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Résumeé

La diminution de l'impact environnemental de l'industrie des transports par
l'allégement des structures des véhicules passe par une utilisation accrue de matériaux
a base de magnésium. Ces matériaux peuvent bénéficier d'un développement accéléré
par le biais de simulations numériques s'appuyant sur des bases de données
thermodynamiques. En ce qui concerne le systéeme Al-C-Mg, les bases de données
thermodynamiques commerciales sont incomplétes a cause du nombre insuffisant de
données disponibles. Cette lacune est notamment synonyme de l'absence de guide
dans l'identification des mécanismes régissant l'affinement de microstructures
d'alliages Mg-Al par inoculation de carbone débattus dans la littérature. Par
conséquent, I'objectif de cette étude a été d'aboutir a une évaluation thermodynamique
complete du systeme ternaire Al-C-Mg. Dans un premier temps, une étude critique de
la littérature concernant le systeme Al-C-Mg et ses sous-systemes a été menée. Cette
revue a mis en lumiere des désaccords et des manques a propos des données relatives
aux systémes Al-C et Al-C-Mg. Dans un second temps, une démarche expérimentale
basée sur l'utilisation de creusets scellés en Ta a été développée. La méthodologie mise
en place est prometteuse puisqu'elle a permis de travailler avec le magnésium jusqu'a
2094 K (1821°C) et 41 bars de pression. Dans un troisieme temps, la détermination
expérimentale ainsi que par le calcul DFT de données relatives aux systemes Al-C et Al-
C-Mg a été entreprise. La capacité thermique ainsi que l'enthalpie et l'entropie
standard de formation des carbures Al4C3 et T2-Al2MgCz ont été obtenues. De plus, la
structure cristallographique de la phase T2-Al2MgC2 a été confirmée par DRX sur
monocristal, et la nature et la température de la décomposition invariante du carbure
ternaire ont été déterminées. Dans un dernier temps, une modélisation CALPHAD des
systemes Al-C et Al-C-Mg a été conduite sur la base des données de la littérature
sélectionnées de fagon critique et de celles nouvellement obtenues. Des descriptions
thermodynamiques cohérentes de la phase Al2MgC2, de la solution de Mg dans Al4Cs
ainsi que du liquide Al-C-Mg ont été obtenues. Ces descriptions vont alimenter les bases
de données thermodynamiques et vont favoriser le développement des alliages Mg-Al
et des composites a matrice Mg-Al renforcés par des matériaux carbonés. Cette étude
apporte un argument fort supportant le fait que la phase Al2MgC: est responsable de

l'affinement de microstructures d'alliages Mg-Al par inoculation de carbone.



Abstract

To reduce its environmental footprint by lightweight vehicles design, the
transportation sector relies on an increased use of magnesium based materials.
Computational approaches relying on the use of thermodynamic databases can enable
the accelerated development of such materials. Commercial thermodynamic databases
regarding the Al-C-Mg are unreliable due to a lack of data. As a result, no guidance can
be provided regarding the underlying mechanisms of the grain refinement of Mg-Al
alloys by carbon inoculation which are debated in the literature. Therefore, the
purpose of this study was to provide a reliable thermodynamic assessment of the Al-C-
Mg system. First of all, the literature regarding the Al-C-Mg system and its subsystems
was critically reviewed. This review highlighted disagreements and shortages
regarding the data related to the Al-C and Al-C-Mg systems. Secondly, an experimental
procedure based on the use of sealed Ta crucibles was developed. This procedure is
promising as it allowed working with magnesium up to 2094 K (1821°C) and 41 bars
of pressure. Thirdly, experimental investigation and DFT calculations of data related to
the Al-C and Al-C-Mg systems were conducted. The heat capacity as well as the
standard enthalpy and entropy of formation of Al4+C3 and T2-Al2MgC2 were obtained.
Furthermore, the crystal structure of T2-Al2MgC2 was confirmed on the basis of single-
crystal X-ray diffraction data, and the thermal stability of the ternary carbide was
determined. Lastly, CALPHAD assessments of the Al-C and Al-C-Mg systems was
conducted on the basis of the critically assessed literature data as well as of those
freshly obtained. Self-consistent thermodynamic descriptions of Al2MgCz, the solid
solubility of Mg in AlsC3 as well as the Al-C-Mg liquid phase were obtained. Those
descriptions will fuel the thermodynamic databases and will enable the development
of Mg-Al alloys and Mg-Al matrix carbon materials reinforced composites. This study
provides a convincing argument supporting the fact that Al2MgCz2 is responsible for the

grain refinement of Mg-Al alloys by carbon inoculation.
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Chapitre I - Contexte industriel et scientifique de 1'étude

Chapitre | Contexte industriel et scientifique de
I'étude

.1 Vers une démocratisation du magnésium et ses

alliages?
I.1.1 Les propriétés du magnésium

Reconnu comme un élément en 1755 par Joseph Blake, le magnésium, au méme titre
que le manganese, tire son nom de l'ancienne préfecture grecque de la région de

Thessalie, Magnesia.

Les propriétés atomiques et cristallographiques du magnésium sont présentées Table
[.1. La structure cristallographique stable du magnésium a température ambiante est
une structure hexagonale compacte (HCP) dont le ratio des parametres de maille c/a

de 1.624 est trés proche de la valeur théorique de 1.633 (Friedrich et al., 2006).

Table .1 - Propriétés atomiques et cristallines du magnésium non allié selon

(Avedesian et al., 1999; Cayron et al., 1999; Friedrich et al.,, 2006; Gupta et al., 2011)

Propriétés atomiques et cristallographiques

Symbole

Groupe

Numéro atomique

Masse atomique

Diametre atomique

Volume molaire

Configuration électronique

Valence

Structure cristalline

Groupe d’espace

Parameétre de maille a a 293 K (20°C)
Parameétre de maille ca 293 K (20°C)
Ratio des parametres de maille c/a a 293 K (20°C)

Mg

Métaux alcalino-terreux
12

24.3050

0.320 nm

14.0 x 10-¢ m3.mol-!
1s2, 2s2, 2p%, 3s2

2

Hexagonale compacte
P63/mmc

0.32092 nm

0.52105 nm

1.6236
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Les propriétés physiques intrinseques au magnésium sont présentées Table 1.2. Il est
intéressant de noter pour la suite de I'étude le point d'ébullition relativement bas du

magnésium.

Table [.2 - Propriétés physiques du magnésium non allié selon (Avedesian et al., 1999;

Friedrich et al., 2006; Gupta et al., 2011)

Propriétés physiques

Masse volumique a 293 K (20°C) 1.738 g.cm3
Point de fusion 923 K (650°C)
Point d’ébullition 1363 K (1090°C)

Coefficient de dilatation thermique

linéaire moyen

de 2932 373K 26.1 x 106 K1
de293a473K 27.1x106K1
de 293a573K 28.0x 106 K1
de293a 673K 29.0x 106 K1
de293a773K 29.9x10-6 K1

Coefficient d’autodiffusion

a 741K (468°C) 4.4x10-19cm2s1

a824 K (551°C) 3.6 x 10-9cm?2s-1

a900K (627°C) 2.1x108cm2s1

Capacité thermique a pression constante

4293 K (20°C) 24.91 J.mol-LK (1.025 k] .kg'L.K1)
Enthalpie de fusion AHfus 8.75 - 9.16 k].mol-! (360 - 377 k].kg1)
Enthalpie de vaporisation AHvap 125.2 - 131.2 kJ.mol-! (5150 - 5400 k].kg-1)
Enthalpie de sublimation AHsub 148.6 - 151.6 kj.mol! (6113 - 6238 k].kg1)

Conductivité thermique a 300 K (27°C) | 156 W m-L.K+

Contraction volumique a la solidification | 4.2 %
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Enfin, les propriétés mécaniques du magnésium non allié sont présentées Table 1.3. Le
magnésium non allié est relativement fragile, ceci étant une conséquence directe du
nombre limité de systemes de glissements de la structure hexagonale (cf. Section [.1.3).
A titre de comparaison, 1'allongement a la rupture de l'aluminium non allié peut

atteindre 30 a 40% (Warlimont et al., 2018).

Table 1.3 - Propriétés mécaniques du magnésium non allié selon (Avedesian et al,

1999; Friedrich et al., 2006; Gupta et al,, 2011)

Moulé au Tole Tole

Propriétés mécaniques sable Extrudé laminée recuite
Limite conventionnelle d’élasticité

21 69-105 115-140 90-105
a 0.2% en tension en MPa
Limite conventionnelle d’élasticité

21 34-55 105-115 69-83
a 0.2% en compression en MPa
Résistance a la traction en MPa 90 165-205  180-220 160-195
Dureté Brinell (charge de 500 kg,

30 - 45-47 40-41
bille de 10 mm de diameétre)
Allongement a la rupture en %

2-6 5-8 2-10 3-15
(longueur de référence de 50mm)
Module d’Young en GPa 44
Coefficient de Poisson 0.35
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l.1.2 Les points forts du magnésium et ses alliages
I.1.2.1 Les qualités intrinseques au magnésium

L'un des premiers atouts du magnésium réside dans sa relative abondance sur notre
planete. En effet, il est le 8¢me élément le plus abondant dans la crofite terrestre,
représentant environs 2.3% en masse de celle-ci (Railsback, 2017). On le trouve le plus
souvent sous la forme de magnésite (MgC0s3), de dolomite (MgC03.CaCO3), et de
carnallite (KC1.MgCl2.6H20) (Kainer, 2003a). De surcroit, le magnésium est également
le 3¢me minéral le plus abondant dissout dans I'eau de mer, présent a un taux de 1.1
kg.m3 (Kainer, 2003a). Ceci fait du magnésium le seul métal de structure qu'il est
possible d'extraire de la lithosphere comme des eaux marines (Pekglleryiiz et al,

2013).

Le colit massique de divers matériaux de structure est présenté Table [.4. Si la
production du magnésium est actuellement relativement chére en termes de
rendement en masse par rapport aux autres métaux, l'effet inverse est constaté en
termes de volume, le colit de production du magnésium pouvant alors méme étre
comparable a celui des polymeres (Kainer, 2003a). De plus, les procédés de production
devraient évoluer vers une diminution de leurs cofits énergétiques dans les temps a
venir, de nombreux projets allant dans cette direction ayant été menés récemment

(Pekgiileryiiz et al., 2013).

Table 1.4 -Colit massique de matériaux de structure courants selon (Callister et al.,

2010)

Matériau Cout (en US$/kg)
Aciers 090-5
Aluminium (non allié) 2.65 - 2.75
Magnésium (non allié) 3-3.30

Titane (non allié) 90 - 160
Composite a matrice epoxy renforcé de fibres de carbone | 49 -725
(préimprégné)
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Le principal avantage du magnésium réside dans sa faible densité, les matériaux a base
de magnésium bénéficiant ainsi de propriétés mécaniques spécifiques intéressantes
(cf. Section I.1.2.3). La masse volumique de divers matériaux de structure est présentée
Figure I.1. Celle du magnésium représente approximativement un quart de celle des
aciers, un tiers de celle du titane et deux tiers de celle de 'aluminium, faisant de
l'alcalino-terreux le plus léger de tous les métaux de structure (Gupta et al., 2011). En
effet, la masse volumique du magnésium est méme équivalente a celle des matériaux

composites a matrice époxy renforcée de fibres de carbone (CFRP).
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Epoxy, Vf=0,60)

Figure I.1 - Masse volumique de divers matériaux de structure usuels selon (Friedrich

etal, 2006; Callister et al., 2010)
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I.1.2.2 Les principaux éléments d'alliage du magnésium

Divers éléments sont utilisés de concert avec le magnésium afin d'en améliorer les

propriétés.

Tout d'abord, I'aluminium est 1'élément d'alliage le plus couramment utilisé avec le
magnésium (Friedrich et al.,, 2006). Son ajout améliore les propriétés mécaniques des
alliages via un durcissement par solution solide a faibles taux et par précipitation de la
phase y-Al12Mg17 au-dela de 5.4%at. (Friedrich et al., 2006). Les alliages Mg-Al sont

discutés plus en détail Section I1.2.2.

Le manganese, ajouté en conjonction avec I'aluminium, améliore la limite élastique des
alliages via la formation de précipités Al-Mn (Friedrich et al., 2006) en plus d'améliorer
leur résistance a la corrosion en piégeant les impuretés comme le fer (Robinson et al.,

1954; Lunder et al., 1987) dans des phases d'intermétalliques Al-Mn-Fe (Juers, 2008).

L'ajout assez récent (Pekgiileryliz et al., 2013) de strontium permet d'améliorer la
résistance au fluage des alliages Mg-Al (Kunst et al., 2009; Pekgiileryiiz et al.,, 2013) et
Mg-Mn (Celikin et al., 2012) par la précipitation de composés binaires et ternaires avec
le magnésium et |'aluminium. De plus, dans le cadre du développement d’alliages de
forgeage I'addition de Sr permet d’affiner les grains et de réduire la texture obtenue

suites aux opérations de formage (Masoumi et al,, 2011).

Ensuite, le calcium améliore la résistance a l'inflammation du magnésium de fagon
significative (Pekgiilerytiz et al., 2013). Par ailleurs, 1'ajout de calcium seul ne conduit
pas a une amélioration significative des propriétés mécaniques. En effet, la solubilité
maximale du calcium dans le magnésium est limitée a moins de 1%at. a I'état solide
(Mezbahul-Islam et al.,, 2014), et le durcissement par précipitation de la phase MgzCa
est souvent négligeable étant donné la nature incohérente de l'interface entre cette
phase et la matrice (Nie et al., 1997; Oh-ishi et al., 2009). Cependant, ajouté dans les
alliages Mg-Al le calcium conduit a la formation de la phase Al2Ca améliorant la
distribution des précipités et affinant la microstructure (Jiang et al, 2015;
Nagasivamuni et al.,, 2015) en plus d'améliorer la résistance en fluage (Friedrich et al,,

2006) et a la corrosion des alliages (Juers, 2008).
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L'ajout de silicium au magnésium conduit a la formation de la phase Mg:Si stable a
haute température et permettant une légere amélioration de la résistance en fluage des
alliages Mg-Al (Yuan et al,, 2002; Cabibbo et al., 2004). Cependant, cette phase Mg2Si
est également un site préférentiel pour l'initiation de la corrosion par piqiire en

solution aqueuse (Beldjoudi et al., 1993).

La formation de précipités stables et métastables entre le magnésium et le zinc
entraine un durcissement des alliages Mg-Zn suite a des traitements de vieillissements
(Pekgiileryiiz et al, 2013). L’addition en faible quantité d’argent et de calcium aux
alliages Mg-Zn permet également un affinement de la distribution des précipités et une
amélioration de 'efficacité des traitements de durcissement, les mécanismes derriére

ce phénomene n’étant pas clairement définis (Mendis et al., 2007).

L'ajout d'étain aux alliages conduit a la formation de la phase Mg2Sn stable jusqu'a
1043 K (770°C). Si l'effet durcissant de cette phase suite aux traitements de
vieillissement est limité (Sasaki et al., 2006), I'addition au systéme Mg-Sn de Zn, de Cu,
de Ag ou de Zr améliore la distribution des précipités et les propriétés mécaniques des
alliages (Sasaki et al, 2006, 2011). Malgré un potentiel intéressant pour les
applications en fluage, le systéme Mg-Sn n’est pas encore la base d’une série d’alliage

commercial (Pekgiileryiiz et al.,, 2013).

Le lithium, soluble jusqu'a environ 18%at. (5.9%m.) dans le magnésium a I'état solide
(Herbstein et al., 1956) est le seul élément d'addition réduisant la densité des alliages
(Friedrich et al, 2006). Le lithium en solution solide entraine une diminution du ratio
des parametres de maille a/c du magnésium (Herbstein et al., 1956; Becerra et al,
2009). De plus, des additions au-dela de 18%at. entrainent la formation d’une solution
solide cubique centrée au dépend de la phase HCP, améliorant alors la ductilité des

alliages (Friedrich et al, 2006).

Le zirconium est considéré a I'heure actuelle comme I'affineur de grain le plus efficace
pour le magnésium (Ali et al, 2015). Les mécanismes et les limites de l'affinement de
la microstructure des alliages de magnésium par le zirconium sont décrits plus en

détail Section 1.1.4.
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Enfin, 'ajout de terres rares dans le magnésium a pour principal objectif 'amélioration
du comportement en fluage des alliages grace a la formation d’intermétalliques, comme
les phases Mgi12Nd, Mgi2Ce, Mga1Ys ou Mgz4Ys, venant épingler les joints de grain au
niveau des jonctions triples (Pekgiileryiiz et al., 2013). L'ajout de zinc aux alliages Mg-
RE permet d’améliorer le renforcement par précipitation de fagon significative
(Pekgiileryiiz et al, 2013), affinant la distribution des précipités comme ceci a été
constaté pour les systemes Mg-Gd-Zn (Nie et al.,, 2005, 2008) ou Mg-Nd-Zn (Ma et al.,
2012; Sanaty-Zadeh et al, 2015). Cependant, 1'ajout de terres rares conduit a une
augmentation significative du prix et de la masse volumique des alliages (King, 2007;

Ali et al., 2015), comme discuté plus en détail Section 1.1.3.

Les principaux alliages industriels de magnésium comprennent les séries AZ (Mg-Al-
Zn), AM (Mg-Al-Mn), AE (Mg-Al-RE), EZ (Mg-RE-Zn), ZK (Mg-Zn-Zr) et WE (Mg-RE-Zr)
(Yang et al, 2008).
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1.1.2.3 Les promesses du magnésium et ses alliages

Toutd'abord les applications biomédicales du magnésium, dont le développement s'est
intensifié depuis les années 2000, ont désormais atteint un stade de maturité avancé
(Zheng, 2016). Le magnésium est le 4éme minéral le plus abondant dans le corps
humain, sa présence y étant nécessaire afin d'en assurer le bon fonctionnement (Zheng,
2016). Ainsi, le magnésium et certains de ses alliages sont donc non seulement
biocompatible, mais ils présentent en plus la faculté d'étre complétement
biodégradable lorsqu'ils sont implantés dans le corps humain et se dissolvent au fur et
a mesure des processus de guérison (Zheng, 2016). De surcroit, la densité et le module
de Young des alliages de magnésium se rapprochent de ceux des os du corps humain,
limitant ainsi la réduction de la densité osseuse causée par le phénomene dit de "stress
shielding" lors de leur utilisation en tant qu'implant (Zheng, 2016). Enfin, les alliages
de magnésium sont compatibles avec les techniques d'imagerie médicale comme
I'imagerie par résonance magnétique (IRM) ou la tomodensitométrie, plus
couramment appelée scanner (Zheng, 2016). Par conséquent, le magnésium est un
excellent candidat pour répondre aux besoins des applications biomédicales.
Néanmoins, cette étude se concentre sur les applications du magnésium en tant que
matériau de structure, et bien que ses applications biomédicales représentent un axe

de développement important elles ne seront pas discutées plus en détail par la suite.

