mmc

(BZr) <2128 cl2 Im3m

HfRu <2723 cP2 Pm3m [26]
Ru,Zr 1558—2098 hP12 P63/mmc [3]
RuZr <2403 cP2 Pm3m [26]

Table 2
Invariant temperatures and compositions for the Ru—Zr system (in at. % Zr;
L =liquid)

Ref. [6] Ref. [8] This work
L < (Ru) T (K) 2607 2607
L 0 0
(Ru) 0 0
L < (Ru) + Ru,Zr T (K) 1988 1979 1983
(Ru) 1.9 1.9 14
L 22 22 23.3
Ru,Zr = 32 333 32.2
L + RuZr < Ru,Zr T (K) 2098 2107 2105
L 31 30.6 30.2
Ru,Zr 33 333 33.1
RuZr 48 48 48.6
Ru,Zr < (Ru) + RuZr T (K) 1558 1581 1559
(Ru) 1 1 14
Ru,Zr 33 333 329
RuZr 48 48 48.6
L < RuZr + (BZr) T (K) 1513 1513 1509
RuZr 52 52 51.4
L 79 78.8 79.6
(BZr) 89 89 89
(BZr) < RuZr + (aZr) T (K) = 773 — 789
RuZr 51 — 50.5
(BZr) 92 - 90.9
(aZr) 99 - 99.3
L < RuZr T (K) 2403 2396 2396
L 50 50 50
RuZr 50 50 50
L < (BZr) T (K) 2128 2128
L 100 100
(BZr) 100 100
(aZr) < (BZr) T (K) 1136 - 1136
(aZr) 100 - 100
(BZr) 100 - 100

reaction is 1583 K [11]. As evaluated by Eremenko et al. [11],
HfRu melts at ~2723 K and presents a maximum homogene-
ity range of about 3%. The maximum solubility of Hf in (Ru)
is about 5% at the L < HfRu + (Ru) eutectic temperature of
2063 K. Table 3 summarizes experimental equilibria accord-
ing to the review due to Okamoto [12].

Otherwise, some other work reported the existence of
a “HfRu,” compound at high temperature [13]. But the more
complete study due to Eremenko et al. [11] who used many com-
plementary analysis techniques, has not revealed the stability of
this compound. Therefore that is the reason why Okamoto [12]
did not report it in his assessment and why this phase is not taken
into consideration in the present modeling.

Like for RuZr phase, Topor and Kleppa [7] determined the
standard enthalpy of formation of the HfRu compound by
high-temperature mixing calorimetry. Using high-temperature
direct synthesis calorimetry, Aba [14] measured the enthalpy
of formation at 1763 K.

3. Thermodynamic models
3.1. Gibbs energy for pure components

The thermodynamic description is developed on the basis of
the data of pure elements taken from SGTE database [1,15].
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Fig. 1. Computed Ru—Zr phase diagram from Ref. [8]. Symbols correspond to inputs for their calculation.

They are expressed by °G®(T) — °H?(298.15 K), where °G¥ (T)
is the molar Gibbs energy of the pure element i in the physical
state ¢ at temperature T and °H?(298.15K) is the molar

enthalpy of the standard stable state @ of i at 298.15 K.

Table 3
Invariant temperatures and compositions for the Hf—Ru system (in at.% Ru;
L = liquid)
Ref. [12] This work
L < (Ru) T (K) 2607 2607
L 100 100
(Ru) 100 100
L < HfRu + (Ru) T (K) 2063 2062
HfRu 52.5 52.8
L 78 78.7
(Ru) 95 94.9
L < (BHf) + HfRu T (K) 1883 1882
(BHf) 11 10.2
L 20 20.15
HfRu 49.5 49.05
(BHf) < (aHf) 4+ HfRu T (K) 1583 1580
(aHf) 2 2.0
(BHf) 8 8.3
HfRu 49.5 49.4
L < HfRu T (K) 2723 2721
L 50 50
HfRu 50 50
L < (BHf) T (K) 2504 2506
L 0 0
(BHf) 0 0
(aHf) < (BHI) T (K) 2016 2016
(aHf) 0 0
(BHI) 0 0

°G*(T) —"H?(298.15K) =a+bT +cTInT +dT* +eT™'
T3 +iT" +,T7° (1)
The thermodynamic functions of pure elements for stable

and metastable phases taken from Refs. [1,15] databases are
reported in Table 4.

3.2. Gibbs energy for disordered solutions

The molar Gibbs energy of a phase ¢, G*(T), is defined by:

G =) x’H!(298.15K) = G*™ + G* 1 + G*** (2)

where x; is the molar fraction of the element i in the ¢ phase.
In this optimization the liquid phase and the five primary solid
solutions (BCC-A2 (BHf), (BZr), HCP-A3 (aHf), (Ru) and
(aZr)) are described as disordered solutions. The molar Gibbs
energy of mixing is expressed by the Redlich—Kister model
[16]. In this case the different terms are expressed by:

67 =3 x (°GI(T) —"H? (298.15K)) (3)

G*“=RTY_ xInx; ()

G¥ & = Z in x; ZLZ}‘/’ (—xi _ xj)" (5)
i v

where the L}"’;" parameters are dependent on temperature and
have been optimized in this work (see Tables 5 and 6):
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Table 4

Gibbs energy of pure elements for stable and metastable phases taken from Refs. [1,15] databases; L = liquid

Element Phase T (K)

9G?(T) — "H?(298.15 K) (J/mol of atoms)

Hf (cHI)

298.14—2506 —6987.297 + 110.744026T — 22.7075T LnT — 0.004146145T7> — 4.77 x 10~1°7° — 22,5907

(HCP-A3) 2506—3000  —1,446,776.33 + 6193.60999T — 787.536383T LnT + 0.1735215T> — 7.575759 x 107 %T> + 5.01742495 x 10%7!
(BHf) 298.14—2506 + 5370.703 + 103.836026T — 22.8995T Ln T — 0.0042066057> + 8.71923 x 10~%7% — 22,5907 " — 1.446 x 10~'°7*
(BCC-A2) 2506—3000  +1,912,456.77 — 8624.20573T + 1087.61412T Ln T — 0.286857065T> + 1.3427829 x 10~ %73 — 6.10085091 x 10871
L 298.14—1000 +20,414.959 + 99.790933T — 22.7075T Ln T — 0.0041461457% — 4.77 x 10~ 1°7% — 22,5907 !
1000—2506  +49,731.499 — 149.91739T + 12.116812T Ln T — 0.021262021T> + 1.376466 x 10~°°T> — 4,449,699T !
2506—3000  —4247.217 +265.470523T — 44T Ln T
Ru (HCP-A3) 298.14—1500 —7561.873 4 127.866233T — 22.9143287T Ln T — 0.0040625661° + 1.7641 x 10~°"T3 4 56,3777 "
1500—2607  —59,448.103 + 489.516214T — 72.3241219T Ln T + 0.018726245T% — 1.952433 x 10773 + 11,063,885T "
26072740  —38,588,773 + 168,610.517T — 21,329.705T Ln T + 5.2216397% — 2.40245985 x 10~ %T> + 1.30829926 x 107171
2740—4500  —55,768.304 + 364.482314T — 51.8816T Ln T
L 208.14—800  +19,918.743 + 119.467485T — 22.9143287T Ln T — 0.004062566T> + 1.7641 x 10~°"T% + 56,377T"!
800—2607 +50,827.232 — 179.818561T + 19.539341T Ln T — 0.026524167T> + 1.667839 x 10~ °°T> — 3,861,125T""
2607—4500  —17,161.807 + 349.673561T — 51.8816T Ln T
Zr (aZr) 298.14—2128 —7827.595 + 125.64905T — 24.1618T Ln T — 0.004377917% + 34,9717
(HCP-A3) 2128—6000  —26,085.921 + 262.724183T — 42.144T Ln T — 1.342895 x 103177°
(BzZr) 298.14—2128 —525.539 4 124.9457T — 25.607406T Ln T — 3.40084 x 10-7% — 9.729 x 10~ 1% + 25,2337 ' —7.6143 x 10~ ''T*
(BCC-A2) 2128—6000  —30,705.955 + 264.284163T — 42.144T Ln T + 1.276058 x 10+3?7~°
L 298.14—2128 +18,147.69 — 9.080812T + 1.6275 x 10~ 2T’ + GHSERZR
2128—6000  +17,804.661 — 8.911574T + 1.342895 x 1073'T~° + GHSERZR
v, v, U,
Lf-j(p = a,—f + biJw T (6) (Ayg By{; ),; (Ayi’\ Byg ) q

3.3. Gibbs energy for the intermediate phases

For RuZr-B2, Ru,Zr-C14 and HfRu-B2 compounds the
Gibbs energies of ¢, G?(T), are described by the multiple sub-
lattices’ model which was developed by Sundman and Agren
[17]. Their work was based on earlier models, principally on
the ionic model due to Temkin [ 18] and the two-sublattice model
due to Hillert et Staffansson [19]. According to this model, the
different species forming the phase occupy one or more sublat-
tices and thermodynamic quantities are expressed as a function
of the site fractions. In this model a two sublattice binary com-
pound with concentration dependence is written as:

where y),, 5, Ya, and y are, respectively, the fractional site
occupation of each component A and B on the various sublat-
tices and p and ¢ are the number of sites of each sublattice.

For this compound, the different terms in Eq. (2) are ex-
pressed as follows:

- the molar Gibbs reference energy:
0

G:ﬁf :yIAyZ;GgA +y;\ngOAB +y;3nyBA +y;3y;;GOBB (7)

- the molar Gibbs ideal energy of mixing:

Table 5

Optimized set of parameters of the Ru—Zr system; L = liquid

System Phase Parameter values (J/mol of atoms)
Ru—Zr L LYY, = —190756 + 49.4724T

Ru,Zr (C14)

(HCP-A3)

RuZr (BCC-B2)

(BCC-A2)

Lyr, = +2922

GYEH — 115000 + 3GHSERRU

G5 — 1126,208 — 9.0767T + GHSERRU + 2GHSERZR
GO = 96,208 + 9.0767T + GHSERZR + 2GHSERRU
Gy = 415,000 + 3GHSERZR

Lyyruz: = Lzruze = 40,000

Gyrad — { GHSERRU

Lo = —99.951 +46.1136T

Gposs? = Gyt — 29,614 + 1.3547T
Linsrmava = Liniueva = +29,614 — 1.3547T
LoPebz L [ONtl 137,727 — 1.3547T
Ly tve = Lymageve = +8113

LgIIJ)CZCr-EzuZIVd = 732>452

G — {GRUBCC

GY%2 — L GZRBCC

L0072 160,350 + 48.4494T

L =liquid. The temperature range is 298.15 < T < 6000. Parameters which are not listed are equal to zero.
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Table 6

Optimized set of parameters of the Hf—Ru system

System Phase Parameter values (J/mol of atoms)
Hf—Ru L Lo, = —283,785 + 85.2644T

LiFe, = 2371
(HCP-A3) Gy = +GHSERHF
Gy ® — L GHSERRU
LA o= —112,338 + 34.1139T
HfRu G = GRbee™ = 50,182 4 9.1804T
(BCC-B2)  Lykuneva = Liittiepyva = 60,182 — 9.18047
L(],L};R:g\, = L‘],;‘;Hfl‘);gv = +50, 182 — 9.1804T
L};i%gggf:w = Lyt rava = 110,000
LH‘f.iKCu:Hf‘Ru:Va = 7405000
(BCC-A2) Gops? = +GHFBCC
GY%* = +GRUBCC
Ly, = —202,710 + 59.5937T
L =liquid. The temperature range is 298.15 < T < 6000. Parameters which are
not listed are equal to zero.

G =RT [p(y) Iny, +y5 Inyp) +q(y3 Inyy +ygInyg)] (8
- the Gibbs excess energy of mixing:

Go =Yy slVaLlapa +YsLlaps] + YaVs[Valaas + YsLleas]
YA/ /i

+ VAYeYAYsLapas 9)

where Lij; = yiyil(ao + boT) + (a1 + b1 T) (y; — ¥})]

The Ru,Zr-C14 Laves phase is described with two sublatti-
ces (Ru,Zr),(Ru,Zr); to simplify the thermodynamic descrip-
tion when considering additional alloying elements. Due to
the lack of experimental data, some parameters had to be
estimated. The Gibbs energy of formation of the metastable
stoichiometric compounds AG%;‘Ru and AG%{% was fixed to
be equal to 15,000 J/mol of phase. Moreover, a constraint
between the Gibbs energy of formation of the stoichiometric
compounds defined by the model (Ru,Zr),(Ru,Zr); was used
to account the Wagner—Schottky type defects. This assump-
tion is expressed in Table 5.