Ensuite, les matériaux a base de magnésium présentent des propriétés mécaniques
spécifiques tres intéressantes, ceci étant une conséquence directe de la tres faible
densiteé de I'alcalino-terreux (cf. Section 1.1.2.1). Le diagramme d'Ashby (Granta Design
Limited, 2018) présenté Figure 1.2 illustre la compétitivité des alliages de magnésium
en termes de légereté. Ceci représente un intérét majeur dans le contexte technico-
économique actuel ou la réduction du poids dans le domaine des transports est un
enjeu essentiel. En effet, les feuilles de route analysant les perspectives de
développement du magnésium et ses alliages dressés au Japon (Kojima, 2000), en
Allemagne (Kainer, 2003b), ainsi qu’au Royaume-Uni (King, 2005), s’accordent sur le
fait que la démocratisation du magnésium en tant que matériau de structure repose
sur l'accroissement de son utilisation dans l'industrie des transports. Or, depuis les

années 2000 plusieurs leviers jouent en faveur du magnésium.
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Figure 1.2 - Diagramme d'Ashby pour le design de structure légeres et résistance
comportant le magnésium ainsi que divers matériaux de structure (Granta Design
Limited, 2018). Les lignes en pointillés permettent de distinguer les matériaux les plus
performants pour deux géométries et modes de sollicitation différents, les matériaux
situés au-dessus de celles-ci présentant le meilleur compromis entre résistance et
légereté.

Tout d'abord, ledit marché des transports est sous pression pour réduire son
empreinte environnementale. De maniére générale, une réduction de 10% du poids
d'un véhicule entraine une économie de 5 a 10% de carburant (King, 2007), ce qui fait
de Tl'allégement des structures une contrainte centrale dans les milieux de
I'aéronautique et de 'automobile. Ensuite, des alliages a haute pureté résistants a la
corrosion ont été développés. Il est bien connu que la présence d'impuretés de fer, de
cuivre ou de nickel a des conséquences dramatiques sur la tenue en corrosion du
magnésium et ses alliages (Lyman, 1961). Une meilleure connaissance des procédés de
fabrication, ainsi que 'utilisation du manganese pour piéger les éléments néfastes et
élargir le seuil de tolérance des impuretés mentionnés ci-dessus dans les alliages ont
permis d’améliorer leur tenue en corrosion. Ainsi, I'alliage moderne haute pureté
AZ91C se corrode 30 fois moins rapidement que son homologue plus traditionnel
AZ91E (Avedesian et al, 1999). Enfin, le colit des alliages diminue grace aux
développements récents des procédés de réduction des minerais de magnésium a plus
haut rendements (Pekgiileryiiz et al, 2013) ainsi qu'a la commercialisation de

magnésium a prix moindre par la Chine depuis les années 1990 (King, 2007).
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I.1.3 Les freins a I'essor du magnésium

Des freins non négligeables limitent I'expansion du magnésium, qui de surcroit est en
compétition directe avec l'industrie mature de 1'aluminium et ses alliages. Dans un
premier temps les freins intrinséques au magnésium seront abordés, puis dans un

second temps les freins liés aux propriétés mécaniques des alliages de magnésium.

En premier lieu, le coefficient de dilatation thermique du magnésium, 10% plus
important que celui de 'aluminium, peut étre un contre-argument a 'utilisation du
magnésium et de ses alliages (Kainer, 2003a). En effet, lors de la solidification
I'importante contraction volumique du magnésium conduit a la formation de porosités

et cause par conséquent une diminution de la ténacité des alliages (Kainer, 2003a).

En second lieu, 'utilisation du magnésium est freinée par sa forte réactivité chimique.
Le magnésium est le plus réducteur des métaux usuels comme présenté dans la Table
[.5. Outre les préoccupations quant a la résistance a la corrosion, le caractere réducteur
marqué du magnésium implique une potentielle combustion spontanée de celui-ci a
I'air. En effet, I’enthalpie standard de formation de MgO est de -601.6 k]/mol, et celle
de MgsN2 est de -461.08 k]J/mol (Lide et al, 1996). La formation fortement
exothermique de ces composés rend le métal inflammable a l'air. Cette inflammabilité
peut poser probléme tout au long du cycle de vie du magnésium. Les poudres fines de
magnésium utilisées pendant les étapes d’élaboration sont pyrophoriques (Yuasa et al.,
2009), linflammabilité pose des problémes de sécurité quant a l'utilisation du
magnésium dans les applications aérospatiales (Czerwinski, 2014), et des explosions
de poussieres métalliques lors du recyclage durant des étapes de déchiquetages ont été
reportées dans la littérature (Nifuku et al, 2007). Il est difficile de mettre fin a la
réaction de combustion du magnésium, I'ajout d’eau conduisant a la formation de
dihydrogene et alimentant les flammes (Czerwinski, 2014). La solution pour arréter la
combustion consiste a supprimer le contact entre l'oxygene et le magnésium
métallique avec un élément non-réactif comme de la poudre de chlorure de sodium
(Czerwinski, 2014). La température d'inflammation a l'air du magnésium massif non
allié se situe entre 905 et 908 K (632 - 635°C) (Avedesian et al, 1999). Les
températures d’'inflammation du magnésium liquide a I'air varient de 793 K (520°C)

pour les alliages les plus fusibles a 993 K (720°C) (Colombié, 2008).
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Table 1.5 - Potentiel standard des différents métaux usuels en volts par rapport a

|’électrode normale a hydrogene (Callister et al.,, 2010)

Demi-équation de réaction Potentiel standard en V
Inerte Audt +3e” — Au +1.420
(Cathodique) Agt +e” — Ag +0.800
Cu* +2e~— Cu +0.340
Sn?* 4+ 2e” — Sn -0.136
Ni?t + 2e~ — Ni -0.250
Cd?* +2e~ — Cd -0.403
Fe?* + 2e” — Fe -0.440
Zn?* +2e” — Zn -0.763
Actif ABT +3e” — Al -1.662
(Anodique) Mg?* + 2e” — Mg -2.363

Ensuite, le magnésium est relativement fragile a température ambiante (cf. Table 1.3),
et par conséquent il se préte mal aux opérations de formage a froid (Kainer, 2003a). En
effet, les quatre systéemes de glissements indépendants recensés au sein de la maille
hexagonale du magnésium (Groves et al, 1963) ne respectent pas les criteres
nécessaires pour permettre une déformation au sein des matériaux polycristallins
HCP, soit la présence de cinq systemes de glissements indépendants (Mises, 1928;
Taylor, 1938). La faible ductilit¢ du magnésium a basse température est donc une
conséquence du nombre restreint de systeme de glissement de la structure hexagonale
(Friedrich et al., 2006). A des températures supérieures a 498 K de nouveaux plans de
glissements s'activent et le magnésium présente alors un comportement plus ductile

(Kainer, 2003b).
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Enfin, le magnésium et ses alliages présentent une résistance en fluage insuffisante.
Afin de réduire le poids des véhicules, le magnésium doit en pénétrer le moteur ainsi
que les transmissions (King, 2007), ’exposant a des températures dépassant les limites
de stabilité des alliages standards. Le développement d’alliages de magnésium basés
sur l'utilisation de terres rares comme le gadolinium, le néodyme, le césium ou
I'yttrium (King, 2007; Ali et al., 2015) permettent d’obtenir des propriétés dont la tenue
mécanique en température surpasse entre autres celles de 'aluminium et de ses
alliages. Cependant, la teneur en terre rare dans ces alliages peut aller du pourcent a la
quinzaine de pourcent massique (Ali et al, 2015). Par conséquent, 'utilisation de terres
rares présente deux défauts majeurs, le premier étant que de tels alliages peuvent
coliter jusqu’a une dizaine de fois le prix des alliages commerciaux (King, 2007) et sont
par conséquent limités a des applications hautes technologies, et le deuxieme étant que
la densité des terres rares peut aller jusqu’a éclipser la légereté du magnésium (Ali et
al, 2015). Le développement d'un alliage haute température de référence compétitif
avec les alliages d'aluminium reste donc une des priorités de la recherche sur le

magnésium (King, 2007).
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I.1.4 Le développement d'alliages compétitifs via I'affinement des

microstructures

Une des alternatives les plus prometteuses pour développer des alliages de magnésium
compétitifs sans avoir recours a l'utilisation de terres rares réside dans I'affinement de
la microstructure des alliages (Ali et al.,, 2015). En effet, la taille des grains a un effet
considérable sur les propriétés mécaniques du magnésium, le coefficient de Hall-Petch
de ce dernier étant environ quatre fois supérieur a celui de I'aluminium (King, 2007).
Ceci seraitlié a 'importance relative des joints de grains face au nombre limité de plans
de glissement de la maille hexagonale (King, 2007). Ainsi un affinement de la taille des
grains améliore notablement la plupart des propriétés des alliages de magnésium,
notamment la limite élastique (Caceres et al, 2011; Suresh et al, 2011, 2013), la
résistance en fluage (Bettles et al.,, 2009), la ductilité et la résistance mécanique (Du et
al,2008; Suresh et al, 2011, 2013), ou encore la résistance face a la corrosion (Ralston
et al, 2010). De plus, le magnésium, de par sa structure hexagonale compacte, a la
particularité de présenter un durcissement par écrouissage linéaire, contrairement a
la plupart des métaux cubiques comme I'aluminium dont cette courbe est parabolique
(StJohn et al,, 2013). Or, une microstructure fine a également une influence bénéfique
sur des procédés comme I'extrusion (Barnett et al.,, 2004) et le laminage (Wang et al,,
2011) des alliages, assurant alors une microstructure finale plus uniforme suite a la

recristallisation secondaire.

A T'heure actuelle, I'ajout de zirconium est la solution la plus efficace (Ali et al., 2015),
bien que colteuse (StJohn et al, 2005), pour affiner la microstructure du magnésium.
En effet, I'ajout de Zr dans les alliages ne contenant pas ou trés peu de Al, de Mn, de Si
ou de Fe entraine un affinement de la taille moyenne des grains qui diminue alors de
quelques millimétres a environs 50 um pour les vitesses de refroidissement les plus

courantes (Stjohn et al.,, 2005) comme illustré Figure 1.3.
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Figure 1.3 - Microstructure d'échantillons solidifiés dans les mémes conditions de
refroidissement a partir de 1003 K (730°C) de (a) magnésium non allié présentant une
taille de grain moyenne de 750 um et (b) Mg-0.56Zr %m. présentant une taille de grain
moyenne de 50 pm (Ma Qian et al., 2002)

Les teneurs typiques en zirconium dans les alliages se situent dans une gamme allant
de 1a 3 %m (StJohnetal, 2013). Un zoom sur la partie d'intérét lors de la solidification
du diagramme Mg-Zr évalué selon Himaldinen et al. (Hdmaldinen et al, 1998) est
présenté Figure 1.4. La limite de solubilité du zirconium dans le magnésium liquide se
situant a 0.45%m au niveau du palier eutectique, l'affinement de la microstructure du
magnésium par le zirconium est régi a la fois par la présence de zirconium en tant que

soluté et que précipité lors de la solidification (StJohn et al,, 2005).

D'une part, le zirconium présent en tant soluté dans le liquide est trés susceptible de
limiter la croissance des grains, alors régie par les cinétiques de diffusion du zirconium
dans le liquide. De plus, l'addition de Zr engendre une zone de surfusion
constitutionnelle en avant du front de solidification, favorisant la germination de
nouveaux grains. En effet, le parametre dit de "Growth Restriction Factor”
communément utilisé pour quantifier cette susceptibilité est d'environ 4 a 250 fois plus
élevé pour le zirconium que pour n'importe lesquels des autres éléments d'alliage du
magnésium hormis le fer (StJohn et al, 2005). Il est précisé que les mécanismes
régissant l'affinement des microstructures par un élément présent en soluté sont les
mémes pour une solidification de nature péritectique (Maxwell et al., 1975), comme
pour le systéme Mg-Zr, que pour une solidification de nature eutectique (Glicksman,

2011).
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Figure 1.4 - La partie riche en magnésium du diagramme Mg-Zr entre 920 et 930 K (647
- 657°C) selon (Hdmalainen et al., 1998)

D'autre part, les structures hexagonales du magnésium et du zirconium sont en
excellent accord (cf. Table 1.7) et la présence de particules de zirconium dans le liquide

permettent la nucléation hétérogéne des grains de magnésium primaire (Ma Qian et

al,, 2002).

L'action combinée de la surfusion constitutionnelle et de la nucléation hétérogene,
dont les mécanismes ont été théorisés par StJohn, Easton et al. (StJohn et al, 2011),
conduit a un affinement optimal de la microstructure du magnésium par le zirconium
(StJohn et al,, 2013). Cependant, il est alors important que le magnésium liquide soit
saturé en zirconium en plus d'avoir de nombreuses particules de Zr non dissoutes en
présence afin que celui-ci puisse efficacement jouer son rdle dans l'affinement de la
microstructure (King, 2006). Par conséquent, I'usage du zirconium est incompatible
avec les éléments d'alliages formant des composés stables avec celui-ci. Ces éléments
incluent Al, Si, Fe, Ni, Mn, Sn, Co et Sb (King, 2006). Or, les principaux alliages de
magnésium industriels comportent de l'aluminium (Yang et al, 2008; Gupta et al,

2011) (cf. Section 1.1.2.2).
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En tant qu'alternative al'utilisation du zirconium, I'inoculation de carbone est devenue
I'une des techniques industrielles majeures d’affinement des grains des alliages Mg-Al
(StJohn et al, 2005). Les avantages dont bénéficie cette technique sur ses concurrentes
sont une température de procédé plus basse ainsi que la possibilité de travailler avec
des temps de maintien importants sans que ceci n'affecte considérablement I'efficacité
du procédé, tout ceci permettant alors de produire de larges volumes (Lee et al., 2000).

L'affinement significatif de la microstructure des alliages Mg-Al par inoculation de

carbone est illustré Figure L.5.

(@) (b)

Figure 1.5 - Microstructure d'un alliage Mg-3Al %m (a) sans traitement et (b) apres
inoculation de 0.2 %m de carbone a 1033 K (760°C) pendant 10 minutes (Du et al,
2014)

Les autres alternatives au zirconium et a l'inoculation de carbone afin d'affiner les
microstructures des alliages de magnésium sont revues et discutées plus en détail dans

la littérature (Lee et al., 2000; Stjohn et al., 2005).
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1.2 L'affinement des grains des alliages Mg-Al par

inoculation de carbone

1.2.1 Les observations et résultats issus de la littérature

Les conditions expérimentales et résultats issus de nombreuses études de la littérature

sont recensés dans la Table 1.6.

D’un point de vue expérimental, ce procédé consiste tout d’abord a inoculer le carbone
dans un alliage Mg-Al fondu a des températures allant de 973 a 1063 K (700 - 790°C).
Les alliages sont ensuite directement coulés dans des moules de différentes natures,
préchauffés ou non afin d'imposer des vitesses de refroidissement différentes. Des
traitements thermiques de mise en solution a environ 673 K (400°C) allant d'une heure
a une vingtaine d’heures sont souvent réalisés dans la littérature antérieurement et
parfois méme également postérieurement a une attaque chimique afin de révéler
davantage les grains (Chen et al, 2010; Wang et al., 2010, 2011; Suresh et al, 2011,
2013; T.Chenetal,2012; Duetal, 2014). Ces traitements thermiques sont notamment
supposés homogénéiser les échantillons et réduire la microségrégation (Maltais et al.,
2004), leur influence sur la taille des grains n'étant pas considérée comme étant

significative (Du et al, 2014).

Les observations communément effectuées par les différents groupes de recherche

ayant travaillé sur I'affinement par I'inoculation de carbone sont passées en revue.

Tout d'abord, de nombreux matériaux carbonés peuvent étre inoculés dans les alliages
Mg-Al et en affiner la microstructure. On notera notamment l'utilisation de C2Cls (Jin et
al, 2003; Yano et al., 2003), de Al4Cs (L. Lu et al,, 2005; Nimityongskul et al.,, 2010), de
SiC (Lu et al, 2006; Chen et al.,, 2010; Huang et al., 2011), de graphite (Lu et al, 2006;
Du et al, 2008, 2014; Wang et al, 2011), de charbon (Suresh et al, 2011, 2013), de
MgCOs (T. Chen et al.,, 2012), de HfCO3 (Wang et al., 2010), de MnCOs3 (Kim et al., 2010)
et de COz2 (Liuetal, 2017).

Ensuite, de faibles quantités de carbone suffisent pour obtenir un affinement des grains
(Easton et al, 2006; Wang et al., 2010, 2010; Huang et al, 2011; Suresh et al,, 2011,
2013; T. Chen et al., 2012), les concentrations optimales se situant selon les inoculants

entre 0.3 et 1.2 %m.
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Table 1.6 - Conditions expérimentales et résultats issus de la littérature sur l'affinement des alliages Mg-Al par inoculation de carbone

Réf.  Alliage / %m. Nature de 'inoculant %m Inoculant T d'inoc. / K Temps d'inoc. / min T moulage / K Moule Taille des grains / pm  Affinement
Jin03 AZ31 C,Clg 0.6 1053 = = Acier doux 400 - 120 70%
Lu05 Mg-3Al Al,C; (d=14,9um dont 25%<3um) 1 1008 et 1058 10, 20, 30 293 Louche recouverte de BN - Oui

Mg Non
Qia05 Mg-3Zn Carbon "Nucleant 5000" 0.6 1023 - 293 Louche recouverte de BN 450 — 500 Non
Mg-3Al 400- 170 58%
SiC (d<3pm) 1008 20 380 — 180 53%
Lu06 Mg-3Al Graphite (d<3pm) - 10 -1°C/s - 380 - 175 54%
SiC (d<3pum) et Graphite (d<3pum) 1008 et 1058 10, 20, 30 Similaire Similaire
AZ91 460 - 97 79%
Kim07 Mg-9Al C,Clg 0.6 1013 30 473 Moule recouvert de BN 480 — 340 29%
Mg-9Al-0.3Mn 340 — 87 74%
Graphite (d=pm) 0.2 480 — 180 63%
Ca 0.2 480 - 220 54%
Du08 AZ31 Sr 0.2 1023 21 600 Cuivre 480 - 220 54%
Graphite + Ca 0,2+0,2 480 - 130 73%
Graphite + Sr 0,2+0,2 480 — 140 71%
Kim10 Mg-9Al MnC03 0.6 1013 5 473 480 - 61 87%
Wan10 Mg-3Al HfC (2pm) 0.7 1013 30 473 Acier recouvert de BN 365 — 145 60%
Chel10 AM60B SiC (1-2 pm) 0.2 1063 30 1013 - 293 317 - 46 85%
AM60B 240 - 55 77%
Nim10 Mg Al,C; (d<44pm) 5 998 15 1013 - 400 Acier 383 - 49 87%
Mg-6Al 33> 34 Non
0.1 500 - 230 54%
0.3 5 500 — 140 72%
Surll Mg-3Al Charbon (d=21pm) 0.5 1013 573 Acier 500 - 80 84%
0.6 500 70 86%
0,1,0,3,0,5,0,6 5,10, 30,60, 120 Similaire Similaire
. 0.3 . 417 - 128 69%
Huall Mg-3Al SiC (2pm) 10 973 473 Acier doux 417 120 71%
Wan11 AZ91 Graphite (d=1pum) 0.02 1013 10 473 Acier recouvert de BN 460 - 75 84%
0.1 100 — 48 52%
0.2 100 — 30 70%
Surl3 AZ91 Charbon (d=21pm) 0.3 1013 11 573 Acier 100 — 23 77%
0.4 100 - 14 86%
0.5 100 - 26 74%
2 610 — 278 54%
Dul4 Mg-3Al Graphite 0.2 1033 10, No_mwo. 60 573 Fer Mw H MNN MWMM
120 610 - 234 62%
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De plus, le temps d’inoculation n’a pas d’influence sur la taille finale des grains (Lee et
al, 2000; StJohn et al.,, 2005; Lu et al., 2006; Suresh et al., 2011; Du et al.,, 2014), c’est-
a-dire que l'inoculant ne perd pas de son efficacité méme apres un temps prolongé a
haute température. La gamme de temps dont il est question dans la littérature va de la

minute jusqu’a des tests de 2 heures.

En outre, suite a I'inoculation de carbone une distribution plus homogene et plus fine
des phases secondaires, comme Mgi7Aliz (Nimityongskul et al, 2010; Wang et al,
2011) ou AlsMns (Kim et al., 2007; Nimityongskul et al., 2010), est observée.

Un point de désaccord existe quant a la nécessité ou non de la présence de manganese
pour obtenir un affinement des grains des alliages dont la teneur en aluminium
dépasse 3%m. Nimityongskul et al. (Nimityongskul et al, 2010) n’observent pas
d’affinement significatif suite a 'inoculation de Al4C3 dans un alliage Mg-6Al vierge de
manganese. Il en est de méme pour Kim et al. (Kim et al, 2007) suite a I'inoculation de
C2Cle dans un alliage Al-9Mg vierge de manganese. Un affinement conséquent a
pourtant été obtenu par I'inoculation de diverses formes de carbone dans des alliages
Mg-3Al vierges de manganese dans de nombreuses études (L. Lu et al, 2005; Qian et
al, 2005; Lu et al,, 2006; Suresh et al, 2011). La présence de Mn a méme été jugée
comme allant a I'encontre de I'affinement (Easton et al, 2006) puisqu'elle entrainerait
la formation de la phase k de stoechiométrie approximative Mn3AIC (Mestrallet, 2017)
considérée comme étant moins probante pour l'affinement que les autres inoculants

(cf. Table 1.7).

Enfin, I'inoculation de carbone conduit a la formation d’'une dispersion de particules
fines de 2 pym de diametre environ situées notamment au centre des grains de
magnésium primaires (L. Lu et al., 2005; Lu et al, 2006; Du et al., 2008, 2014; Suresh
etal, 2013). Les caractérisations EDS (L. Lu et al., 2005; Lu et al., 2006; Du et al., 2008;
Chen et al., 2010; Suresh et al., 2011, 2013; T. Chen et al., 2012) ou EPMA (Yano et al.,
2003; Du et al.,, 2014) indiquent la présence des éléments Al, C, Mg et O au niveau des

particules en question.
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Ce dernier point, couplé au fait que les quantités inoculées soient tres faibles, sont les
causes d'un débat dans la littérature quant aux mécanismes responsables de
l'inoculation. En effet, au vu de la taille des particules de nombreux auteurs considerent
que le magnésium détecté dans celles-ci provient exclusivement de la matrice (L. Lu et
al., 2005; Lu et al., 2006; Du et al., 2008; Chen et al., 2010; Suresh et al., 2011). De plus,
les carbures issus du systeme Al-C-Mg, comme par exemple Al4Cs3, sont trés sensibles a
I'humidité et s'hydrolysent (Viala et al.,, 2000), rendant leur caractérisation délicate et

mettant en doute la présence d'oxygene dans les phases formées lors de l'inoculation.
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1.2.2 Les théories décrivant les mécanismes de l'affinement

Différentes théories ont émergé de la littérature pour expliquer les mécanismes de
I'affinement des grains des alliages Mg-Al par inoculation de carbone (Deffrennes et al.,
2018). Les structures cristallographiques des nucléants envisagés dans la littérature
pour le magnésium primaire (Wang et al., 2010b; Bosselet et al., 1998; L. Lu et al,, 2005;
Qian et al., 2005; Huang et al., 2011; Maimaitiyili et al., 2016; Dierkes et al., 2017) sont

présentées Table 1.7.

Table [.7 - Structures cristallines du Mg primaire et de ses potentiels nucléants

Phase Systeme a/A c/A Référence
a-Mg Hexagonal 3.2088 5.2099 Huall
Zr Hexagonal 3.24205 5.16644 Mail6
K-Mn3.11Al0.89Co.97 Cubique 3.875 - Diel7
ALCs Rhomboédrique 8.552 - Lu0s
Hexagonal 3.3388 24,996

AlsMns Rhomboédrique 12.645 15.855 Wan10
Al20C Hexagonal 3.170 5.078 Qia05
T1-Al2MgC2 Hexagonal 3.4017 12.292 Bos98
T2-Al2MgC2 Hexagonal 3.3770 5.817 Bos98

Tout d'abord, le postulat selon lequel I'affinement est dii a la nucléation hétérogene du
magnésium sur la phase Al4Cs a été tres largement accepté comme ’hypothese la plus
probable dans la littérature (L. Lu et al,, 2005; Easton et al., 2006; Lu et al., 2006; Du et
al, 2008; Chen et al, 2010; Nimityongskul et al.,, 2010; Wang et al., 2010; Suresh et al.,
2011; T. Chen et al., 2012). En effet, Al4Cs est un nucléant théoriquement tres efficace
pour le magnésium du fait des similarités entre leurs structures cristallographiques (cf.
Table 1.7), le désaccord entre les parametres de maille du plan (0002) du magnésium
et du plan (0001) de Al4Cs étant de seulement 3.79% (Li et al., 2013). De plus, I'énergie
interfaciale entre les plans en question est d'apres le calcul ab-initio (Li et al., 2013)
nettement inférieure a 1'énergie de l'interface solide-liquide du magnésium calculée
suivant des modeles prédictifs par Jiang et al. (Jiang et al., 2008) comme présenté Table

[.8. La présence d'oxygene dans les particules peut alors étre expliquée par I'hydrolyse
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de la phase Al4C3 (L. Lu et al,, 2005; Du et al, 2008). Enfin, en plus de permettre la
nucléation hétérogene du magnésium primaire, le carbure d'aluminium est suspecté
de s'agglomérer au niveau du front de solidification, restreignant d'autant plus le

grossissement des grains (Nimityongskul et al., 2010; T. Chen et al., 2012).

Table 1.8 - Energies interfaciales entre le magnésium primaire et le magnésium liquide

ou les carbures du systeme Al-C-Mg comme calculées dans la littérature

Interface Energie interfaciale / J.m?2 Réf
a-Mg / Mg liquide 0.1 Jia08
a-Mg(0002) / Al4C3(0001) terminé par C -1.72 Li13
a-Mg(0002) / Al2MgC2(0001) terminé par Mg -0.98 Wan15

Cependant, étant donné que la phase Al4C3 n'a pas pu étre directement caractérisée,

des alternatives a cette théorie ont été proposées.

En premier lieu, la phase Al20C a été considérée comme étant responsable de
l'affinement (Qian et al., 2005), alors que d'autres auteurs considerent que la formation
de cette phase n'est pas favorable d'un point de vue thermodynamique (Jin et al., 2005;

L.Luetal, 2005; Lu et al., 2006).

Ensuite, une théorie de nucléation duplexe a été mise en avant (Kim et al, 2007),
I'inoculation de carbone affectant tout d'abord la morphologie de la phase AlsMns qui
servirait dans un second temps de nucléant au magnésium. Cette théorie s'appuie
notamment sur les résultats expérimentaux suggérant la présence de manganése
comme étant primordiale pour obtenir un quelconque affinement (Kim et al., 2007;
Nimityongskul et al.,, 2010). Wang et al. (Wang et al., 2010) ont dressé une controverse
de cette théorie, montrant qu'il n'existait pas de relation entre le taux de particules de
AlsMns et la taille des grains d'un alliage AZ91, ni de relations cristallographique

particulieres aux l'interfaces AlsMns/a-Mg.
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Enfin, Jin et al. (Jin et al, 2003) ont émis une théorie se concentrant sur le role du
carbone en tant que soluté. Suite a des analyses par microsonde de Castaing les auteurs
(Jin et al, 2003) ont mis en évidence une ségrégation du carbone, rejeté a l'interface
solide-liquide lors de la solidification. Ceci implique une surfusion structurale au
niveau du front de solidification plus riche en soluté, favorisant la nucléation de
nouveaux grains et limitant le grossissement des grains se formant. De plus, cette
théorie expliquerait le fait que le maintien en température pendant des temps longs
lors de l'inoculation n’ait pas d’effet significatif sur la taille des grains. En effet, si
I'affinement était di a la formation de précipités, ceux-ci devrait alors grossir pendant
le maintien en température et I'inoculation perdrait de son efficacité (Jin et al., 2005).
Cette théorie est fragilisée par des considérations expérimentales (Kim et al., 2007) et
théoriques (Qian et al, 2005) , étant donnée qu'elle ne prend ni en compte le role de

I'aluminium, ni celle des particules d'Al-C-Mg-0 caractérisées post-mortem.

Plus récemment, de fortes preuves expérimentales suggerent que la phase Al2MgCz soit
responsable de I'affinement des grains par inoculation de carbone (Huangetal,, 2011).
En effet, le carbure ternaire a été identifié au MET présentant une orientation
cristallographique préférentielle avec les grains de Mg primaire suite a l'inoculation de
SiC dans des alliages Mg-Al (Huang et al, 2011). De prime abord les deux formes
polymorphiques T1 et T2 de la phase Al2MgCz sont des nucléants théoriquement tres
efficaces pour le magnésium du fait des similarités entre leur structure
cristallographique (cf. Table 1.7). De plus, de facon similaire a la phase Al4C3 I'énergie
interfaciale entre le plan (0002) du magnésium et le plan (0001) de T2-Al2MgC: est
d'apres le calcul ab-initio (Wang et al., 2015) nettement inférieure a l'énergie de
l'interface solide-liquide du magnésium calculée suivant des modeles prédictifs par
Jiang et al. (Jiang et al., 2008) comme présenté Table [.8. En outre, une nucléation par
croissance épitaxiale du magnésium primaire sur la phase Al2MgC: avait déja été mise
en lumiere précédemment (Cayron et al., 1999). Suresh et al. ont (Suresh et al,, 2013)
également caractérisé par DRX la présence de la phase Al2MgC2, bien que
conjointement a celle de Al4Cs, suite a I'inoculation de 9%m de charbon dans un alliage

commercial AZ91.
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1.3 Les limites des bases de données thermodynamiques

du systeme Al-C-Mg

Il est trés intéressant de se tourner vers les bases de données thermodynamiques,
notamment dans ce cadre ou la caractérisation des phases impliquées dans les

mécanismes de |'affinement des grains est extrémement délicate.

Viala et al. (Viala et al,, 2000) ont déterminé les équilibres entre phases au sein du
systeme Al-C-Mg a 1000 K. La section isotherme obtenue est présentée Figure 1.6. Dans
l'intégralité des travaux concernant l'affinement des grains des alliages Mg-Al par
inoculation de carbone recensés Table 1.6, les températures d'inoculations se situent
systématiquement entre 973 et 1058 K. La section isotherme a 1000 K présentée
Figure 1.6 est donc tout a fait pertinente pour traiter des phases d'équilibre lors de
I'inoculation. De plus, la gamme de composition des alliages étudiés dans la littérature
(cf. Table 1.6) se situe systématiquement entre 3 et 9 %m en aluminium, ceci de facon
analogue aux alliages commerciaux. Or, la phase Al2MgC2 est rapportée comme étant
en équilibre avec les liquides comportant entre 0.6 et 19 %m d'aluminium (Viala et al,,
2000), incluant donc tres largement les liquides issus des alliages commerciaux. Par
conséquent, du point de vue des équilibres entre phases I'inoculation de carbone dans
les alliages Mg-Al conduirait a la formation non pas de Al4C3 mais du carbure ternaire

Al2MgC2 qui serait alors responsable de I'affinement des grains.

Il peut sembler surprenant que la phase Al2MgC: ainsi que la section publiée en 2000
(Viala et al,, 2000) aient été ignorées dans les débats de la littérature jusqu'a 2011. Ceci
peut s'expliquer par l'absence encore aujourd'hui de la phase Al2MgC2 des bases de
données thermodynamiques commerciales (CompuTherm PanMg, 2017; FactSage
FTLite, 2018; Thermo-Calc TCMG, 2018). A titre d'exemple, la section a 1000 K du
ternaire Al-C-Mg issue de la base de données FTLite développée par FactSage (FactSage
FTLite, 2018) est présentéeFigure 1.7. Outre I'absence du carbure ternaire, la solubilité
du magnésium dans la phase Al4C3 n'est également pas prise en compte dans les bases

de données (cf. Figure 1.6 et Figure 1.7).
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Figure 1.6 - Coupe isotherme du diagramme Al-C-Mg déterminée expérimentalement a

1000 K selon (Viala et al., 2000)

C - Al - Mg
1000 K, 1 atm

Al,C, + C + Liquid

Al,C, + Liquid

Mg 0.9 08 07 08 05 04 0.3 0z 0.1 Al

mass fraction

Figure .7 - Coupe isotherme du diagramme Al-C-Mg calculée a 1000 K selon (FactSage
FTLite, 2018)
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Dans ce cas, les calculs thermodynamiques peuvent méme induire en erreur les
conclusions des études. Une illustration probante de ce probleme est constatée dans
I'étude réalisée par Easton et al. (Easton et al,, 2006) qui s'appuyant sur une simulation
de solidification dans les approximations de Scheil-Gulliver prédisent la formation de
AlsC3 dans un alliage Mg-3Al inoculé par SiC. Les auteurs (Easton et al, 2006) ne
précisent pas quelle base de données a été utilisée pour ces calculs, indiquant

seulement qu'ils ont été effectués avec le logiciel Thermo-Calc (Andersson et al., 2002).

L'absence du carbure ternaire des bases de données thermodynamiques est synonyme
de I'absence de guide dans le développement de procédés comme l'affinement de grain
dont les mécanismes sont débattus depuis une vingtaine d'années dans la littérature.
En effet, le développement de bases de données fiables selon l'approche CALPHAD
(CALculation of PHAse Diagrams) conduit au développement accéléré des matériaux
et procédés par le biais de l'approche ICME (Integrated Computational Materials

Engineering).
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1.4 Les approches CALPHAD et ICME

1.4.1 Le développement de bases de données par I'approche

CALPHAD

La compréhension des équilibres entre phases va de pair avec celle des matériaux et
leurs procédés. En effet, les propriétés des matériaux et des alliages sont
fondamentalement régies par leur microstructure, elle-méme étant gouvernée par la

composition et la morphologie des phases la constituant.

La maniére la plus directe d'avoir une description thermodynamique complete d'un
systéme a une température, pression et composition donnée est de connaitre I'énergie
de Gibbs des phases le composant en fonction de ces variables d'état. Il est alors
possible de prédire les équilibres régissant les phases ainsi que leurs propriétés
thermodynamiques dans une large gamme de conditions en minimisant I'énergie de

Gibbs du systéme, c’est-a-dire la somme de celle des phases qui le compose.