The RuZr-B2 and HfRu-B2 phases are expressed with the sub-
lattice model with vacancies (Va) as the main defect. The three-
sublattice model (Ru,Me),s(Ru,Me),s5(Va);, where Me =Zr
or Hf allows a phase extension to the Me-rich side which
is different from the Ru-rich side. Compared with the model
used for the description of the C14 phase, the description of
the RuZr-B2 and HfRu-B2 phases needs an extra term
in order to consider the ordering energy contribution.

G = GE(x) + AG™ (1, 3)) — AG™ (¥, )

G9(x;) is the molar Gibbs energy contribution from the dis-
ordered state BCC-A2 and AG°(y},y!) — AG4(x},x!) is
the ordering contribution equal to zero in the disordered state.
In the present work, a single function is used in order to de-
scribe the Gibbs energy of the A2 and B2 phases. The corre-
sponding transition between A2 and B2 does not appear in any
phase diagram. A similar treatment has been adopted for the
A2 and B2 phases in Ref. [20]. The symmetry of the model
for the B2 phase is taken into account by imposing the
relations:

2400 | | | |

2200 Liquid

2000 -

1800 — B
1600 — r

1400 Ru,Zr

1200 — \ \ A
1000 | -
(Ru) RuZr
800 | =

600 — /

400 T T T T T T T
0 01 02 03 04 05 06 07 08

Ru Mole fraction Zr Zr

Temperature (°C)

Fig. 2. Calculated Ru—Zr phase diagram.

GO,bcc-b2 _ GO,bcc-b2

A:B:Va B:A:Va
v,bce-b2  _ yu,bec-b2
LA,B:A:Va - LA:A,B:Va
v,bce-b2 v,bece-b2
LA,B:B:Va - LB:A,B:Va

4. Results and discussion

The modeling of the two binary systems is carried out by
taking into consideration all the relevant experimental data
which are detailed in Section 2. The optimization of the system
was performed according to the CALPHAD method [21] using
the Parrot module [22] in the Thermo-Calc software [2].

4.1. Ru—Zr

Taking into account the few experimental data, the calcu-
lated phase diagram as shown in Fig. 2 is in good agreement
with the experimental phase diagram assessed by Okamoto

Table 7
Experimental, estimated and calculated values of enthalpy of formation (kJ/
mol of atoms) of the HfRu-B2, RuZr-B2 and Ru,Zr compounds

Reference Enthalpy of formation (kJ/mol of atoms)
Ru,Zr RuZr HfRu
[7] —68.7+34 —-91.7+52
[81° —32.0+£09 —55.8+£23
[81° -32.1 —55.8
[14] —88.6+£1.2
[23] —49 —53 =57
[24] —78 —88 -77
[25] —65 -70
This work -31.4 —56 —87.6

% Experimental.
® Calculated.
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Fig. 3. Calculated Hf—Ru phase diagram.

[6]. The experimental and calculated invariant temperatures
and compositions are given in Table 2 and the final set of
parameters is listed in Table 5. The experimental data for
enthalpies of formation of intermediate compounds RuZr and
Ru,Zr are compared in Table 7 to those which are calculated
by the present optimization and by different estimation models
[23—25]. It also shows a good agreement.

4.2. Hf—Ru

As a starting point of the optimization, the authors intro-
duced the calculated liquid parameters obtained in the case
of the Ru—Zr system. The second step consisted in the addi-
tion of the HfRu-B2 phase (with no interaction parameters)
in the calculation to ensure an acceptable congruence temper-
ature. Then the eutectic invariants between the primary solid
solutions and HfRu-B2 were introduced. At last their solubil-
ity ranges were adjusted while parameters of the liquid phase
were fixed.

As written in Section 2, the experimental data on this bi-
nary system are very limited. The optimized phase diagram
is compared to the experimental data in Fig. 3, and shows
a good agreement with the experimental phase diagram. All
experimental and calculated invariant temperatures and com-
positions are reported in Table 3 and the final set of parameters
is listed in Table 6. Table 7 compares the enthalpies of forma-
tion of the HfRu compound from Topor and Kleppa [7] and

Aba [14] and the calculated values by the present optimization
and by different estimation models [23—25].

5. Conclusion

A consistent set of thermodynamic parameters is deter-
mined for the two Ru—Zr and Hf—Ru systems. The present
modeling takes into account the ordered B2 phase existing
in each system (RuZr-B2 and HfRu-B2 phases). The resulting
phase diagrams are in good agreement with the available com-
piled data as well for diagrammatic information as for thermo-
dynamic measures.
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Abstract

Nb;Co5CrSig (isostructural to NbsFe;CrSig) and Nb,yCo4Si5 (isostructural to Zr,Co,Ge;) intermetallic compounds have been studied from the
oxidation point of view. Isothermal oxidation results at 1300 °C are discussed. The volatilisation of the external chromia layer formed by
oxidation on Nb;Co3;CrSig was quantified by analysing the thermogravimetric curves on the basis of the differential equation that describes
the oxidation kinetics. NbsCo,Si; is a typical SiO,-forming compound with a parabolic oxidation constant k' =6 x 10713 g%cm?s.
Nb;3CosCrSig oxidises by formation of a duplex SiO,—Cr,O3 layer but is mainly a Cr,O;-forming compound with &, = 1.8 x 107" gz/cm4 S
and the linear volatilisation constant &' = 1.85 x 10~° g/cm2 s. Transformation of Nbs;Co3CrSig into NbyCo4Si; slows down the diffusion of
Cr towards the surface leading to an overall decreasing of the Cr,O; formation rate.

© 2008 Elsevier Ltd. All rights reserved.