Le cceur de la méthode CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams) repose sur une
approche modulaire, c’est-a-dire sur I'hypothése qu'un systéme complexe peut étre
décrit comme étant une combinaison de systemes simples. Dans un premier temps,
I'énergie de Gibbs de chaque élément pur et composé stoechiométrique du systeme est
évaluée en fonction de la température a l'aide de polynomes simples. Ce sont en
quelques sortes les blocs de construction utilisés dans un second temps pour prédire
la dépendance en composition des phases, c’est-a-dire le cas des solutions. En effet,
I'énergie de Gibbs des solutions est prédite a partir de la somme pondérée de celle de
leurs composants, en plus d'un terme entropique de mélange idéal ne prenant pas
compte des interactions entre les constituants. Ensuite, ces interactions sont
modélisées dans un terme dit d'exces dont la dépendance en température est de
nouveau décrite par un polynéme simple, et la dépendance en composition par des
polynomes appelés polynomes de Redlich-Kister (Redlich et al, 1948). Or, il est
important de souligner que si il est possible de devoir prendre en compte des
interactions ternaires pour décrire de facon satisfaisante des systémes ternaires ou
d'ordres supérieurs, il n'est pas nécessaire d'aller au-dela dans la grande majorité des
systémes. Par conséquent, apres avoir évalué les systémes unaires, binaires et

ternaires, il est possible de prédire par extrapolation les diagrammes de phases et
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propriétés thermodynamiques de systémes complexes et réels avec une étonnante
justesse. De plus, méme si le matériau étudié n'est pas a I'équilibre thermodynamique,
il est possible d'établir des diagrammes métastables, ou encore des simulations de
solidifications hors-équilibre dans les conditions de Scheil-Gulliver ou la diffusion dans
le solide est négligée (Schmid-Fetzer et al., 2017). La force de la méthode réside donc

dans son caractere prédictif apres en avoir posé les fondations.

Cependant, la robustesse de la méthode et la qualité des prédictions sont directement
corrélées a celle des données thermodynamiques disponibles. De plus, les descriptions
des phases sont souvent dépendantes les unes des autres, I'expression de 1'énergie de
Gibbs des phases d'un systéme binaire étant par exemple dépendante de celles
présentes dans les systémes unaires. Il est donc nécessaire de disposer d'un nombre
suffisant de données fiables, notamment pour les systemes unaires, binaires, et

ternaires, afin de construire des bases de données robustes.

Deux ouvrages de référence quant a la méthode CALPHAD appliquée aux calculs
d'équilibres thermodynamiques sont disponibles dans la littérature. Le livre de
Saunders et Miodownik (Saunders et al., 1998) donne une vision globale de la méthode
CALPHAD et ses applications, et celui écrit par Lukas, Fries et Sundman (Lukas et al,

2007) fournit une présentation technique détaillée de la modélisation CALPHAD.

Enfin, si la méthode CALPHAD trouve ses racines dans la prédiction des diagrammes
de phases, Olson (Olson, 2014) estime que le nom donné a la méthode peut induire en
erreur étant donné que son champ d'action ne se limite pas a ces calculs d'équilibres
thermodynamiques. En effet, 'approche modulaire de la méthode CALPHAD a été
appliquée avec succes pour construire des bases de données prédictives de coefficients
de diffusion (Kattner et al., 2009), de volumes molaires et de coefficients d'expansion
thermique (Lu et al., 2005), ou encore de propriétés élastiques (Liu et al, 2010). De
plus la méthode CALPHAD s'est étendue a la prédiction de la conductivité thermique
de phases diélectriques et semi-conductrices (Aimen E. Gheribi et al, 2012), de la
viscosité dans des systémes métalliques (Zhang et al., 2015) et oxides (Wu et al., 2016),
et méme des propriétés des interfaces entre les phases (Carelyn E Campbell et al,
2014). Des revues plus détaillées quant a l'utilisation de la méthode CALPHAD pour
décrire des propriétés allant au-dela du cadre du calcul des diagrammes d'équilibre

sont disponibles dans la littérature (Carelyn E Campbell et al., 2014; Shi et al., 2018).
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1.4.2 Les bases de données CALPHAD au cceur de I'approche ICME

L'approche ICME (Integrated Computational Materials Engineering) (National
Research Council, 2004, 2008), qui a émergée dans les années 2000 (Olson, 1997), a
pour but de faire le lien entre la mise en ceuvre, la structure, les propriétés et les
performances des matériaux en utilisant des méthodes de modélisation numérique. La
finalité de cette approche, dont I'objectif est de réduire considérablement les cofits et
les temps de développement des matériaux, est de révolutionner la fagcon dont ces

derniers sont concus (Allison et al., 2006).

Des premiers exemples d'applications de I'approche ICME dans l'industrie automobile
ont conduit a des gains en temps et en colit par rapport a un développement
expérimental par essais et erreurs allant jusqu'a 50% (Allison et al., 2006b; Backman
et al, 2006). Par la suite Olson, pionnier de la méthode ICME (Olson, 1997), a mené a
maturité avec ses collaborateurs deux aciers pour trains d'atterrissages en seulement
8.5 et5ans (Olson etal., 2014) en comparaison des 10 a 20 ans nécessaires de maniere

générale (Olson, 2014).

Le potentiel de cette approche a été d'avantage crédibilisé par le lancement du
programme du gouvernement des Etats-Unis "Materials Genome Initiative" lancé en
2011 sous la présidence d'Obama (OSTP, 2011). Le but de ce programme est
d'accélérer le développement des matériaux et d'en diminuer le cofit en ayant recourt
a la modélisation et a I'utilisation de simulations numériques. Or, s'il doit y avoir une
telle chose qu'un "génome" des matériau, il est raisonnable de considérer que les
bases de données développées par la méthode CALPHAD en constituent une part

majeure (Kaufman et al., 2014; Olson, 2014; Olson et al., 2014).

En effet, les bases de données CALPHAD servent de fondations a de nombreuses
simulations numériques pluridisciplinaires. Elles nourrissent notamment les
simulations de solidifications (Xu et al, 2016), les simulations des cinétiques de
précipitation (Du et al., 2012; Chen et al., 2014) et les simulations par champ de phase
(Grafe et al, 2000; Steinbach et al, 2007; Kitashima, 2008). De plus, ces bases de
données sont utilisées dans les méthodes de criblage (Curtarolo et al, 2013)
permettant le design accéléré de nouveaux matériaux (A.E. Gheribi et al., 2012; Olson

et al, 2014) dont l'utilisation d'algorithmes génétiques est un exemple

30



Chapitre I - Contexte industriel et scientifique de I'étude

particulierement enthousiasmant (Menou et al, 2016, 2018). Ces applications sont
décrites plus en détail et illustrées dans de nombreuses revues (Kroupa, 2013; Luo,
2015; Kattner, 2016).

Par conséquent, l'enthousiasme et les promesses accompagnant l'approche ICME
devraient également conduire a une reconnaissance accrue quant a la nécessité de

développer des bases de données selon la méthode CALPHAD.
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1.4.3 Exemple concret d'application ICME des bases de données

CALPHAD

Un exemple concret et éloquent illustrant comment le développement des bases de
données thermodynamiques par la méthode CALPHAD peut permettre un
développement accéléré des matériaux a été mené par Eiken, Schmid-Fetzer et leurs
collaborateurs (Eiken et al, 2015). L'étude en question s'intéresse a l'influence des
traces de strontium et de phosphore sur la microstructure des alliages hypoeutectiques
Al-Si. La problématique de cette étude est qu'une distribution grossiere de la phase Si
qui se forme a l'eutectique va a l'encontre des propriétés mécaniques des alliages. Or,
malgré une connaissance expérimentale considérable, le débat subsiste quant aux réles

supposés des additions de P et Sr sur cette distribution.

Tout d'abord le phosphore, présent dans les alliages en tant qu'impureté, est supposé
former la phase AlIP qui sert de nucléant a la phase Si. Pourtant, I'addition de P dans les
alliages hypoeutectiques Al-Si conduit a une microstructure grossiere, ce qui est contre
intuitif puisque la phase AlP est censée promouvoir la nucléation. Ensuite, les additions
allant entre 100 et 400 ppm de Sr dans les alliages conduit a un affinement de la
microstructure eutectique. Les premieres hypothéses quant au role du Sr se sont
focalisées sur son effet en tant que soluté dans la restriction des cinétiques de
croissance du Si. Cependant, dans un second temps il est apparu que cet élément
conduisait a la formation de la phase Al2Si2Sr qui nucléé de fagon hétérogene sur la
phase AIP en compétition avec la phase Si. Or, il est important de noter que pour qu'il
y ait nucléation hétérogene, le nucléant doit se former avant la phase nucléée, et la
séquence de formation des phases, dépendante des teneurs en Si, P et Sr, est alors

déterminante.

Le développement d'une base de données quaternaire Al-Si-P-Sr contenant des
descriptions des phases Al-fcc, Si, AIP et Al2Si2Sr a permis aux auteurs (Eiken et al,

2015) d'apporter un nouveau niveau de compréhension sur ce sujet.

Tout d'abord pour le cas du phosphore des calculs de solidification dans les conditions
de Scheil ont permis d'estimer un taux minimal de phosphore de 3.8 ppm pour que la
phase AIP se forme avant l'eutectique Si dans le cas d'un alliage commercial standard

93Al - 7Si %m. Un premier constat est que le taux en phosphore présent dans les
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alliages commerciaux d'environ 10 ppm est toujours au-dela de cette limite. Des
simulations par champ de phase menées a des taux en P inférieurs et supérieurs a 3.8
ppm ont confirmé que la phase AlIP, lorsqu'elle inocule la phase Si, conduit a une
microstructure grossiere. Ceci s'explique par le fait que lorsque la phase Si est inoculée
par AlP une relativement faible surfusion suffit a entrainer la formation de nombreux
germes dont la croissance est limitée par I'extraction de la chaleur produite lors de la
solidification. Or, en lI'absence de la phase AIP les germes de la phase eutectique Si sont
bien moins nombreux et ils nucléent a des surfusions plus importantes. Par
conséquent, pour une quantité donnée de chaleur produite lors de la solidification ils
peuvent grossir bien plus rapidement que les nombreux germes inoculés par la phase

AlP. Ceci explique la formation d'une microstructure plus fine dans ce cas.

Ensuite, dans le cas d'additions de Sr, la méme démarche a été suivie par les auteurs.
Le calcul thermodynamique a conduit a un taux critique de Sr de 80 ppm dans un alliage
93Al - 7Si %m pour que la phase Al2Si2Sr se forme avant la phase eutectique Si. Les
simulations par champ de phase ont montré que cette phase ternaire nuclée de fagon
hétérogene sur la phase AIP, occupant alors ces sites et empéchant la nucléation
hétérogene de la phase eutectique Si. La microstructure de la phase Si est donc encore
une fois plus fine que si la phase avait nucléé de fagon hétérogene, et les propriétés

mécaniques des alliages sont meilleures.

Cette étude (Eiken et al, 2015) démontre donc que des simulations numériques
reposant sur une base de données thermodynamique complete et robuste permettent
non seulement d'obtenir une compréhension profonde de l'affinement des
microstructures des alliages Al-Si, mais également d'optimiser les procédés de mise en

ceuvre de ces alliages.

Le paralléle entre cet exemple etl'étude des alliages Mg-Al inoculés par le carbone vient
naturellement. De nombreuses études expérimentales de l'affinement des grains des
alliages Mg-Al par inoculation de carbone ont été réalisées sans arriver a un consensus.
Le développement d'une base de données thermodynamique complete et fiable du
systeme Al-C-Mg apparait donc comme un outil nécessaire pour trancher sur le débat

et pour optimiser in-fine les conditions de mise en ceuvre des alliages de magnésium.
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1.5 Démarche de I'étude

Afin de se démocratiser en tant que matériaux de structure dans l'industrie des
transports ou ils font face a I'industrie mature de I'aluminium, les matériaux a base de
magnésium et les procédés les impliquant ont besoin de connaitre un développement
plus approfondi. Une voie prometteuse pour améliorer les propriétés des alliages Mg-
Al passe par l'affinement de leur microstructure par inoculation de carbone.
Cependant, l'absence du carbure ternaire Al2MgCz des bases de données
thermodynamiques nuit a la compréhension et au développement du procédé. En effet,
les données concernant les propriétés thermodynamique de Al2MgC: et les équilibres
I'impliquant sont actuellement trop restreintes pour fournir une description de la
phase alimentant les bases de données. Ce manque de données est un probleme
récurrent dans les systémes a base de magnésium au-dela des 1000 K, et une
conséquence directe de la réactivité et de la volatilité du magnésium rendant le travail

expérimental délicat.

Dans un premier temps, une étude bibliographique critique du systeme Al-C-Mg et de
ses sous-systemes est menée afin de déterminer les manques potentiels a 1'obtention
d'une base de données ternaire fiable et cohérente. En d'autres mots, cette premiere
étape a pour but de mettre en lumiere les systémes nécessitant une réévaluation, et, le
cas échéant, de sélectionner les données fiables de la littérature et de recenser les

données manquantes.

Dans un second temps, une démarche expérimentale est développée afin d'obtenir les
données thermodynamiques manquantes. En effet, il est notamment nécessaire de
surmonter les problemes de réactivité et de volatilité qui vont de pair avec la mise en

température du magnésium.

Dans un troisieme temps, les résultats expérimentaux obtenus expérimentalement

ainsi que par le calcul ab-initio sont présentés.

Dans un dernier temps, ces nouvelles données sont utilisées de concert avec les
données de la littérature jugées fiables afin de fournir une description

thermodynamique complete et cohérente du systeme ternaire Al-C-Mg.
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Chapitre |l Revue du systeme Al-C-Mg et de ses

sous-systémes

Il.] Les systémes unaires

Les descriptions thermodynamiques des éléments unaires, Al, C et Mg, ont été tabulées
dans la base de données du Scientific Group Thermodata Europe (SGTE) (Dinsdale,
1991). Ce consortium réunissait alors 7 membres européens, une liste aujourd'hui
étendue a 18 membres dont un canadien, Thermfact, et deux américains, The Spencer

Group et le NIST.
L'intérét d'utiliser un socle commun pour les systemes unaires est colossal.

Tout d'abord, les grandeurs thermodynamiques comme 1'enthalpie H ou I'énergie de
Gibbs G sont relatives, et ne peuvent étre exprimées que par rapport a une référence.
L'utilisation de la base de données SGTE permet donc de se baser sur les mémes états
standards de référence pour chaque élément, c’est-a-dire sa forme la plus stable a 298K

et sous 1 bar de pression, et d'étre comparatif.

Ensuite, la méthode CALPHAD repose pour décrire une solution sur la description de
I'énergie de Gibbs de ses constituants dans la méme structure, ces phases étant
appelées "end-members" de la solution (cf. Section 1V.1.1.3.1). Par exemple, afin de
décrire une solution solide d'aluminium dans le magnésium, il est tout d'abord
nécessaire d'avoir une description du Mg et de Al dans la phase hexagonale compacte
(HCP). Ainsi, ces end-members sont donc fréquemment des phases métastables,
I'aluminium n'existant pas pur sous forme hexagonale. Par conséquent, il estimportant
de souligner qu'un systeme unaire comporte non seulement la description d'un
élément pur dans sa ou ses structures d'équilibre, mais également dans la plupart des
structures de référence comme les structures HCP, FCC ou encore BCC. La plupart du
temps, les end-members sont décrits dans les bases de données par rapport a leur
expression dans leurs états stables de références, la différence entre 1'énergie de Gibbs
de I'état de référence et celle de 1'état métastable étant appelée "lattice stability". Les
descriptions des end-members métastables ont dans le passé souvent été estimées,

mais elles peuvent également étre obtenues durant I'évaluation de systemes d'ordre
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supérieurs ou les structures en question deviennent stables, et elles sont désormais

tres largement prédites par le calcul ab-initio (Liu, 2009).

Par conséquent, a l'image d'un chateau de cartes, dans une base de données
thermodynamique tous les systemes d'ordre supérieurs reposent sur une base
commune, dont le premier niveau correspond a la description des systemes unaires.
Ainsi, lorsque la description thermodynamique d'un systéme est révisée, tous les
systéemes d'ordre supérieur doivent également étre optimisés de nouveau, ceci
indépendamment du fait que les données thermodynamiques les concernant soient
toujours les mémes. Par exemple, si la description d'un systéme unaire d'une base de
données comprenant 5 éléments venait a changer, il serait également nécessaire de
reprendre la description de 4 systémes binaires et de 6 ternaires. Une conséquence de
ceci est la réticence de la communauté CALPHAD a changer les descriptions des end-
members, méme quand il est connu que ces derniéres aient besoin d'étre mis a jour
(Kattner, 2016). Ceci met en avant l'importance dans le futur de disposer d'archives
communes afin d'y stocker les données et les fichiers utilisés lors de la modélisation
des systéemes dans le but de pouvoir les réévaluer plus facilement suite a
I'implémentation d'un nouveau modele ou d'une nouvelle description (C.E. Campbell

etal, 2014).
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11.2 Le binaire Al-Mg

11.2.1 Phases en présence

Le diagramme de phases Al-Mg est présenté sur la Figure I1.1 selon la seconde version
de son évaluation réalisée par Lukas dans le cadre du projet européen COST507

(Ansara et al, 1998).
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Figure II.1 - Le diagramme Al-Mg (Ansara et al., 1998)

Une revue de la littérature expérimentale concernant le systéme Al-Mg a été réalisée
par Murray en 1982 (Murray, 1982). Depuis lors des études supplémentaires se
concentrant sur la partie centrale du diagramme ont été menées (Su et al, 1997;
Czeppe etal., 2003). Etant donné que Lukas a pris part aux travaux publiés en 1997 (Su
et al, 1997), il est fortement probable qu'ils aient été la motivation de la seconde
évaluation du systéme Al-Mg proposé en 1998 (Ansara et al., 1998). Une modélisation
plus récente du binaire a été présentée dans le cadre de la thése de Aljarrah (Aljarrah,
2008) réalisée a 1'Université Concordia de Montréal. Celle-ci utilise notamment le
modele quasi-chimique modifié (Pelton et al., 2000, 2001; Chartrand et al., 2001) pour
décrire la phase liquide, ce modele étant particulierement adapté pour décrire des

phases ioniques et étant majoritairement adopté dans les bases de données FactSage
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(Bale et al, 2016). Afin de comparer les résultats des modélisations de Aljarrah
(Aljarrah, 2008) et de Lukas (Ansara et al,, 1998), ainsi que de mesurer l'impact des
résultats publiés a la méme période ou a posteriori (Su et al,, 1997; Czeppe et al., 2003)
de I'évaluation du COST507 (Ansara et al, 1998) sur sa validité, les réactions
invariantes du systéme sont présentées comme déterminées expérimentalement et

calculées Table I1.1.