Keywords: A. Silicides, various; G. Aerospace constructional uses; C. Coatings, intermetallic and otherwise; B. Oxidation

1. Introduction

Future aerospace applications will require materials with
increasing performances, i.e. greater resistance to creep and
environmental degradation resistances, under higher tempera-
tures. This is the reason why metallic systems based on
refractory metals are considered as candidates for replacing
nickel-based superalloys which have reached their limit in
temperature capability [1]. Among the elements belonging to
the family of refractory metals, niobium alloys have received
great attention because niobium has the lowest density of all
the refractory metals (8.58 as compared to 8.91 for nickel).
Unfortunately, their use under extreme environmental condi-
tions is limited owing to their poor oxidation resistance,
even though some improvements have been achieved through
the developments of Nbss/NbsSis-based in situ composites
[2—5]; protective coatings are thus required. A pack

* Corresponding author. Tel.: +33 3 83 68 46 52; fax: +33 3 83 68 46 11.
E-mail address: ferhath.zamoum @lcsm.uhp-nancy.fr (F. Zamoum).
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cementation process for the deposition of binary and ternary
silicide coatings has been developed these past years [6]. For
example, both niobium and niobium alloys have been coated
in isothermal conditions from mono-, two- or three-phase
Fe—Cr—Si alloys whose compositions correspond to Si levels
higher than 37.5 at%. In all cases, the coating grows under
diffusion conditions and its composition is closely correlated
with that of the masteralloy. Therefore, it has been concluded
that better knowledge of the ternary and quaternary phase di-
agrams should allow choosing the “diffusion path’’, and there-
fore the masteralloy composition, leading to the formation of
the required coating, i.e. constituted of phases selected accord-
ing to their mechanical and chemical behaviours. Thus, several
works have led to assessing the quaternary Nb—Fe—Cr—Si
phase diagram [7], in which a new quaternary silicide
NbsFe;CrSig ((TT');Sis-type compound where T =Nb and
T’ =Fe + Cr) was especially studied [8]. It was shown (i)
that this compound is stable over a narrow composition range
and (ii) that its crystallographic structure could be characterised
as a combination of elemental blocks of the Zr,Co,Ge;- and
Nb,Cr,Sis-type structures. Since T4T4'Si; and (T + T)¢Sis-type
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compounds have been reported in many other systems, new
quaternary silicides (TT’),;Sis, where Nb was substituted by
Ti and Fe by Co or Ni, have been characterised from a crystal-
lographic point of view as well as their oxidation behaviour at
high temperature. Different coatings based on (TT');Si¢
(T=Nb+Ti; T'=Fe + Cr, Co+ Cr, Ni-+ Cr) masteralloys
have also been synthesised and tested as concerns their
oxidation [9].

In this paper, we report the results of an isothermal
oxidation study at 1300 °C! of the (Nb,Co,Cr),Sis and
(Nb,Co,Cr)gSi; compounds belonging, respectively, to the
(TT’),Si¢ and T4T4'Si; silicide families in order to quantify
their protective capability so as to assess the possibility of
synthesising new coatings comprising them as superficial
layer. Since the (Nb,Co,Cr);Sig silicide is covered by an exter-
nal Cr,0; layer which suffers from a volatilisation phenome-
non when the exposure temperature exceeds 1000 °C,
a mathematical treatment of the thermogravimetric curves is
proposed to evaluate both parabolic alloy oxidation, as well
as linear chromia volatilisation rates.

2. Experimental
2.1. Alloy preparations

Alloys were prepared from the elemental components in the
form of powders with nominal purities of 99.8% except for Cr
(99.6%). The niobium powder was 325 mesh. Prior to sinter-
ing, the elemental powders were weighed, then blended man-
ually in an agate mortar respecting the atomic ratios M/Si =7/
6 and 8/7 in order to obtain homogeneous mixtures. The
mixtures were introduced into silica tubes which were evacu-
ated, partially filled with Ar (2 x 10* Pa) and sealed. A preal-
loying step was performed by annealing the mixtures for 5
days at 1200 °C, in order to obtain the silicide compound at
thermodynamic equilibrium. Then, the alloyed powders were
examined by X-ray diffraction (XRD) using a Philips Xpert-
Pro diffractometer (#—60 Bragg—Brentano geometry — Acy
ko =1.5418 A) to determine that the single-phase silicide
was obtained. The final step of synthesis consisted in hot
pressing, carried out using a high temperature furnace equip-
ped with a 10* DaN uniaxial press. The pre-alloyed powders
were introduced into a graphite die, coated with BN applied
by spraying. Boron nitride works as a diffusion barrier
between graphite and metallic powders, thus limiting metallic
carbide formation. The conditions of hot pressing, i.e. pressure
and temperature vs. time, are reported in Fig. 1.

The cylindrical ingots obtained have a density near 6.5,
which is very close to the theoretical density of the silicide
compounds we are studying.

! Considering that the main goal of using niobium alloys is to enhance the
temperature capability of the high temperature materials for aeronautical tur-
bines, the very high temperature of 1300 °C, which is beyond the limit of cur-
rent Ni-based alloys, was chosen.
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Fig. 1. Temperature and pressure sequences used to synthesise alloys during
hot pressing.

2.2. Thermogravimetric analyses

Oxidation experiments were conducted at 1300 °C in a
SETARAM MTBI10-8 type automatic-recording balance
(1 pg sensitivity). The cylindrical samples, polished to the
1200 grid, were hung in the hot zone of the thermobalance
furnace by a platinum wire. Dry air was then introduced into
the reaction chamber at 1 atm, at a flow rate of 1.5 1/h. Each
sample was heated at a rate of 10 °C/min up to the test temper-
ature, then the experiment was carried out for 100 h (except
for catastrophic oxidation situations). The time at which the
test temperature was achieved was considered as the origin
of the thermogram.

The curves obtained must be corrected by the mass loss of
the platinum wire. Indeed, platinum is subject to PtO forma-
tion and vaporisation at high temperatures under oxidising
conditions [10]. Fig. 2 shows the vaporisation curve of PtO
at 1300 °C. Note that the same Pt wire is used for all thermog-
ravimetric measurements.
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Fig. 2. Vaporisation of Pt wire at 1300 °C under an air flux equal to 1.5 I/h.
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2.3. Metallographic study

After testing and surface analyses by XRD, the samples
were embedded in a cold resin (Araldite CY230 + Strength-
ener Escil HY956) and polished, first with SiC paper from
400 to 2400 grid under water, then finished with 1 um dia-
mond paste (DP-Suspension P of Struers).

The samples were observed using a Philips XL.30 scanning
electron microscope (SEM) in the back scattered electron
mode under a 20 kV acceleration voltage. An energy disper-
sive spectrometry (EDS) device was used to analyse the exter-
nal oxide scale. Moreover, the samples were analysed by
Wavelength Dispersive Spectrometry (WDS) using a Cameca
SX50 microprobe.

2.4. Coefficient of thermal expansion (CTE)
measurements

The CTE measurements were carried out using a SETARAM
TMA-92 dilatometer. These experiments rely on a thermal
cycling which involves heating at a 10 °C/min rate, a dwell
time of about 5 min at 1300 °C and then cooling at 10 °C/min
to room temperature.