Il convient de préciser plusieurs points relatifs a la Table II.1. Tout d'abord, cette table
n'a pas la prétention d'étre une revue exhaustive de la littérature, et les résultats
publiés avant 1982 sont considérés comme ayant été revus de maniere critique par
Murray (Murray, 1982). Ensuite, la température de l'invariant Liquid & 3 + y de 723 K
attribué a Su et al. (Su et al, 1997) dans la table a été originalement crédité a
l'invariant Liquid & B + A par les auteurs. En effet, 1'existence d'une nouvelle phase
stable notée A, présente entre 708 et 718 K et comportant 57.4 %at d'aluminium a été
suggérée par Su et al. (Su et al,, 1997). Une phase notée y' avait déja été mentionnée a
des concentrations et compositions similaires dans des monographies (Hansen et al.,
1958; Hultgren et al., 1973). L'existence de cette phase est cependant jugée douteuse
étant donné qu'elle n'a pas pu étre prouvée expérimentalement (Czeppe et al., 2003).
La phase A a été attribuée a une modulation commensurable de la phase y (Donnadieu
et al., 1998), c’est-a-dire une modification périodique de la structure de la phase qui
entraine l'apparition de pics de diffractions supplémentaires expliquant alors
pourquoi Suetal. (Suetal, 1997) ont supposé l'existence d'une nouvelle phase. D'autre
part, la température de la décomposition eutectoide de la phase € n'a pas pu étre
déterminée expérimentalement, la réaction étant trop lente pour observer un arrét
thermique net (Su et al., 1997; Czeppe et al., 2003). La température de 523 K indiquée
dans la Table II.1 correspond a une estimation de celle-ci réalisée par Suetal. (Suetal,
1997). Enfin, la composition de la phase € a été mesurée par Czeppe et al. (Czeppe et
al, 2003) comme étant de 44 et 46 %at en Mg a 693 et 663 K respectivement, et non
pas aux températures des points invariants comme approximé sur la Table II.1. De
méme, la composition de la phase y de 45.8 %at en Mg a été mesurée par Su et al. (Su

etal,1997) a 718 K, et non pas a la température de l'invariant de 731 K.
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Table II.1 - Comparaison entre les valeurs expérimentales et calculées des réactions

invariantes du systeme Al-Mg

Phase Type Méthode Invariant / %at Mg T/K Réf
Exp. 38 723 Mur82
o Exp. - 723 Su97
Liquid S Al + 3 | Eutectique
Calc. 36.2 723.6 Ans98
Calc. 36.4 721.9 Alj08
Exp. 42.8-43.4 728 Mur82
o Fusion Exp. 38-40 725 Su97
Liquid S 8
Congruente Exp. 39 723 Cze03
Calc. 38.5 724.7 Ans98
Exp. 41.2 723 Mur82
Exp. - 723 Su97
Liquid S B+ 7y | Eutectique Exp. - 724 Cze03
Calc. 42.4 722.7 Ans98
Calc. 45.5 720.9 Alj08
Exp. 42 643 Mur82
Exp. 441 683 Su97
B+ySe Péritectoide Exp. ~44 700 Cze03
Calc. 43.4 682.9 Ans98
Calc. 43.4 683.1 Aljo8
Exp. 42 593 Mur82
Exp. 441 ~523 Su97
eSB+y Eutectoide
Exp. ~46 - Cze03
Calc. 43.4 523.2 Ans98
Exp. 42.8-43.4 728 Mur82
o Fusion Exp. ~45.8 731 Su9g7
Liquid Sy
Congruente Calc. 53.8 736.6 Ans98
Calc. 53.9 7355 Alj08
o Exp. 69 710 Mur82
Liquid Sy
Eutectique Exp. 69 709.4 Ans98
+ Mg _
Calc. 68.9 707.3 Alj08
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La solubilité maximale a I'état solide du magnésium dans l'aluminium est de 18.6 %at
a 723 K (Murray, 1982). Celle de I'aluminium dans le magnésium atteint 11.8 %ata 710
K (Murray, 1982). Ces valeurs sont en accord satisfaisant avec les résultats de la
modélisation de Lukas (Ansara et al., 1998), soit de 16.6 %at pour la solubilité du
magnésium dans l'aluminium et de 11.6%at pour celle de l'aluminium dans le
magnésium. Cette importante solubilité mutuelle découle des rayons atomiques

proches de I'Al et du Mg (Mezbahul-Islam et al., 2014).

En conclusion, les réactions invariantes calculées suite a la modélisation réalisée dans
le cadre du projet du COST507 (Ansara et al., 1998) sont similaires a celles issues de la
modélisation la plus récente du systeme (Aljarrah, 2008). De plus, celles-ci sont en tres
bon accord avec la littérature comme observé sur la Table II.1. Les résultats de (Su et
al, 1997) ont bel et bien été intégrés dans la modélisation du COST507 (Ansara et al.,
1998), et le seul désaccord obtenu avec ceux venu a posteriori (Czeppe et al., 2003)
concerne l'invariant § + y S g, mesurée 17 K plus haut par les seconds (Czeppe et al.,
2003). En ce qui concerne les liquidus, solidus et solvus, les résultats issus de la
littérature sont en bon accords les uns avec les autres et ont tous été publiés

antérieurement aux années 1979 (Aljarrah, 2008).

Par conséquent, la principale différence entre les deux modélisations recensées ici
concerne le modele choisi pour la phase liquide. Le modeéle substitutionnel,
habituellement utilisé pour décrire les liquides métalliques (Lukas et al., 2007) et
explicité Section 1V.1.1.3.2, a été choisi par Lukas (Ansara et al, 1998) alors que le
modele quasi-chimique modifié, particulierement adapté a la description de I'ordre a
courte distance dans les liquides a fortes interactions comme les oxydes et les sulfures

(Lukas et al., 2007), a été adopté par Aljarrah (Aljarrah, 2008).
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11.2.2 Applications

Ce systeme binaire présente un grand intérét industriel de par I'importante solubilité
mutuelle des deux éléments (cf. Section I1.2.1). Ainsi, le magnésium est un élément
d'alliage majeur pour l'aluminium (Davis et al, 1993), et I'aluminium est 1'élément

d'alliage le plus couramment utilisé avec le magnésium (Friedrich et al.,, 2006).

L’ajout d’aluminium améliore la dureté ainsi que la résistance mécanique des alliages
de magnésium (Gupta et al, 2011), dans un premier temps par le biais d'un
durcissement par solution solide pour des faibles teneurs en aluminium, puis par
précipitation de la phase intermétallique y a des taux plus important. Cependant, la
précipitation dans les alliages Mg-Al se produit principalement de fagon discontinue
pour former une structure eutectique lamellaire entre la phase y et la matrice de
magnésium, ceci allant au dépend du durcissement. Des traitements thermiques de
mise en solution et de vieillissement (Luong et al., 2014; Mezbahul-Islam et al,, 2014)
pour les alliages comportant plus de 5.4 %at de Al (6%m) (Friedrich et al, 2006), ou
bien I'ajout d'une faible proportion de cuivre (Kainer, 2000) améliorent la distribution
des précipités et les propriétés mécaniques des alliages. En plus de son effet durcissant,
la phase y améliore également la résistance a la corrosion des alliages (Lunder et al.,
1989). Cependant, l'intermétallique y présente une température de décomposition
relativement basse et une interface incohérente avec la matrice Mg, conduisant a une
faible résistance au fluage des alliages (Srinivasan et al, 2010). Les alliages industriels
Mg-Al ne dépassent pas des taux de 9 %m en aluminium, soit 8.2 %at (Gupta et al,

2011).
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11.3 Le binaire C-Mg

11.3.1 Phases en présence

Le diagramme C-Mg issu de 1'évaluation thermodynamique conduite par Chen et
Schmid-Fetzer (H.-L. Chen et al, 2012) est présentée Figure I1.2. La solubilité de |'ordre
du ppm du carbone dans le magnésium liquide (Chen et al, 2011) a été modélisée et
est présentée sur la Figure I1.3. Celle du magnésium dans le carbone est jugée nulle (H.-
L.Chenetal, 2012).1l convient de noter que le domaine d'équilibre entre le magnésium
al'état solide et le liquide n'est pas visible sur la Figure 1.3 étant donné que le liquidus

est plaqué sur le palier eutectique.

Le systeme binaire ne comporte aucun composé stable, I'existence d'une phase MgC
stable a pression atmosphérique ayant été rejetée suite a une revue critique de la
littérature (H.-L. Chen et al.,, 2012). Les composés métastables Mg2C3 et MgCz, dont les
structures cristallographiques ont été déterminées par affinement Rietveld de
diffraction de neutrons et de rayons-X par Karen et al. (Fjellvaag et al., 1992; Karen et
al., 1999), sont inclus dans la description thermodynamique du systéme (H.-L. Chen et
al, 2012). Ce n'est pas le cas de la phase métastable Mg2C récemment synthétisée a
haute température (1775-2275K) et haute pression (15-30 GPa) (Kurakevych et al,
2013). De plus, des études ab-initio ont montré que les carbures métastables de
magnésium présentent différentes formes polymorphes selon la pression appliquée
(Liuetal, 2015; Wang et al., 2016), ces phases n'ayant pas été incluses dans la derniere

modélisation du systeme (H.-L. Chen et al., 2012).

Enfin, I'évaluation thermodynamique du systeme menée par Chen et al. (H.-L. Chen et
al, 2012) inclue une description des différentes especes présentes dans la phase

gazeuse.
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Figure I1.2 - Le diagramme C-Mg calculé a 1 bar de pression (H.-L. Chen et al., 2012)
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Figure I1.3 - Le liquidus C-Mg calculé a 1 bar de pression (H.-L. Chen et al., 2012)
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11.3.2 Applications

La réactivité potentielle entre le carbone et le magnésium présente une application
directe dans la perspective de composites a matrice Mg et renforts en matériaux
carbonés. Viala et al. (Viala et al, 1989) ont étudié la réactivité entre des fibres de
carbone de nature diverses avec des vapeurs de magnésium entre 723 et 973 K. Si les
fibres fabriquées a partir de brai (pitch-based) présentent une trés bonne inertie
chimique avec le magnésium, celles fabriquées a partir de polyacrylonitrile (PAN-
based) sont susceptibles de réagir, bien que de facon limitée. Des considérations
similaires ont été émises lors de l'étude de composites a matrice magnésium
faiblement alliée en aluminium (Hahnel et al., 1997; Feldhoff et al., 1999a). En effet,
I'augmentation de la résistance en traction et la rupture fragile observée dans le cas
des fibres fabriquées a partir de polyacrylonitrile (PAN-based) témoignent d'une

réactivité supérieure a celles fabriquées a partir de brai (pitch-based).
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1.4 Le binaire Al-C

11.4.1 Phases en présence

Le systeme binaire Al-C est relativement simple, AlsC3 étant le seul composé stable
(Schuster, 1991). Le diagramme de phase Al-C est présenté Figure I1.4 selon
I'évaluation du systéme par Grobner et al. (Grobner et al.,, 1995, 1996) retenue dans la
base de donnée européenne du COST 507 (Ansara et al., 1998). Une autre modélisation
du systeme a été réalisée a la méme période (Qiu et al, 1994) et comporte des résultats
similaires. Plus récemment, Ohtani et al. (Ohtani et al., 2004) ont également proposé
une description du binaire Al-C dans le cadre d'une étude sur le ternaire Al-C-Fe.
Cependant il est difficile de juger de la pertinence de cette derniere évaluation du
systéme puisque les auteurs (Ohtani et al., 2004) ne donnent aucune information quant
aux données sélectionnées et aucune comparaison avec les données de la littérature.
Enfin, la solubilité a I'état solide du carbone dans I'aluminium de l'ordre du centiéme
de pourcent atomique qui avait jusque-la été ignorée dans les évaluations du systeme
a été prise en compte par Connetable et al. (Connetable et al., 2008) et est présentée

Figure IL5.

Cependant, des données conflictuelles ont été reportées dans la littérature concernant
les équilibres entre phases ainsi que I'’enthalpie de formation de Al4Cs, un consensus
restant encore a trouver aujourd'hui. Par conséquent, les précédentes évaluations du
systéme (Qiu et al., 1994; Grobner et al., 1995, 1996; Ohtani et al., 2004) reposent sur

des choix délicats.

Afin de juger de la pertinence des précédentes modélisations du systeme (Qiu et al.,
1994; Grobner et al., 1995, 1996; Ohtani et al., 2004), les données de la littérature ainsi
que les choix effectués par les évaluateurs sont passés en revue de facon critique dans

les prochaines sections (cf. Sections 11.4.2 et 11.4.3).
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Figure I1.5 - La solubilité a I'état solide du carbone dans I'aluminium (Connetable et al.,

2008)
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11.4.2 Données thermodynamiques relatives a la phase Al,C;

11.4.2.1 Enthalpie standard de formation
11.4.2.1.1 Vue d'ensemble

L'enthalpie standard de formation du carbure d'aluminium a été déterminée suivant
quatre méthodes expérimentales différentes dans la littérature, soit l'utilisation de
bombes calorimétrique, la calorimétrie de dissolution en solution acide, la calorimétrie
de réaction directe et enfin les analyses dites de 2¢me ou de 3¢me Joi (Chase Jr., 1998;
Drowart et al., 2005) des mesures de pression partielles issus de Al4«C3 ou de mélanges

ternaires. De plus, I'enthalpie de formation de Al4+C3 a été évaluée par le calcul ab-initio.

Les résultats retenus suite a une revue de la littérature (Satoh, 1937; Roth, 1942;
Meschi et al., 1959; King et al, 1964; Mah, 1964; Thoburn, 1964; Plante et al., 1966;
Potter et al, 1966; Blachnik et al, 1970; Rinehart et al, 1980; Meschel et al., 1995;
Persson, 2014a) (cf. Section 11.4.2.1.2) sont présentés conjointement a ceux issus des
évaluations thermodynamiques les plus récentes du systeme (Qiu et al., 1994; Grobner

etal, 1995, 1996; Ohtani et al., 2004) Figure 11.6 et Table I1.2.

Il convient de noter que la valeur issue du calcul ab-initio (Persson, 2014a) présentée
sur la Figure I1.6 et la Table 1.2 a été extrapolée de OK a 298K en se servant des
incréments enthalpiques issus de la littérature pour I'aluminium et le carbone (Chase
et al., 1998) ainsi que pour Al4+Cs (Furukawa et al, 1965). De plus, dans la suite les
enthalpies de formation sont exprimées en kJ/mole d'atomes et correspondent dans le
cas de AlsC3 a une mole de la stoechiométrie Al4/7C3/7. Ces valeurs doivent ainsi étre
multiplié par le nombre d'atomes composant la phase, soit 7 dans ce cas, afin d'obtenir

un résultat en kJ /mole de Al4Cs.

Une statistique sur les données expérimentales excluant la valeur issue des calculs ab-
initio conduit a une valeur moyenne de -28.6+12.7 k] /mole d'atomes dans un intervalle
de confiance a 95%. Ce résultat met en avant une dispersion conséquente des résultats
expérimentaux. Les modélisations les plus récentes du systeme (Qiu et al, 1994;
Grobner et al., 1995, 1996; Ohtani et al, 2004) partagent le choix commun d'avoir
sélectionné des valeurs légerement plus exothermiques que la moyenne (King et al,

1964; Mah, 1964; Plante et al., 1966; Blachnik et al., 1970).
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Table I1.2 - Enthalpies standard de formation de AlsC3 issues de la littérature

comparées aux résultats des précédentes modélisations du systeme Al-C

Réf. Méthode AfH(298.15) kJ/mole d'atomes
Sat37 -37.8
Mes59 -35.3+3.3

Pressions d'équilibre (2¢me ]oi)

Pla66 -30.6 + 2.8
Pot66 -35.2+25
Rin80 Pressions d'équilibre (3¢me loi) -249+2.4
Tho64 DTA (3¢me loi) -179+2.4
Rot42 -239+1.38
Kin64 Bombe calorimétrique -29.7+0.7
Mah64 -319+1.2
Bla70 Calorimétrie en bain acide -29.6+0.3
Mes95 Calorimétrie de réaction directe -183+1
Per14 Calcul DFT - GGA (extrapolée) -9.6
Qiu94 -29.6
Gro95 Modélisation thermodynamique -31.5
Oht04 -29.6

L'enthalpie de formation ayant notamment été déterminée a partir de la pression de

décomposition de AlsC3 pour former du graphite et de l'aluminium gazeux, les

pressions d'équilibre issues de la littérature sont présentées en comparaison des

résultats des modélisations les plus récentes du systeme sur la Figure 11.7. Cette figure

peut étre vue comme une représentation alternative de la Figure I1.6. En effet, il est

constaté a nouveau que les calculs issus des modélisations les plus récentes de Al-C

sont en tres bon accord avec les résultats de Plante al. (Plante et al., 1966), alors que

les pressions mesurées par Meschi et al. (Meschi et al., 1959) sont plus faibles et celles

mesurées par Rinhart et al. (Rinehart et al.,, 1980) plus élevées.
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11.4.2.1.2 Revue critique des données issues de la littérature

La revue de la littérature concernant l'enthalpie de formation de la phase Al4C3 a été

réalisée en collaboration avec Alexander Pisch (SIMaP, Grenoble).