3. Results and discussion
3.1. Metallographic characterisation of as-sintered alloy

Alloys synthesised by the sintering method contain almost
no porosity. The syntheses of neither the (TT');Sig nor the
T,T4'Si; compound led to one-phase alloys, even if the target
phase was by far the predominant one, as shown in Table 1.

This result is probably due to the very narrow stability
domain of each phase. In addition, micron range silica grains
(5—10 pum) are homogeneously dispersed from the surface to
the bulk in both alloys (Fig. 3). Other syntheses with prealloy-
ing in vacuum instead of under an Ar atmosphere led to the
same results.

3.2. Metallographic characterisation of oxidised sample

3.2.1. (Nb,Co,Cr);Sis silicide

Samples of the (TT’);Sig silicide were oxidised at 1300 °C
and observed after different oxidation durations. Their metal-
lographic study was made difficult by the strong spallation of
the oxide scale during cooling of the samples. Nevertheless,
non-spalled areas were constituted of a convoluted greenish
oxide (Fig. 4a). Irrespective of the duration of the oxidation

Table 1

Synthesis results (the composition written in bold letters is the main phase)
Target composition Type XRD result
Nb2|_5C019_3Cr13,gSi45_4 (TT’)7SI6 Pure “7/6”
Nbas 66C025.85Cr1.805146.6 T,T4'Siy Pure “4/4/7”

' Nb;,Co, ,Cry7Sisg.

Ay .,

20 pm

Fig. 3. Microstructure of (TT');Si¢ alloy after synthesis.

process, the cross-section observations revealed two

morphologies.

When the oxide scale is thin, compact and regular, it is con-
stituted by chromia convoluted at the surface and by a thin
silica underscale. XRD analyses also evidenced the pres-
ence of chromia but did not give any information concern-
ing silica which is probably masked by the superficial
chromia layer. A T,T4'Si;-type silicide with the formula
Nb,7 6C0,7 1Cr.sSisys s forms between the silica scale and
the bulk (TT');Sig alloy. Its growth results from the prefer-
ential oxidation of the chromium contained in the substrate.
This morphology is observed on 97% of the samples’ sur-
face (Fig. 4b).

On 3% of the sample surface, the oxide scale is thicker and
very porous. It is mainly constituted of chromia, but also
contains some grains of CoCr,O,4. As before, a thin silica
layer is formed under this oxide scale. With this specific
morphology, a (TT')sSis-type silicide forms underneath
this oxide scale identified by electron microprobe to be
Nbsg ;5C057 55Cr4 ¢Si37 7. The formation of this silicide is
due to the selective oxidation of the chromium contained
in Nb3,Co,4,Cry7Siz, the minor phase initially present
in the alloy (see Table 1), when it is exposed to air at the
surface of the samples (Fig. 5).

Phase formulae Proportion of the main phase

Main: szo_sCOzoCl‘]:’.]Sigm.] 90%
Minor: Nby3 6C05.7Cr4.1Si46.6

minor: Nb32CO4_2Cr27_gSi36

Main: Nbys2C0,6Cry 5Sis6.3 90%
Minor: NbSi,
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Fig. 4. (a) SEM photograph (SE mode) of the surface of the (TT’),Sig alloy
oxidised at 1300 °C. (b) Cross-section of oxidised (TT'),Sig alloy, protected
by a thin Cr,03/SiO, duplex layer after a 15h oxidation test at
T = 1300 °C: superficial microstructure representative of 97% of the sample
surface.

A WDS profile (at%) was performed from the silica—
T,T4'Si; interface (Fig. 6) to the bulk of the substrate. The
chromium content decreases logically through the T4T4'Si;-
phase and towards the oxide scale, going from 4 at% to
0at%. In the (TT');Si¢ substrate, the chromium content
remains at its initial concentration.

Moreover, the growth of the T4T4'Si;-type phase under-
neath the oxide scale appears to be parabolic with time
(Fig. 7); the kinetic constant of the growth law is equal to
kr,rsi, = 4.1 % 107" cm?/s.

3.2.2. (Nb,Co,Cr)sSi5 silicide
Since the oxidation of the (TT’);Si¢ alloy involves the
formation of a T4T4'Si;-type silicide, it is interesting to study

the oxidation behaviour of the latter in order to appreciate its
influence on that of the (TT’);Sig phase.

After heating during 100 h at 1300 °C, coupons of the
T,T,/Si; phase remain covered by a compact oxide layer.
EDS and WDS analyses show that the oxide layer is mainly
silica convoluted, with the presence of some grains of niobium
and cobalt oxide, as well as some chromia (Fig. 8a and b).
SEM observations suggest that a part of silica scale is amor-
phous (glassy aspect) and its low viscosity at 1300 °C allows
it to perfectly embed the grains of (Nb,Co)O, oxide shown
in Fig. 8b.

The broad peak centred at 26 = 8° on the X-ray diffraction
pattern recorded at the surface of this sample seems to confirm
the previous conclusion (Fig. 9). Moreover, the cristobalite
allotropic form of silica is evidenced too. The coexistence of
different forms of silica has already been reported in the liter-
ature [11]. From this observation, it is believed that the silica
scale formed during the oxidation of the (TT’);Sig alloy at the
interface between the chromia scale and the T,T,'Si; phase is
also partially amorphous. This structural property of silica
allows notably the diffusion of Cr'™" whose solubility is low
but not equal to zero, as it is the case in crystalline forms
like cristobalite or tridymite [12].

The WDS profile does not reveal any phase transformation
under the oxide scale.

3.3. Thermogravimetric study of (Nb,Co,Cr);Sis silicide

The thermogravimetric curves obtained for three different
samples, named, respectively, 76Col, 76Co3 and 76Co032, of
the (TT');Sie alloy at 1300 °C presented in Fig. 10, show
a rapid mass gain which presents a maximum between 21
and 48 h (i.e. 75,000—1,700,000 s) of oxidation. Then, a con-
tinuous and near-linear mass loss is observed.

The maximum measured mass gains for each curve are
reported in Table 2.

The values of mass gains reported in Table 2 are low, but
show plenty of scatter, since they can fluctuate from 0.35 mg/
cm? to 1 mg/cm?. This is probably due to the chromium concen-
tration at the surface of the alloy, knowing that the global
composition of the surface is related to the proportion of minor
phases (Nb23_6C025_7CI'4.1Si46'6 and Nb32CO4V2CI'27.8Si36, S€e
Table 1). In addition, the different values obtained can be
explained by the initial transient oxidation stage occurring
during the temperature rise in the furnace; during this period,
unstable oxides such as CoCr,0,4 can form.