En premier lieu, la mesure la plus ancienne disponible dans la littérature (Berthelot,
1901) est basée sur I'utilisation d'une bombe calorimétrique. Al4+C3 se décompose avec
du camphre sous haute pression d'oxygene pour former la phase solide Al203 ainsi que
du monoxyde de carbone. L'enthalpie de formation obtenue de -132.0 kJ/mole
d'atomes est tres exothermique. Wohler et al. (Wohler et al.,, 1933) ont obtenu une
valeur comparable de -145.8 k] /mole d'atomes en utilisant une technique similaire si
ce n'est 'utilisation de naphtaline a la place de camphre. Cependant, les produits de
réaction obtenus étant composés d'un mélange d'oxydes et de carbures dans les deux
cas, ces résultats sont jugés douteux. Meichsner et Roth (Meichsner et al., 1934) ont
mesuré a nouveau la chaleur émise lors de la combustion de Al4C3 en prenant soin de
synthétiser la phase pure. De plus, les auteurs se sont assurés d'avoir une réaction aussi
complete que possible en essayant divers comburants, les meilleurs conditions étant
obtenues suite a I'ajout d'une faible quantité de poudre d'aluminium et en démarrant
la combustion avec de la vaseline et un filament de coton. Enfin, les produits de
réactions ont été caractérisés avec soin en utilisant diverses méthodes analytiques afin
de pouvoir prendre en compte les différentes phases en présence dans le calcul de
I'énergie de la combustion. La valeur initialement obtenue de -12.0+1.8 kJ/mole
d'atomes (Meichsner et al, 1934) a été corrigé par la suite a -23.9+1.8 kJ/mole
d'atomes (Roth, 1942) en se basant sur une nouvelle valeur pour l'enthalpie de
formation de la phase Al203 mesurée suivant le méme dispositif expérimental (Roth,
1942). Enfin, deux mesures de l'enthalpie de formation de Al4Cs par bombe
calorimétrique sous 40 bar d'oxygéne sont disponibles dans la littérature (King et al.,
1964; Mah, 1964). Si les valeurs obtenues de -29.7+0.7 k] /mole d'atomes (King et al.,
1964) et-31.9+1.2 kJ/mole d'atomes (Mah, 1964) sont en bon accord l'une avec I'autre,
elles sont néanmoins nettement plus exothermiques que celles déterminées par

Meichsner et Roth (Meichsner et al.,, 1934; Roth, 1942).
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Dans un second temps, I'enthalpie de réaction de Al4Cs a été obtenue par calorimétrie
de dissolution en bain acide (Blachnik et al., 1970). La phase a été synthétisée a partir
des éléments avec une pureté allant de 95.8 a 97.2 %m et contenant comme principales
impuretés du carbone non réagi et de I'alumine. Les échantillons ont été dissouts a
chaud a 383 K dans une solution d'acide chlorhydrique concentrée a 20.21 %m. La
valeur obtenue de -29.6+0.3 k]J/mole d'atomes est en parfait accord avec la valeur

déterminée par bombe calorimétrique par King et al. (King et al., 1964).

Dans un troisieme temps, la valeur la plus récente de I'enthalpie de formation de Al4C3
a été obtenue par calorimétrie de réaction directe par Meschel et Kleppa (Meschel et
al., 1995). Des mélanges d'aluminium et de carbone ainsi que de Al4+C3 sont chutés de
la température ambiante dans un calorimetre a 1473+2 K. Du carbone non réagi a été
obtenu suite a I'expérience témoignant d'une réaction incomplete. Par conséquent, la
valeur finale a été corrigée en fonction de la quantité de carbone mesurée a -18.3+1

k] /mole d'atomes.

Ensuite, I'enthalpie de formation du carbure d'aluminium a été déterminée a partir de
mesures de pressions d'équilibre. Prescott et al. (Prescott et al,, 1927) ont mesuré les

pressions d'équilibre correspondant a I' Equation I1.1 de 1968 K a 2293 K.
2 Al203(s) + 9 C-graphite = AlsC3(s) + 6 CO(g) Equation 1.1

Les auteurs (Prescott et al.,, 1927) en ont dérivé une enthalpie de formation de Al+Cs de
-36.0 k] /mole d'atomes suivant une analyse dite de 2¢me ]oi, c’est-a-dire a partir de la
pente du tracé de In(K) en fonction de 1/T en estimant la variation de I'enthalpie avec
la température négligeable. Cependant, il existe deux composés ternaires dans la
section quasi binaire Al4C3-Al20s3, soit les phases solides Al2CO et Al4CO4 (Cox et al.,
1963). Par conséquent, les produits de réactions obtenus pourraient ne pas
correspondre au carbure d'aluminium pur, mais a un mélange de la phase avec I'un ou
les deux composés ternaires, rendant alors délicat le calcul de I'enthalpie de formation
de Al4Cs suivant les pressions d'équilibres mesurées. Les mémes auteurs (Prescott et
al., 1928) ont également mesuré les pressions d'équilibres de Al4C3 sous atmosphere
d'azote dans le but de déterminer 1'enthalpie de réaction de la phase AIN a partir de
leurs précédents résultats pour la phase Al4Cs. Cependant, Von Stackelberg et al.

(Stackelberg et al,, 1935a) ont mis en lumiere peu de temps apres la présence d'un
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nouveau composé ternaire AlsC3N dans le systeme Al-C-N. De plus, V. Stackelberg et al.
(Stackelberg et al, 1935b) ont repris les équations d'équilibre alors proposés par
Prescott etal. (Prescott et al, 1928). Sur la base de ces corrections, Satoh (Satoh, 1937)
a recalculé I'enthalpie de formation du carbure d'aluminium en utilisant ses propres
mesures de I'enthalpie de formation de la phase AIN et a obtenu une valeur de -37.8
k] /mole d'atomes. Ces résultats sont jugés plus fiables que les premiers, toutes les
phases d'équilibre ayant été considérées cette fois-ci. Ensuite, la pression de
décomposition de la phase AlsCs contenue dans des creusets en graphite a été
déterminée par la méthode d'effusion-torsion (Meschi et al., 1959; Potter et al., 1966),
dans une cellule de Knudsen en rotation (Plante et al, 1966), et par la méthode
d'effusion de Knudsen couplée a la spectrométrie de masse (Rinehart et al., 1980). La
phase AlsCs se vaporise de fagon non congruente pour former de I'aluminium gazeux
et du graphite ainsi que le dimere gazeux Al: de fagon minoritaire. Ces mesures
expérimentales sont sujettes a deux principales difficultés. Tout d'abord, la présence
d'oxygene, méme en faible quantité, conduit a une surévaluation de la pression totale
au début des mesures de par la formation de monoxyde de carbone. Ensuite, la
formation d'une couche de graphite a la surface des échantillons fait office de barriére
de diffusion a l'aluminium gazeux. Par conséquent, les valeurs les plus fiables sont
obtenues apres avoir respecté un temps de maintien suffisamment long pour mesurer
une pression totale constante, en plus de s'assurer suite aux analyses de 1'absence
d'une couche de graphite a la surface de Al4Cs afin d'éviter une sous-évaluation de la
pression. Ces difficultés expérimentales peuvent justifier l'importante dispersion
observée dans les déterminations de I'enthalpie de formation de Al4C3 via les pressions
d'équilibres, allant de -24.9+2.4 k] /mole d'atomes (Rinehart et al., 1980) a -30.6+2.8
k] /mole d'atomes (Plante et al., 1966) et méme jusqu'a -35.3+3.3 kJ/mole d'atomes
(Meschi et al, 1959). 1l convient de noter que ces trois valeurs expérimentales sont
différentes des valeurs d'origines, étant donnée qu'elles ont été recalculées en se
basant sur les données thermodynamiques les plus récentes pour I'aluminium gazeux
issues des tabulations JANAF (Chase et al, 1998). Enfin, Thoburn (Thoburn, 1964) a
déterminé I'enthalpie de formation du carbure d'aluminium a partir d'une analyse dite
de 3¢me ]Joi d'une série de mesures d'analyses thermique différentielle. Ce type
d'analyse se base sur l'utilisation en données annexes de l'entropie standard des

produits et réactifs, ce qui constitue une nouvelle source d'erreur. Cependant, cette
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méthode présente l'intérét de mettre en évidence les incohérences d'un jeu de données
causées par des points expérimentaux erronés ou hors-équilibre puisqu'elle conduit a
une valeur indépendante pour chaque point expérimental et elle est donc jugée plus
fiable que les analyses de 2¢me oi si la fonction de Gibbs des phases est fiable (Chase Jr.,
1998). Une valeur de -17.9+2.4 kJ/mole d'atomes est présentée dans le manuscrit de

these de Thoburn (Thoburn, 1964).

En dernier lieu, I'enthalpie de formation de Al4+C3 a été déterminée par calculs DFT dans
le cadre de la base de données Materials Project (Jain et al., 2013). Afin d'obtenir une
base commune avec les valeurs expérimentales, la valeur obtenue de -8.9 kJ/mole
d'atomes a OK (Persson, 2014a) est extrapolée a -9.6 k] /mole d'atomes a 298.15 K en
se basant sur les incréments enthalpiques de l'aluminium et du graphite selon les
tables JANAF (Chase et al., 1998) ainsi que ceux de Al4C3 déterminés par Furukawa et
al. (Furukawa et al.,, 1965). Cette valeur est nettement moins négative que les résultats
expérimentaux présentés précédemment. Ceci peut s'expliquer par l'utilisation de la
fonctionnelle GGA pour les calculs DFT, celle-ci ne semblant pas adaptée aux matériaux
carbonés présentant une structure en couches liées entre elles par des interactions

faibles comme discuté dans un second temps Section IV.2.3.

En conclusion, une dispersion significative est observée dans les valeurs proposées
dans la littérature concernant l'enthalpie de formation de Al4Cs (cf. Figure 11.6). De plus,
cette dispersion est constatée au sein méme des méthodes expérimentales employées.
Les principales sources d'erreurs résident dans la connaissance des réactifs, des
produits, et des rendements des réactions ainsi que dans l'utilisation de données
annexes pour calculer les énergies des réactions. La phase Als«Cs s'hydrolyse
notamment facilement au contact de I'humidité (cf. Section II1.2.3), augmentant
d'autant plus l'incertitude quant aux phases associées aux mesures. La valeur
expérimentale la plus récente (Meschel et al, 1995) est la moins négative de la
littérature, et elle est 12 k] /mole d'atomes plus positive que les valeurs retenues dans
les évaluations thermodynamiques du systeme Al-C (Qiu et al, 1994; Grobner et al.,
1995, 1996; Ohtani et al., 2004). Si cette valeur peut remettre en question les choix
effectués lors de la modélisation de la phase AlsCs, il est actuellement délicat de

trancher tant la dispersion des résultats expérimentaux est importante.
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11.4.2.2 Incréments enthalpiques, capacité thermique et entropie

standard de formation
11.4.2.2.1 Vue d'ensemble

Les données de la littérature concernant la capacité thermique et les incréments
enthalpiques de Al4C3 sont présentées conjointement des résultats des modélisations
les plus récentes du systeme Al-C (Qiu et al,, 1994; Grobner et al,, 1995, 1996; Ohtani
et al, 2004) sur la Figure I1.8 et la Figure I1.9. Les résultats obtenus par Ohtani et al.
(Ohtani et al., 2004) étant pratiquement identiques a ceux de Qiu et al. (Qiu et al., 1994)
(cf. Figure I1.8), ceux-ci ne sont pas représentés sur la Figure 1.9 pour des raisons de
clarté. En effet, la différence entre les deux jeux de données est inférieure a 2 centiemes

de pourcent sur tout le domaine de température considéré.

Les jeux de données de Furukawa et al. (Furukawa et al., 1965) et de Binford et al.
(Binford et al, 1967) sont en tres bon accord. Il est important de noter que la
température de référence des incréments enthalpiques mesurés par Binford et al.
(Binford et al., 1967) de 273 K, soit la température de la glace fondante, est différente
de celle de Furukawa et al. (Furukawa et al, 1965) de 298 K, ce qui explique le 1éger
décalage observé entre les données. Bien que les jeux de données soient cohérents, on
observe tout de méme un certain désaccord entre les résultats des modélisations les
plus récentes a tres haute température, les valeurs calculées par Grobner et al
(Grobner et al., 1995, 1996) étant inférieures a celles calculées par Qiu et al. (Qiu et al.,
1994) et Ohtani et al. (Ohtani et al., 2004) dont le fit des incréments enthalpiques haute

température est plus satisfaisant (cf. Figure I1.9).

Enfin, les entropies de formation de Al4C3 calculée par Qiu etal. (Qiu etal, 1994) a 87.4
J.K-L.mol, par Grobner et al. (Grobner et al., 1995,1996) a87.0 ].K-1.mol-1, et par Ohtani
et al. (Ohtani et al, 2004) a 89.0 J.K-1.mol! sont en bon accord avec la valeur

expérimentale déterminée par Saba et Furukawa (Saba et al,, 1962) de 89.1 ].K-1.mol-1.
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Figure I1.8 — Capacité thermique de Al4C3 issue de la littérature comparée aux résultats

des précédentes modélisations du systeme Al-C
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résultats des précédentes modélisations du systeme Al-C
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11.4.2.2.2 Revue critique des données issues de la littérature

Les premieres mesures de la capacité thermique de Al4+C3 ont été obtenues par Satoh
(Satoh, 1937) sur une gamme de température allant de 273 a 593.5 K par le biais d'un
calorimetre a glace. Cependant, les points expérimentaux ne sont pas directement
disponibles dans la publication de Satoh (Satoh, 1937), et seules les valeurs moyennes

sur trois intervalles de température ainsi qu'une extrapolation sont reportées.

Furukawa et Saba (Furukawa et al.,, 1965) ont mené une étude plus complete, mesurant
la capacité thermique de la phase de 18 a 380 K dans un calorimetre adiabatique et des
incréments enthalpiques de 273 a 1173 K dans un calorimetre a glace de Bunsen. Les
échantillons étudiés étaient typiquement constitués de 95%m de Als«Cs, et une
correction a été appliquée aux résultats afin de prendre en compte la présence
d'impuretés de Al, C, AIN et Al20s. Les auteurs (Saba et al., 1962) ont également estimé
la capacité thermique de Al4C3 de 0 a 18 K a partir d'une fonction de Debye et ont ainsi
déterminé l'entropie de formation du carbure d'aluminium a 298.15 K comme étant de
89.1 ].K-1.mol! sans associer d'incertitude a cette valeur. La conversion de la valeur
expérimentale donnée en entropy unit en ]J.Klmol! a été effectué selon les
recommandations de I'lUPAC (Mills et al., 1993), une entropy unit représentant alors

4.184 ].K-1.mol-L.

Les valeurs les plus récentes de la littérature sont des incréments enthalpiques
mesurés de 363 a 1774 K par Binford et al. (Binford et al, 1967) dans un calorimetre
de chute conc¢u par les auteurs. Binford et al. (Binford et al., 1967) ont notamment
écarté deux points expérimentaux a 1277 et 1672 K étant donnée leur dispersion

anormalement élevée par rapport au reste des mesures.
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11.4.3 Données relatives aux équilibres entre phases

11.4.3.1 Solubilité du carbone dans Paluminium
11.4.3.1.1 Vue d'ensemble

La solubilité du carbone dans l'aluminium liquide a été étudiée a de nombreuses
reprises. Les résultats issus de la littérature (Baur et al., 1934; Stroup, 1964; Ginsberg
et al., 1965; Gitlesen et al., 1966; Gjerstad, 1968; Oden et al., 1987; Simensen, 1989)
sont présentés conjointement des liquidus provenant des modélisations les plus
récentes (Qiu et al., 1994; Grobner et al., 1995, 1996; Ohtani et al., 2004) sur la Figure
[1.10 et la Figure I1.11.

A haute température, les résultats de la littérature sont en bon accord de 1700 a 2400
K, cependant deux tendances se dégagent au-dela de 2400 K. Le liquidus décrit par
Baur et al. et Gjerstad (Baur et al, 1934; Gjerstad, 1968), indiqué par des symboles
vides sur la Figure I1.10, est plus riche en aluminium que celui décrit par les autres
auteurs (Stroup, 1964; Ginsberg et al., 1965; Gitlesen et al., 1966; Oden et al., 1987). Le
liquidus décrit par Qiu et al. (Qiu et al., 1994) et Ohtani et al. (Ohtani et al., 2004) est en
accord avec les valeurs les plus riches en aluminium (cf. Figure 11.10). Dans le cas de
Grobner et al. (Grobner et al., 1995, 1996), le liquidus calculé suit une moyenne entre

les deux jeux de données en conflit au-dela de 2400 K (cf. Figure 11.10).

A basse température, seuls Qiu et al. (Qiu et al, 1994) décrivent le liquidus mesuré par
Simensen (Simensen, 1989) de maniere satisfaisante, les autres évaluateurs (Grobner

etal, 1995, 1996; Ohtani et al., 2004) ne le prenant pas en compte (cf. Figure I11.11).
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Figure I1.10 - Liquidus dans la gamme 1700-3000K issu de la littérature comparés aux

résultats des deux modélisations les plus récentes du systeme Al-C
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Figure II.11 - Liquidus dans la gamme 1200-1300K issu de la littérature comparé aux

résultats des deux modélisations les plus récentes du systeme Al-C
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11.4.3.1.2 Revue critique des données issues de la littérature

Les détails expérimentaux disponibles concernant les mesures de solubilité réalisées
dans la littérature (Baur et al, 1934; Ginsberg et al, 1965; Gitlesen et al, 1966;
Gjerstad, 1968; Oden et al., 1987; Simensen, 1989) sont présentés Table I1.3, Table I1.4
et Table IL.5. Il convient de noter que Stroup (Stroup, 1964) a représenté les résultats
non publiés de Long de 1700 a 2370 K sans donner davantage de détails, et que ceux-
ci ne figurent donc pas sur les tables en question. Ensuite, les détails expérimentaux
quant aux mesures de Gitlesen et al. (Gitlesen et al, 1966) ont été décrits par les
auteurs lors d'une de leurs études précédentes (Gitlesen et al., 1965). Enfin, Dorward
(Dorward, 1973) a déduit de la littérature des valeurs pour la solubilité du carbone
dans I'aluminium pour des températures relativement basses allant de la température
de fusion de I'aluminium jusqu'a 1273K (1000°C). Ces valeurs sont supérieures a celles
mesurées par Simensen (Simensen, 1989) de deux ordres de grandeurs et Dorward lui-
méme précise que ces derniéres devraient étre considérées comme douteuses
(Dorward, 1973). Par conséquent ces valeurs sont écartées et ne seront pas

mentionnées de nouveau dans la discussion.

Baur et al. (Baur et al., 1934) ont suivi le liquidus par pyrométrie optique en mesurant
la température apres avoir visuellement estimé que la fusion des échantillons soit
totale. Une détermination visuelle dans la gamme 2350 - 2930 K étant extrémement
délicate, ces résultats sont considérés comme étant peu fiables. De plus, une quantité
non négligeable de Al203, allant de 3 a 6.4 %m, a été détectée dans les échantillons suite
aux traitements thermiques, ce qui relocalise ces points de mesure dans le systéme
ternaire Al-C-O et pourrait modifier les équilibres entre phases. Gjerstad (Gjerstad,
1968) a mis en place deux méthodes expérimentales de mesures différentes selon que
la température soit en-dessous ou au-dessus de la température de décomposition de

AlsC3 de 2408 K mesurée par Gitlesen et al. (Gitlesen et al., 1966).