3.3.1. Mathematical processing (determination
of oxidation and volatilisation rate constants)

In order to calculate the oxidation rate of the (TT’);Sig-type
alloy, we consider that the alloy is mainly a chromia-former.
But unlike Al,03, which develops on the external surface of
alumina-forming alloys when oxidised at high temperature,
chromia is not stable when the exposure temperature is too
high. Indeed, when the temperature exceeds 1000 °C, the chro-
mia oxide suffers from a volatilisation phenomenon. The
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Fig. 5. Cross-section of oxidised (TT’),Si¢ alloy, protected by a thick porous Cr,O; scale containing some CoCr,O,4 grains after a 15 h oxidation test at
T = 1300 °C: superficial microstructure representative of 3% of the sample.

external part of the Cr,O; scale is continuously oxidised into Under these conditions, the oxidation rate can be de-

CrO;, a new oxide that is volatile and leaves the scale in a scribed by Wagner's law [16]:

gaseous form. Therefore, the oxidation kinetics of chromia-

forming alloys at very high temperatures must be described dx _ Kpe (1)

as mentioned by many authors with respect to both mass e x

gain kinetics due to chromia formation, and chromia volatili-

sation due to its oxidation into CrO5 [13,14]. where x is the thickness (cm), k,. the parabolic oxidation

rate constant (cmzls) and ¢ the time (s) related to the steady
— Cr,03 formation kinetics: In the case of Cr,O5 formation, state of the oxidation phenomenon at 1300 °C.

the mass gain corresponds to oxygen incorporation into — Cr,03 vaporisation kinetics: Chromia vaporisation occurs
the substrate. The oxidation rate is limited by the solid at the oxide—gas interface at a constant rate. The kinetics
state diffusion of atoms and/or ions that are involved in of this phenomenon which leads to a decrease of the oxide
the reaction. In the Cr,O3 oxide layer, the diffusion coef- scale thickness is described by Eq. (2). The mass loss com-
ficient of O*~ is three orders of magnitude less than that of pared to initial mass of the sample corresponds only to the
Cr’" (Dep+ /Do~ = 10%) [15]; therefore, the chromia for- Cr depletion from the substrate.
mation rate is mainly dependent on Cr*" diffusion. More-
over, at 1300 °C, short-circuits and intergranular diffusion dx k 2)
are negligible. "

where, k. is the linear volatilisation rate (cm/s).
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Fig. 6. Concentration profile of elements underneath the oxide scale after 50 h Fig. 7. Growth rate of T,T4Si; phase during oxidation of (TT');Sis at
oxidation of (TT');Sig silicide at T = 1300 °C. T=1300°C.
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Fig. 8. (a) Surface view of T,T,'Si, silicide oxidised at 1300 °C. (b) Cross-sec-
tion of T4T,'Si; silicide oxidised at 1300 °C. The grey superficial layer is
SiO,. It contains grains of CoNb,Og.

After combination of Egs. (1) and (2), the variation of the
oxide thickness with time is given by Eq. (3), which is inte-
grated to obtain Eq. (4):

= — k e 3
e x ! (3)
—x  kpe
t= " = In(kpe — kiex) +C (4)
kle kle

where C is the integration constant, which can be determined
by using the following condition: x =0 at = 0. Then, Eq. (4)
becomes:

k e kle kle
t= | — —In(1- 5
klze |: kPex ! ( kpex> :| ( )

Since the oxide formation rate decreases with time, it can
lead to a point at which the Cr’" provided to the oxide—gas
interface is balanced by the Cr’" lost due to Cr,Os loss

through CrO; vaporisation. So, if Eq. (3) =0, this particular
limiting thickness can be given by

kpe
im — 6
. kle ( )

If the oxide scale reaches this thickness, Eq. (5) can no
longer be considered to describe the oxidation kinetics.

In addition, if we consider the mass variation due to O*~
fixation by the forming oxide scale, Eq. (3) becomes:

dAmoxide k'
di = Am(iidc o kl/ (7)
S
where
Ayige 3 X Mo—
S =xX pCr203 X MCr203 =xxA (8)
k
/o pe
kp A2 ©)
K = kie x A (10)

and S represents the oxidised surface area (cm?), AmgyialS the
mass variation due to O>~ fixation (g/crn2), k), the parabolic
constant (gz/cm4 s) and k’ the linear volatilisation constant
(g/cm2 $), Pcr,0, the density of CryO3 (g/cm3), Mo~ the
atomic mass of oxygen (g/mol) and Mcy,0, the molar mass
of Cr,O3 (g/mol).

On the other hand, the total mass variation given by ther-
mogravimetry Am/S represents the result of the mass gain
due to O~ fixation minus the mass loss due to metal loss,
knowing that Am =m,— m, where m, is the instantaneous
mass of the sample and m, the initial mass of the sample.Then

Am AWloxide AWlCr

_ _ 11
S S S (11)

where Amc,/S represents the mass variation due to chromium

loss (g/cmz), and is given by Eq. (12):

2 X MCr

:kl"t:k{tx3 X My =kt xB (12)

A”nCr
S

with M, the atomic mass of chromium (g/mol).
Combination of Egs. (7), (11) and (12) leads to Eq. (13).
d(4"+ k't xB K
( g : ) = Am l/) - kll (13)
dr (%" + kit x B)
Finally, the partial differential of Eq. (13) gives:
o)k
= —k(1+B 14
dr (A" + kit x B) 1(1+B) (14)
The graphic representation of d(Am/S)/dr as a function of
1/[(Am/S) + kit x B] leads to obtaining a linear function with
k,' as the slope and k(1 4+ B) as the y-axis intercept, if k" is
correctly chosen.
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Fig. 9. X-ray diffraction pattern of the T,T,'Si; silicide oxidised at 7= 1300 °C [24].

3.3.2. Quantitative results

Before processing data with the above method, the ther-
mogravimetric curves obtained for the different silicide sam-
ples and represented in Fig. 10 are fitted with a polynomial
function Am/S = A/t — Bt, so one avoids artefacts due to
the noisy recorded signal related to the great sensitivity of
the thermobalance (ug) (this procedure was not necessary
for sample 7/6Co32). The experimental thermogravimetric
data as well as the fitted curve are shown in Fig. 11. The
[d(Am/S)]|/dt = f[1/((Am/S) + kit x B)] graphs for the three
7/6Co samples, as well as the corresponding best-fit lines are
reported in Fig. 12.

The oxidation and volatilisation rates for the three (TT’),Sig
samples oxidised at 7= 1300 °C are reported in Table 3.

3.4. Thermogravimetric study of (Nb,Co,Cr)sSi7 silicide

The thermogravimetric curve for a T,T',4Si; alloy is re-
ported in Fig. 13. It shows a continuous mass gain with
time. The mathematical treatment used for (TT');Si¢ is
performed for this sample. The curve can be fitted with

0.0015
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0.0005 14

-0~ 76Co1 Experimental data
—o- 76Co3 Experimental data
-o— 76C032 Experimental data

Mass variation (g,‘cm")
o

0 100000 200000 300000 400000 500000 600000 700000
Time (s)

Fig. 10. Thermogravimetric curves for three (TT');Sig alloys at T = 1300 °C:
experimental curves.

a simple parabolic law characterised by k," =9.2 x 10714 g%
cm*s and obviously &/ =0.

3.5. Discussion

The (TT');Sie silicide containing 12 at% chromium is
mainly a Cr,Os-former. The average parabolic constant value
k,', obtained from thermogravimetric results for the samples
tested is k' =1.5x 107" g*cm*s. Using this value in
a In(K,) =f(1/T) diagram (Fig. 14) allows comparison with
the value of typical Cr,O5-, Al,O3- and SiO,-forming alloys
[17]. Even if the alloy is mainly a Cr,O3z-former, its parabolic
rate constant at 1300 °C is half-way between those of typical
Cr,05- and SiO,-forming alloys. This result could be ex-
plained by the presence, between the chromium-providing
source and the chromia scale, of a silica layer, as well as of
the T,T',4Si; phase. These two layers can act as diffusion bar-
riers and, according to the calculated kinetic constant of the
growing mechanism, it appears that the T,T,4'Si; phase is the
more efficient one. Indeed, in the structural transformation
of the (TT');Si¢ phase into the T4T,'Si; one proceeds via
a modification of the composition which requires liberation
of chromium and silicon as indicated by Eq. (15). Then these
elements have to diffuse through the T,T’,Si; phase in order to
be oxidised at the substrate surface.

4Nb3Co;CrSig = 3NbsCo,Si; + 4Cr + 3Si (15)

Table 2

Maximum mass gains for (TT');Sie alloys (where S is the sample surface area
and Am is the mass variation; Am = m, — m, where m, is the instantaneous
mass of the sample and m, the initial mass of the sample)

M5Sig sample Time to reach (Am/S )max; (S) (AM/S ) maxi (mg/cmz)

76Col 180,000 1.00
76Co3 84,862 0.80
76Co032 70,000 0.35
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Fig. 11. Thermogravimetric curves for three (TT’);Si¢ alloys at T= 1300 °C:
experimental and fitted curves.

Therefore, because the growth kinetics law of the T4T4'Si;
silicide is parabolic with ks, = 4.1 x 107" cm?/s, it is
reasonable to assume that the kinetic limiting step of the phase
transformation is the solid state diffusion of elements and no-
tably of chromium. Consequently, because kp.' =5.4 x
107" cm?/s and kr,1si, = 4.1 x 107" cm? /s are very similar,
it can be deduced that the rate limiting step of the oxidation
reaction is the diffusion of chromium through the upperside
of the intermetallic substrate.

Concerning now the volatilisation linear constants obtained
with the mathematical treatment of the thermogravimetric
curves relative to (TT');Sig alloys, they are of the same order
of magnitude as those reported in the literature for CrOj;
[18,19]. In addition, they have nearly the same value as that
obtained by performing an isothermal oxidation test on a com-
pacted pure chromia pellet (kl/(CrZO;) =22x10"%g/cm?s or
Kicn=15 10~? g/em?” s referring, respectively, to the loss of
chromia and of equivalent chromium) under the same condi-
tions as for the silicide compounds (Fig. 15). Note that only
orders of magnitude should be a subject of comparison be-
tween different values of vaporisation constants for the same
temperature, as shown by different authors [19,20]. Mass los-
ses are so much related to the gas flux into the TGA furnace,
that a rigorous comparison of the values obtained with differ-
ent apparatuses is not necessarily significant.
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Fig. 12. d(Am/S)/dt vs. 1/[(Am/S) + k{t x B] for samples 7/6Col, 7/6Co3,
7/6Co32.

Table 3
Parabolic and linear constants determined for (TT');Si¢ alloys for oxidation at
1300 °C

Sample Total oxidation ky' (g2/cm4 s) k' (g/cm2 S)
time (h)

76Col 90 2% 107" 1.85x 107°

76Co3 275 1.8 x 107! 1.85x 107°

76C032 175 6x 10712 1.85x107°

Elsewhere, both (TT’);Sis and T4T4'Si~ silicides are known
to be brittle phases. Nevertheless, as seen in Fig. 4b, the phase
transformation which occurs during the oxidation treatment
does not lead to crack formations, for the following reasons.

The coefficients of thermal expansion (CTE) for (TT');Sig
and T4T,/'Si; are very similar. In Fig. 16, the CTE of both
silicides are presented with respect to temperature between
800 °C and 1300 °C. At 1300 °C, which is the oxidation
temperature, the (TT');Sig silicide CTE value is equal to
15x107%°C, while that of T,T,Si; is just below
13 x 107%°C, showing therefore the small mismatch that
allows avoiding severe cracking during temperature changes
as mentioned by Huntz and Boumaza [21].

In comparison with the oxidation behaviour of the
NbsFe;CrSig silicide compound [22,23], from which Fe has
been substituted by Co for this study, the oxidation of
Nb3Co;CrSig shows several differences.

— The Nb,_,Co,4Cr,Siy layer grows faster during the oxida-
tion of Nb3;Co3CrSie than Nb,_Fe,Cr,Si; during the oxi-
dation of Nb3FesCrSiq (knb, Fescrsi, = 2 X 1071 em?/s
deduced from Fig. 17 and Ref. [22]).

— The chromium content in the Co-containing M,Sig silicide
is higher than that in the corresponding Fe-containing
compound. This chromium content decreases continuously
through the MgSi; layer to the oxide scale from 4 at% to
0 at%.