Trois sources d'erreurs, et donc de désaccords, sont explorées: le fait que 1'équilibre
thermodynamique puisse ne pas avoir été atteint avec un temps de maintien
insuffisant, les incertitudes inhérentes a la mesure de la température, et enfin celles

inhérentes a la mesure de la composition.
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Table 1.3 - Matériaux, creusets, et atmosphére comme décrits dans la littérature

concernant les mesures de solubilité du carbone dans l'aluminium

Réf Matériaux Creuset Atmosphere
Echantillons de 2g. Poudre de Al
Bau34 | et Al4c3 (pureté 91%m, 9 %m de Graphite Hydrogeéne
Al203 et AIN<0.5%m)
Gin65 | Lingots de Al (pureté 99.99 %m) Creuset graphite épais Argon
mech+creuset=150g (¢ext=35mm)
Git66 | Al,Cs (pureté 97 %m, avec C et Al) Graphite Argon
T<2408K: Creuset poreux
Morceaux de Al de 20g (pureté frité en Al4Cz a 'intérieur
Gje68 99.998 %m), graphite (pureté d’'un creuset graphite Argon
99.92%m), Al4Cs3 (pureté 96.0%m, T>2408K: Creuset graphite
1.7%m de Al et 2.3%m de C) "haute-densité" avec un
bouchon vissé
Argon
Ode87 Al (pureté 99.99 %m) Graphite scellé (pureté
99.995 %m)
Sim89 Echantillons de 0.5g extraits de
cellules d’électrolyse i )

Table 1.4 - Gamme de température étudiée, temps de maintien et méthode de mesure

de la température utilisés comme décrits dans la littérature concernant les mesures de

solubilité du carbone dans I'aluminium

Mesure de la température

Réf  Température  Temps de maintien
Aussi rapidement que
Bau34 | 23582923 K possible pour éviter
|'évaporation de Al
) Basé sur une
Giné5 | 2073-2453K  observation visuelle,
voir discussion
Git66 2408 K Rampe de température
Gie68 i T<2408K: 7-20 min
: 2000-2636 K T>2408K: 3-11 min
0de87 i De 90 mina 1973 K
1973-2463K 4 cqu'a 10 min 3 2463 K
Sim89 | 1233-1275K -
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Par pyrométrie optique a travers une
fenétre refroidie a 'eau apres une
détermination visuelle du liquidus.

Moyenne sur trois mesures.

Micro-pyromeétre optique

Pyrometre optique calibré avec une
lampe a ruban de W. Les radiations
captées passent par une fenétre en
quartz et sont réfléchies par un
miroir. Corrections de 1'absorption
avec une source de température a
~2273 K (2000°C).
Similaire a Git66. Pyrometre équipé
d'un galvanomeétre a haute sensibilité.
Thermocouple
(W-5%Re /W -26% Re)
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Table IL.5 - Evaporation de l'aluminium observée, conditions de refroidissement

utilisée, et méthode de mesure de la composition comme décrits dans la littérature

concernant les mesures de solubilité du carbone dans I'aluminium

Réf

Evaporation de I'Al

Refroidissement

Mesures de la composition

Bau34

Gin65

Git66

Gje68

0de87

Sim89

Perte d'une part
significative de
I'échantillon

<6w% quand T>2423

K

<3w%

Négligeable (basse
température)

Refroidissement a
I'air

Trempe des
échantillons dans
une chambre
refroidie

23°K/s

Refroidissement a
I'air

Analyse des gaz (H; et CH4) issus de la
dissolution des échantillons dans une
base forte.

Echantillon extrait du creuset, puis
broyé sous Ar. Analyses répétées et
moyennées des gaz (Hz et CH4) issus de
la dissolution a chaud des échantillons
dans une solution diluée d'acide
chlorhydrique.

Analyse chimique apres avoir extrait
I'échantillon du creuset et d'une couche
de Al4C3z. Méthode non détaillée.

Analyses répétées et moyennées avec
avoir extrait avec soin 1'échantillon du
creuset. Méthode non détaillée.

Analyse par combustion apres avoir
extrait I'échantillon du creuset et
retranché 65pum de sa surface.
Analyse par chromatographie du CHs
issus de la dissolution a chaud des
échantillons dans une solution chaude
d'hydroxyde de sodium
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Etant donnée I'évaporation toujours plus importante de I'aluminium dans la gamme
des hautes températures, il est possible qu'un temps de maintien suffisant pour
atteindre I'équilibre thermodynamique n'ait pas pu étre respecté. Si tel est le cas, le
taux de carbone présent dans le liquide est sous-évalué. Par exemple, ceci pourrait étre
le cas des travaux de Baur et al. (Baur et al., 1934), qui de ce fait pourraient avoir sous-
estimé la quantité de carbone soluble dans I'aluminium. Une alternative afin de
s'affranchir de la forte pression de vapeur de I'aluminium est de travailler en creuset
scellé. Cependant, bien que les creusets en graphite soient adéquats pour ces
expériences puisque le carbone fait partie intégrante du systeme étudié, ils sont
souvent poreux et non hermétiques aux gaz. En effet, méme en utilisant un creuset
graphite "haute densité", qui est vraisemblablement un creuset en carbone vitreux,
Gjerstad (Gjerstad, 1968) note une perte de I'échantillon par évaporation allant jusqu'a
3 %m. Afin de démontrer que 1'équilibre ait été atteint, Gjerstad (Gjerstad, 1968) a
réalisé deux mesures a des temps de maintien différents (7 et 20 min pour T<2408 K
(2135°C) et 3 et 11 min pour T>2408 K (2135°C)) et a obtenu des résultats similaires.
Cette méthode de vérification est la plus rigoureuse parmi celles employées dans la
littérature, et les temps de maintien respectés par Gjerstad (Gjerstad, 1968) sont donc
considérés comme des temps de référence. Oden et al. (Oden et al.,, 1987) ont utilisé un
bouchon en aluminium fondu pour sceller le graphite, tirant partie du fait que
I'aluminium ne mouille pas le graphite dans cette gamme de température. Cependant,
la température de 2463 K (2190°C) n'a été maintenue que 10 minutes, probablement
a cause de I'évaporation de 1'aluminium par les parois du creuset ou bien de celle du
bouchon en aluminium lui-méme. Ce temps de maintien est néanmoins comparable aux
temps les plus longs maintenus par Gjerstad (Gjerstad, 1968) a des températures
similaires, et il est donc probable que 1'équilibre ait été atteint. Enfin, afin de s'assurer
que l'équilibre soit atteint, Ginsberg et al. (Ginsberg et al, 1965) ont observé la
précipitation et dissolution de particules solides lorsque la température du four oscille
autour de la consigne. Quand il semblait évident que les précipités ne se dissolvaient
plus complétement lors d'une période de chauffe, I'induction a été coupée. Bien que les
estimations visuelles dans cette gamme de température soient délicates, cette méthode
laisse entendre que les échantillons soient restés plusieurs minutes en température, et
les temps de maintien sont donc supposés comparables a ceux de Gjerstad (Gjerstad,

1968).
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Une autre source d'erreurs réside dans la mesure de la température. En effet, une
mesure dans la gamme de 1700 a 3000 K (1427 - 2727°C) en utilisant un pyrometre
optique peut conduire a des incertitudes considérables. Pour commencer, la différence
de température entre l'intérieur et I'extérieur du creuset, ou bien entre le creuset et
I'échantillon, peut représenter plusieurs dizaines de degrés. Le méme ordre de
grandeur est valable dans le cas ou la mesure serait réalisée sur un point chaud. De
plus, la correction de I'émissivité peut étre délicate dans cette gamme de température
puisqu'idéalement elle nécessite la fusion d'un matériau de référence. Bien qu'il soit
possible de s'affranchir de ces problemes en utilisant un pyrometre bichromatique, ces
derniers sont moins précis que leurs homologues monochromatiques. De plus, a cette
somme s'additionne les corrections tenant compte de I'absorption des radiations le
long du chemin optique entre 1'échantillon et le pyrometre, comme a travers d'une
fenétre d'observation en quartz ou la présence d'un potentiel miroir. Enfin, I'émission
de vapeur d'aluminium au cours des essais peut influer directement sur l'absorption,
ou indirectement via une condensation sur la fenétre d'observation. Ginsberg et al.
(Ginsberg et al., 1965) ont estimé les incertitudes de mesure a + 15 K aux alentours de
2273 K (2000°C), et a + 20 K aux alentours de 2373 K (2100°C). Cette estimation
semble optimiste, d'autant plus qu'aucun détail concernant la calibration du montage
n'ait été donné. Gjerstad (Gjerstad, 1968) a calibré son pyrometre en utilisant une
lampe a ruban de tungsteéne, et a pris soin de remplacer le galvanomeétre du pyrometre
par un modele plus sensible. Des corrections allant de +30 a +70 K selon la température
ont été appliquées pour prendre en compte l'absorption des radiations lors de leur
passage a travers la fenétre en quartz et le miroir. Un montage similaire a été utilisé
par Gitlesen et al. (Gitlesen et al., 1966) qui travaillaient alors dans le méme laboratoire
que Gjerstad. Oden et al. (Oden et al., 1987) ont pris soin d'avoir un montage aussi
isotherme que possible, et sont les seuls auteurs a avoir eu recourt a l'utilisation d'un
thermocouple pour des mesures hautes températures. Ceci permet de s'affranchir des
incertitudes inhérentes a la calibration du pyrometre, bien que des phénomenes de
vieillissement du thermocouple puissent de nouveau altérer la mesure de température.
Le gradient en température le long des 2.54 cm du creuset a été estimé par les auteurs
(Oden et al, 1987) a £ 15 K. Simensen (Simensen, 1989) donne un écart-type de 2 K
sur la température sans détailler la méthode de mesure employée, cependant celle-ci

est bien moins délicate a mettre en ceuvre aux environs de 1250 K (977°C). Aucune
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étude de la littérature ne mentionne l'utilisation d'un matériau de référence afin de
calibrer la mesure en température, bien que celle-ci soit sous-entendue par Gitlesen et

al. (Gitlesen et al.,, 1966) qui précisent que la température a été corrigée.

Pour finir, les mesures de composition induisent également de l'incertitude sur les
résultats. Dans toutes les études présentant des détails expérimentaux (Baur et al,
1934; Ginsberg et al., 1965; Gitlesen et al, 1966; Gjerstad, 1968; Oden et al., 1987),
I'analyse de la composition est réalisée apres avoir séparé mécaniquement
I'échantillon du creuset. Ces résultats pourraient surestimer la solubilité du carbone
dans l'aluminium si l'interface entre le creuset et l'échantillon n'avait pas été
completement détachée, ou bien si des particules s'étaient séparées de l'interface pour
aller dans I'échantillon. Gitlesen et al. (Gitlesen et al., 1966) sont en particulier exposés
a cette problématique puisque les auteurs soulignent le fait qu'ils aient di séparer le
liquide d'une couche mixte de liquide et Al4C3 et d'une couche de graphite. Cependant,
le but premier des expériences de Gitlesen et al. (Gitlesen et al,, 1966) était de mesurer
la température de décomposition de AlsCs, et les auteurs soulignent que la mesure de
la composition est une limite haute, bien que proche, de la solubilité réelle. Ceci est
vraisemblablement également le cas pour Gjerstad (Gjerstad, 1968) pour les
températures inférieures a 2408 K (2135°C). De nombreux auteurs (Ginsberg et al.,
1965; Gjerstad, 1968; Oden et al, 1987) ont mis en avant l'inhomogénéité des
échantillons obtenus, et ont effectués des mesures répétées et moyennées pour pallier
a ce probleme. Oden et al. (Oden et al.,, 1987) n'ont pas pu trouver de corrélation entre
la composition des échantillons et leur position le long des lingots. Ginsberg et al.
(Ginsberg et al, 1965) ont émis I'hypothése que cet écart type élevé soit di a
I'hydrolyse de AlsC3 par I'humidité, et ceci malgré un traitement soigneux des
échantillons. Cette réaction d'hydrolyse peut alors conduire a la sous-évaluation de la
solubilité du carbone dans l'aluminium. Oden et al. (Oden et al, 1987) ont évalué
l'incertitude dans la mesure de composition par combustion des échantillons a environ
5 %m. Des incertitudes similaires de 3 a 5 %m sont estimées pour la méthode d'analyse
chromatographique en phase gazeuse développée par Simensen (Simensen, 1978)
permettant de mesurer des ppm de carbures dans des échantillons de magnésium ou

d'aluminium.

64



Chapitre II - Revue du systéme Al-C-Mg et de ses sous-systemes

Pour résumer, les données a propos de la solubilité du carbone dans I'aluminium sont
en accord les unes avec les autres jusqu'a 2350 K (2077°C), et méme jusqu'a 2450 K
(2177°C) apres avoir écarté les résultats de Baur et al. (Baur et al, 1934) pour les
raisons énumérées ci-dessus. Au-dela de cette température, un changement soudain
apparait dans la tendance décrite par Gjerstad (Gjerstad, 1968) qui est en conflit avec
les autres résultats (Ginsberg et al., 1965; Gitlesen et al.,, 1966; Oden et al., 1987). Ce
changement de tendance n'est pas commenté par Gjerstad (Gjerstad, 1968). Une
premiere hypothese serait que lors des mesures au-dela de 2450K (2177°C) de
Gjerstad (Gjerstad, 1968) une bouffée de gaz ait été émise par I'échantillon venant
obscurcir la fenétre de mesure en quartz et changeant brusquement les conditions
d'absorption des radiations. En effet, il n'est pas précisé jusqu'a quelle température les
corrections de I'absorption ont été effectuées, et celles-ci ont vraisemblablement été
effectuées séparément des mesures comme précisé dans une autre étude réalisée par
les collaborateurs et encadrants de Gjerstad (Gitlesen et al, 1965). Cette bouffée de gaz
pourrait étre provoquée par le fait que la pression atteint une valeur critique qui
entraine une fuite dans le creuset. Schuster (Schuster, 1991) estime notamment que
I'aluminium saturé en carbone atteint son point d'ébullition aux alentours de 2473 K
(2200°C), et a des températures encore plus basses en présence d'oxygene (Schuster,
1991). Une autre hypothese provient du fait qu'il soit possible de confondre une
mesure de liquidus avec une mesure représentant la limite entre le domaine
d'équilibre monophasé du liquide et le domaine biphasé liquide + gaz (Schuster, 1991).
Enfin, les mesures de Simensen (Simensen, 1989) a relativement basse température
sont en trés bon accord avec l'extrapolation des résultats d'Oden et al. (Oden et al,

1987), apportant davantage de crédit a ces dernieres.
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11.4.3.2 Température de décomposition de Al,C;
11.4.3.2.1 Vue d'ensemble

Les deux tendances contradictoires observées dans la littérature concernant la
solubilité du carbone dans I'aluminium (cf. Section 11.4.3.1) nourrissent un autre débat
quant a la stabilité thermique de la phase AlsC3. En effet, la température de
décomposition du carbure d'aluminium a souvent été estimée a partir des ruptures de
pente du liquidus Al-C. Or, il y a deux ruptures de pente observées dans la littérature a
2273 K (2000°C) et 2423 K (2150°C) environ, comme observé Figure 11.10. Schuster a
relancé le débat quant a la stabilité thermique de Al4+Cs en attribuant la premiere
rupture a la décomposition du carbure d'aluminium et la seconde a la vaporisation de
I'aluminium. De plus, il est rappelé que suite a une revue critique de la littérature (cf.
Section 11.4.3.1.2) les résultats témoignant d'une rupture de pente a 2423 K (2150°C)
(Baur et al., 1934; Gjerstad, 1968) ont été jugés douteux.

Les résultats de la littérature (Stroup, 1964; Ginsberg et al., 1965; Gitlesen et al., 1966;
Oden et al.,, 1987; Schuster, 1991) sont présentés Table I1.6 en regard de ceux issus des
modélisations thermodynamiques les plus récentes du systéme Al-C (Qiu et al., 1994;
Grobner et al,, 1995, 1996; Ohtani et al., 2004). Il convient de noter que la température
de décomposition de 2323 K (2050°C) estimée par Ginsberg et al. (Ginsberg et al,
1965) a initialement été attribuée par les auteurs a la décomposition d'une phase Al2C2
suite a des caractérisations par diffraction des rayons-X. L'existence de cette phase n'a
pas été confirmée dans les études suivantes et la température mesurée par les auteurs
(Ginsbergetal, 1965) a été par la suite réattribuée a la décomposition de la phase Al4C3
par Schuster (Schuster, 1991). Ensuite, la température de décomposition proposée par
Schuster (Schuster, 1991) provient de l'observation de «bouffées de vapeurs »
émanant brusquement de 1'échantillon, la premiere bouffée a 2263 (1990°C) étant
attribuée a la décomposition de Al4Cs et la seconde a 2523 K (2250°C) a I'ébullition de
I'aluminium liquide saturé en carbone pour former de I'aluminium a 1'état gazeux et du
graphite. Deux familles de données contradictoires sont observées, les informations
relatives aux équilibres entre phases suggérant une décomposition aux alentours de
2273 K (2000°C) et les caractérisations par analyse thermique pointant vers des

températures plus élevées d'environ 2423 K (2150°C). Les trois modélisations
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thermodynamiques les plus récentes du systéme se basent sur la température la plus

haute de 2428 K (2155°C) déterminée par Oden et al. (Oden et al., 1987).

Table I1.6 - Température de décomposition de Al4C3 issue de la littérature comparée

aux résultats des modélisations les plus récentes du systeme Al-C

Réf.