During oxidation of the Fe—M5Si¢ phase [22], a Cr gradient
appears in the Fe—M;Sis compound from the bulk to the
M;Sig—MgSi; interface (Fig. 17). In parallel, the Fe level
increases through the Cr-depleted zone. This situation is not
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Fig. 13. Thermogravimetric curve for T4T4'Si; silicide oxidised at 1300 °C.
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Fig. 14. K, value fields of chromia-, silica- and alumina-forming alloys [17].

observed with the Co—M;Si¢ phase for which the Cr content
remains constant (Fig. 17).

Finally, these features suggest that Nb3;Fe;CrSig silicide has
a stability domain of the solid solution allowing fluctuations of
the Cr concentration unlike Nb3;CosCrSig which appears to be
a line compound. Secondly, the phase transformation of
(TT"),Si¢ into T4T4'Si; during oxidation is delayed when com-
paring the behaviours of NbsFe;CrSig and Nb3;Co;CrSig. In-
deed when the oxide layer is growing, the Cr concentration
in Nb;Fe;CrSig has to reach 4 at% before the structural change
can be effective while it remains constant and roughly equal to
13% in Nb3Co;CrSig which transforms instantaneously into
Nb4Co4Si; as soon as Cr is lost. Thus the volume contraction
associated with the crystallographic modification is delayed
too and this delay should be beneficial for the oxidation resis-
tance of coatings built by the superposition of silicide layers
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N
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Fig. 15. Oxidation result for a Cr,O; pellet at 1300 °C. (The calculated surface
area takes into account only the dimensions of the pellet, and not the sample
porosity.)
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Fig. 16. CTE measurements for both (TT’),Sig and T4T,'Si; alloys.

including (TT’);Sig as the main phase. This is corroborated
by the results of the cyclic oxidation of Co- and Fe-containing
coatings: iron-coatings resist more than 100 1 h cycles in air at
1100 °C while the performances of the homologue containing
Co are in the range of 40—80 cycles [7].

4. Summary

These investigations of the M;Sig-type silicide have been
performed in order to allow future optimisations of silicide coat-
ings on Nb and Nb-based alloys. The oxidation study of the
Nb3Co3CrSig compound in air at 1300 °C has shown a Cr,O5-
forming behaviour, and the formation of an M4M,'Si;-type
phase in the Cr-depleted zone. This latter phase is an SiO,-
forming compound at 1300 °C, and therefore slows down the
oxidation rate of the bulk M5Sie, by forming a silica diffusion
barrier at the interface of the outer Cr,O3 and the intermetallic
compound. The formation of this second silicide is not detri-
mental from a thermomechanical viewpoint, considering the
coefficients of thermal expansion for the two phases. Moreover,
formation and vaporisation rates of the Cr,O5 scale protecting
Nb3;Co3CrSig have been evaluated through a graphical treat-
ment of the thermogravimetric curves. The difference between
the oxidation behaviour of the two intermetallic compounds of
the “(TT’),Sig” -silicide family could be explained by a different
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Fig. 17. Comparison of Cr evolution between the two (TT');Si¢ silicides,
NbsFesCrSig [8] and Nb3;CosCrSig after oxidation at 1300 °C for 50 h.
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composition range of stability along the Cr axis. Complemen-
tary investigations on the chromium diffusion in both phases
would allow a better explanation of these differences.
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RESUME

L’étude menée sur le systétme Mo-Pt-Si vise a contribuer a la connaissance d’alliages métalliques
complexes destinés a des applications a hautes températures rencontrées dans les industries
aéronautiques ou verrieres. Sa description d’un point de vue thermodynamique est rendu difficile par
son caractere réfractaire 1i¢ a la présence du molybdéne d’une part et a sa complexité due au nombre
¢levé de ses constituants (3 éléments) d’autre part. Seule une approche du probléme par une
modélisation thermodynamique de type CALPHAD permet d’aboutir a un résultat significatif.

Comme I’impose 1’établissement d’une modélisation d’un systéme ternaire, a savoir I’étude préalable
des trois bordures binaires, le premier volet de ce travail a été consacré a I’étude des systémes Pt-Si,
Mo-Pt et Mo-Si. Parallélement au travail d’optimisation, des mesures expérimentales réalisées dans le
cadre de cette étude (radiocristallographie, analyse thermique, microsonde,....) ont permis de
déterminer les équilibres entre phases, les enthalpies de formation des différents composés
intermétalliques ainsi que les mécanismes structuraux responsables des grands domaines de stabilité
observés pour certaines phases.

La premiére approche du systéme ternaire Mo-Pt-Si, obtenue a partir de la banque de données
intégrant les optimisations binaires, a permis de cibler et interpréter des expériences de contrdles des
équilibres entre phases en condition isotherme et anisotherme. Un nouveau siliciure ternaire a ainsi été
découvert et pris en compte dans le calcul. Enfin, a travers de nombreux exemples nous montrons la
cohérence de la modélisation avec 1’ensemble des données expérimentales.

Mots clés :
Diagramme de phases, modélisation thermodynamique, CALPHAD, systemes Pt-Si et Mo-Pt, systeme
Mo-Pt-Si.

ABSTRACT

The study on the Mo-Pt-Si system contributes to the knowledge of complex metal alloy, which are
intended for applications at high temperatures in the aerospace or glass industries. Its thermodynamic
description is difficult because its refractory character related to the presence of the molybdenum and
to its complexity due to the high number of the constituents (3 elements). Only an approach of
problem by a modelling thermodynamics of CALPHAD type gives to a significant result. As imposes
the establishment of a modelling of a ternary system by the study of three binary borders, the first part
of this work was devoted to the study of Pt-Si, Mo-Pt and Mo-Si systems. Along with the
optimization, an experimental measurements used in this study (X-ray, thermal analysis,
microprobe,....) allowed to determine the equilibria phases, the enthalpies of formation of the various
intermetallic compounds as well as the structural mechanisms responsible for large domains of
stability observed for some phases.

The first approach of the Mo-Pt-Si ternary system obtained from the database including the binary
optimisations, allowed to interpret the experiments of controls of equilibria phases in isotherm and
anisotherm conditions. A new ternary silicide was discovered and took into account in calculation.
Finally, through many examples we show the agreement of the modelling with all experimental data.

Keys words:
Phases diagram, thermodynamic modeling, CALPHAD, Pt-Si and Mo-Pt systems, Mo-Pt-Si system.
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