Méthode

Température / K

Searcy selon Str64
Long selon Str64
Gin65
Git66
0de87
Sch9o1
Qiu94
Gro95
Oht04

Méthode inconnue

Rupture de pente du liquidus Al-C

Analyse thermique

Interprétation de bouffées de vapeurs

Modélisation thermodynamique

2298 (2025°C)
2253 (1980°C)
232320 (2050°C)
2408 (2135°C)
242812 (2155°C)
226320 (1990°C)
2433 (2160°C)
2429 (2156°C)
2456 (2183°C)
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11.4.3.2.2 Revue critique des résultats de la littérature

Les détails expérimentaux concernant les mesures de la température de
décomposition de AlsC3 par analyse thermique de maniére directe (Gitlesen et al,
1966; Oden et al., 1987) et indirecte (Schuster, 1991) sont présentés Table II.7. Les
détails quant aux mesures de liquidus de Ginsberg et al. (Ginsberg et al.,, 1965) ont été
présentés et discutés Section 11.4.3.1.2. Aucun détail n'est disponible quant aux
mesures non publiées de Long reportées par Stroup (Stroup, 1964). Il en est de méme
pour les mesures de Searcy reportées par Stroup (Stroup, 1964) publiées dans un
brevet qui n'a pas pu étre obtenu. Enfin, les détails expérimentaux quant aux mesures

de Gitlesen et al. (Gitlesen et al., 1966) ont été décrits par les auteurs dans une étude

précédente (Gitlesen et al., 1965).

Table II.7 - Détails expérimentaux des mesures issues de la littérature de la

température de décomposition de AlsC3

Réf Pureté de AlsC3 Pureté Ar Mesure de température
Pyrometre optique calibré avec une lampe
aruban de W. Les radiations captées
_ . passent par une fenétre en quartz et sont
Gité | Purete97 "ﬁ{n, avec C - réfléchies par un miroir. Corrections de
et 'absorption avec une source de
température a ~2273 K (2000°C). Vitesse
de chauffe de 5K/min.
Pyrometre optique calibré avec une lampe
en W. Les radiations captées passent par
Vérifiée par DRX avant une fenétre en quartz et sont réfléchies par
0de87 et apres l'analyse. 99.9950pm U0 miroir. Calibration avec Pt, Rh et Al;Os.
Présence de 1 a 10%m ' Flux d'Ar a contre-courant des vapeurs de
de graphite non réagi. Al pour éviter d'obscurcir la fenétre
d'observation. Vitesse de chauffe de
10K/min.
oy Micro-pyrometre optique. Calibration avec
Schop | Lcrifice par DRX avant Fe+Fe3C (eutectique), Ni, Co, Pt, AI203,
et aprés l'analyse. Pas 4N5 ;
" L 1: . Mo+Mo2C (eutectique). Moyenne sur au
d'impuretés détectées. .
moins 6 mesures.

La principale source d'incertitude de ces résultats réside dans la mesure de la
température. Les mémes arguments que ceux avancés Section [1.4.3.1.2 sont de
nouveau valables a ce sujet. Ginsberg et al. (Ginsberg et al., 1965) ne fournissent pas de
détails quant a la calibration du pyrometre optique utilisé. Oden et al. (Oden et al,

1987) et Schuster (Schuster, 1991) ont calibré la mesure de la température en faisant

68



Chapitre II - Revue du systéme Al-C-Mg et de ses sous-systemes

fondre des matériaux de références, rendant leurs mesures plus fiables. De plus, afin
de s'assurer de la répétabilité de la mesure les températures proposées par Schuster
(Schuster, 1991) sont moyennées apres avoir effectué au moins 6 essais différents.
Gitlesen et al. (Gitlesen et al., 1966) ont pris en compte I'absorption des radiations lors
de leur passage a travers la fenétre d'observation en quartz et le miroir séparément
des mesures impliquant l'aluminium en utilisant une source de température aux
alentours de 2273 K (2000°C) (Gitlesen et al, 1965). Or, des bouffées de vapeurs
d'aluminium comme observées par Schuster (Schuster, 1991) a 2263 K (1990°C) et
2523 K (2250°C) peuvent se condenser sur la fenétre d'observation et provoquer un
changement brusque des conditions d'absorption des radiations. Cette difficulté
supplémentaire, commune pour tous les auteurs, a été anticipée par Oden et al. (Oden
et al, 1987) qui ont mis en place un balayage d'argon a 20 cm3/min dirigé a
contrecourant de 1'échantillon. Enfin, lors des analyses thermiques effectuées par Oden
et al. (Oden et al., 1987) et Gitlesen et al. (Gitlesen et al., 1966), des arréts thermiques
ont été observés a la montée comme a la descente en température. Ceci témoigne
notamment du fait que l'aluminium ne s'évapore pas de maniere excessive,
contrairement aux analyses de Schuster (Schuster, 1991). Les incertitudes d'environ
+20 K évaluées par les auteurs sur leurs mesures (Ginsberg et al, 1965; Oden et al.,
1987; Schuster, 1991) semblent optimistes, quand bien méme un travail méticuleux ait
été décrit par les auteurs (Oden et al., 1987; Schuster, 1991). En effet, dans le cas de
Oden et al. (Oden et al., 1987) par exemple, l'incertitude intrinseque a la mesure du
pyrometre apres calibration est de *2.5 K aux environs de la température de
décomposition mesurée et un gradient en température de +10 K le long des 5.5 cm de
la zone chaude est signalé, I'addition de ces deux incertitudes atteignant déja les +12 K

évalués par les auteurs.

Une autre source d'erreurs provient des potentielles impuretés et des mesures de
composition dans le cas d'une température de décomposition estimée a partir d'une
rupture de pente du liquidus. Les incertitudes quant aux mesures de composition
réalisées par Ginsberg et al. (Ginsberg et al.,, 1965) ont été discutés Section 11.4.3.1.2.
Pour ce qui est des impuretés, Oden et al. (Oden et al., 1987) et Schuster (Schuster,
1991) les ont grossierement estimées a partir d'analyses DRX qui ont néanmoins été
conduites avant et apres l'analyse thermique. Gitlesen et al. (Gitlesen et al., 1966) ont

quant a eux effectué des analyses chimiques sans donner davantage de détails.
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En conclusion, deux jeux de données contradictoires sont disponibles dans la
littérature concernant la température de décomposition de AlsCs. Selon les résultats
relatifs aux équilibres entre phases ainsi que les observations expérimentales, la
température de décomposition du carbure d'aluminium se situerait aux alentours de
2273 K (2000°C). Les résultats appuyant cette température sont basés sur des
observations indirectes de la décomposition (Schuster, 1991), des interprétations de
données relatives au liquidus (Stroup, 1964; Gitlesen et al., 1965), ou bien des résultats
d'études mentionnés dans la revue de Stroup (Stroup, 1964). Ces derniers sont donc
moins fiables que les mesures directes par analyse thermique de la décomposition du
carbure d'aluminium s'accordant sur une valeur aux alentours de 2423 K (2150°C). En
outre, Oden et al. (Oden et al,, 1987) commencent leur analyse thermique a partir de
2248 K (1975°C) et aucun arrét thermique n'est observé aux alentours de 2263 K
(1990°C), température a laquelle Schuster (Schuster, 1991) note la premiere bouffée
de vapeurs. Néanmoins, les mesures de température lors des analyses thermiques
peuvent présenter des incertitudes significatives dans cette gamme de température,

comme discuté dans la précédente Section 11.4.3.1.2.
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11.4.4 Applications

Le systeme Al-C est la pierre angulaire d’'une grande variété d’applications. Les
matériaux composites a matrice aluminium et renforts en matériaux carbonés (Huang
et al, 2014) en sont I'une des plus directes. En effet, les problématiques de réactivité
sont au cceur de I'élaboration de tels matériaux, puisque la nature des phases en
présence ainsi que celle de l'interface entre renforts et matrice sont étroitement liées
aux propriétés mécaniques du multimatériau. Bien que l'utilisation de la phase AlsC3
en tant que renfort ait été récemment étudiée (Besterci, 2006; Birol, 2008; Nagendra
Naik et al, 2017), sa formation est de maniere générale indésirable et associée a la
dégradation des propriétés mécaniques des composites (Miserez, 2003; Rodriguez-
Reyes et al., 2006; Etter et al, 2007) et méme de leur résistance face a la corrosion
(Coleman et al, 1994). Une autre maniere d’exploiter la 1égereté de 'aluminium est de
I'intégrer en tant qu’élément d’alliage dans des aciers nouvelle génération. Par
conséquent, les systémes Al-C-Fe (Phan et al., 2014; Zheng et al., 2017) et Al-C-Fe-Mn
(Kim et al, 2015) ont récemment recu beaucoup d’attention. Al4C3 est également une
phase stable potentielle intervenant dans la réduction carbothermique de 'alumine
(Worrell, 1965; Wai et al., 1990; Balomenos et al., 2011; Feng et al., 2014). De plus, le
carbure d’aluminium est un matériau semi-conducteur et peut intégrer des
composants électroniques comme les diodes (Kim et al., 2018). Enfin, I'aluminium et le
carbone peuvent réagir avec certains métaux de transition pour former les phases
MAX, possédant une combinaison des propriétés propres aux métaux et aux
céramiques tres intéressantes (Barsoum et al., 2001). Ceci est par exemple le cas des

phases Ti2AIC et TizAlCz issues du systeme Al-C-Ti (Witusiewicz et al., 2015).
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1.5 Le ternaire Al-C-Mg

11.5.1 Phases en présence et données disponibles

La seule section isotherme expérimentale du systeme Al-C-Mg a été proposée a 1000 K

par Viala et al. (Viala et al., 2000) et est présentée Figure I1.12.

C
grid in weight % T = 1000K
C
AlaMgCa
L c
Al4C
L
Al4C3 AloMgCo
AloMgCa2 AlaCs
L

Mg - Al

Figure I1.12 - Coupe isotherme du diagramme Al-C-Mg déterminée expérimentalement

21000 K (727°C) (Viala et al.,, 2000)

Viala et al. sont les premiers a avoir caractérisé le carbure ternaire Al2MgCz en 1991
(Viala et al.,, 1991). Ce composé existe sous deux formes polymorphiques différentes,
notées T1 et T2 dans la littérature (Bosselet et al, 1998). La variété T2 est
exclusivement obtenue a des températures supérieures a 1000 K (727°C) (Bosselet et
al., 1998). Un mélange de T1 et T2 est obtenu aux températures inférieures, T1 restant

la forme largement prédominante jusqu'a 990 K (717°C) etle rapport T2 /T1 diminuant
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avec la température (Bosselet et al.,, 1998). De plus, une fois I'une des phases T1 ou T2
formée, celles-ci ne se retransforment pas l'une en l'autre apres des traitements
thermique longs a leurs températures d'existence respectives (Viala et al., 2000). Les
auteurs en concluent que les deux forment présentent un caractére métastable, de
facon similaire aux variétés cubiques et hexagonales de la phase SiC. Par conséquent,
la différence énergétique entre T1-Al2MgC2 et T2-Al2MgC2 est vraisemblablement
trés faible. La structure de la forme haute température T2 a été caractérisée par
affinement Rietveld de diffractogrammes de rayons X (Bosselet et al., 1998; Kubus et
al, 2013). Un diffractogramme de poudre expérimental est disponible dans la
littérature pour la forme T1 (Viala et al., 2000). Les parametres de maille de la structure
T1 ont été proposés par Bosselet et al. (Bosselet et al., 1998) et les positions atomiques

ont été estimées par Feldhoff et al. (Feldhoff et al., 1999c).

Des calculs ab-initio ont été menés en se basant sur la structure de la forme T2, et
I'enthalpie de formation de Al2MgC:2 a été déterminée a -5.98 k]J/mol d'atomes par
calcul DFT dans la cadre de l'initiative Materials Project (Persson, 2014d). Cependant,
cette valeur est jugée douteuse au méme titre que celle déterminée pour la phase Al4C3
(cf. Section 11.4.2.1), la fonctionnelle GGA utilisée dans ces calculs ne semblant pas
adaptée al'étude du graphite et des carbures présentant une structure en couches liées

entre elles par des interactions faibles, comme discuté Section 1V.2.3.

En plus de la caractérisation du carbure ternaire, Viala et al. (Viala et al,, 2000) ont
déterminé la nature des équilibres intervenant dans le systeme Al-C-Mg a 1000 K
(727°C) (cf. Figure I1.12). Ainsi, le liquide en équilibre triphasé avec le graphite et
Al2MgC:2 contient 0.6+0.2 %m de Al, contre 19+2 %m de Al pour celui en équilibre avec
Al2MgC:2 et Al4Cs. Il convient de noter que ces compositions sont obtenues apres un
refroidissement a l'air des échantillons, et que la composition a ainsi pu évoluer depuis
I'équilibre. Enfin, Viala et al. (Viala et al., 2000) ont noté une solubilité importante du

magnésium dans la phase Al4Cs, allant jusqu'a 6%m a 1000 K (727°C).

Il est rappelé qu'il n'existe pas a la connaissance des auteurs d'autres sections
isothermes expérimentales que celle proposée par Viala et al. (Viala et al., 2000) ni de
bases de données thermodynamiques comportant une description du carbure ternaire

Al2MgCz (cf. Section L.3).
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11.5.2 Applications

Bien que le principal intérét industriel actuel de ce systéme réside dans l'affinement
par inoculation des alliages Mg-Al décrite Section I.2, la majorité des études passées le
concernant sont orientées vers les matériaux composites a matrice Mg-Al et renforts
fibres de carbone (Viala et al., 1989, 2000; Feldhoff et al,, 1999b, 1999c). En effet, la
réactivité a l'interface fibre - matrice est déterminante des propriétés de tels
matériaux (Hahnel et al, 1997; Feldhoff et al, 1999b). Depuis ces études, divers
renforts ont été étudiés afin d'explorer les propriétés des matériaux composites a base
de magnésium, incluant de nombreux matériaux carbonés comme les carbures de bore,

de silicium et de titane, ou encore les nanotubes de carbone (Dey et al., 2015).

Enfin, d'apres les calculs ab-initio issus de la base de données Materials Project (Jain et
al., 2013) la phase AlzMgC2 est un semi-conducteur avec un gap indirect de 1.748 eV
(Persson, 2014d). Ceci laisse donc entrevoir des applications potentielles de la phase
dans les composants électroniques, tout comme pour la phase Al4Cs (cf. (Kim et al,
2018) et Section 11.4.4. De plus, la solubilité conséquente du magnésium dans la phase
Al4Cs laisse entendre la possibilité d'un dopage de type P du carbure et accroit le
potentiel de ce dernier. La mise en ceuvre de telles applications est cependant délicate

du fait de l'instabilité des deux carbures face a I'humidité (cf. Section I11.2.3).
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11.6 Notes de synthese

Le systeme binaire Al-Mg (cf. Section I1.2) présente un intérét industriel majeur et a
par conséquent été I'objet de nombreuses études expérimentales. Bien que de 1égeres
incertitudes résident dans la partie centrale du diagramme quant a la température de
décomposition de la phase € et a 'existence d'une phase A qui, bien que peu probable
n'est pas complétement écartée, les équilibres entre les phases du systéme sont
solidement établis. La phase liquide, qui a notamment un réle clé dans les équilibres
intervenant dans le ternaire Al-C-Mg, repose sur des bases solides. En effet, les données
de la littérature relatives au liquidus sont cohérentes ainsi que celles concernant les
équilibres invariants faisant intervenir la phase. L'évaluation thermodynamique
réalisée dans le cadre du COST507 (Ansara et al., 1998) est donc tout a fait satisfaisante
et est retenue dans ce projet, la version la plus récente du diagramme (Aljarrah, 2008)
étant plus appropriée pour travailler sur des systémes ioniques comme avec des

oxydes de par 'utilisation du modele quasi-chimique modifié.

Le systeme binaire C-Mg (cf. Section I1.3) a été récemment optimisé par Chen et
Schmid-Fetzer (H.-L. Chen et al, 2012). Cette évaluation inclue la présence des
carbures de magnésium métastables a pression atmosphérique, ainsi qu'une
modélisation fine de la solubilité du carbone dans le magnésium. De plus, la phase
gazeuse a également été optimisée, ce qui constitue un point important dans cette
étude étant donnée la volatilité du magnésium. En effet, ceci permet ainsi d'effectuer
les calculs de pression sur lesquels repose le dimensionnement des dispositifs
expérimentaux (cf. Section I11.4.2). Cette modélisation est jugée comme étant fiable et

est retenue pour ce projet.

Concernant le systeme binaire Al-C (cf. Section I1.4), deux évaluations
thermodynamiques (Qiu et al, 1994; Grobner et al., 1995, 1996) ont été menées au
coude a coude dans les années 1995, une troisiéme ayant été conduite plus récemment
par Ohtani et al. (Ohtani et al, 2004). Il est intéressant de constater que Ohtani et al.
(Ohtani et al., 2004) ont une description de la phase Al4+Cs pratiquement identique a
celle proposée par Qiu et al. (Qiu et al, 1994). Qui plus est, les résultats relatifs aux
équilibres entre phases semblent moins satisfaisants pour les premiers (Ohtani et al,
2004) que les seconds (Qiu et al., 1994) lorsque comparés aux valeurs expérimentales
de la littérature. La motivation derriere la réévaluation du systeme par Ohtani et al.
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(Ohtani et al.,, 2004), qui n'est pas explicitée par les auteurs, n'est donc pas évidente.
Celle-ci ayant été réalisée dans le cadre d'une modélisation du ternaire Al-C-Fe, il est
possible qu'une 1égeére modification du liquide Al-C se soit imposée afin de mieux
décrire les équilibres entre phases, bien que de fait 1'évaluation se concentre
principalement sur la partie riche en fer du systeme. Quoi qu'il en soit, des débats
concernant le liquidus ainsi que I'enthalpie de formation et la stabilité thermique de la
phase AlsC3 subsistent encore aujourd'hui. Par conséquent, les dernieres modélisations
du systeme ne sont pas jugées robustes. Une revue critique de la littérature concernant
la solubilité du carbone dans l'aluminium (cf. Section 11.4.3.1) peut permettre la
sélection d'un jeu de données cohérent. Ce n'est pas le cas pour les données relatives a
la phase Al4Cs (cf. Section [1.4.2). Par conséquent, I'obtention de nouvelles données afin
d'effectuer une ré-optimisation du systeme est une des priorités de cette étude. Il
convient notamment de noter que puisque les données relatives a la capacité
thermique de la phase sont cohérentes et robustes (cf. Section 11.4.2.2), I'enthalpie de
formation de Al4Cs est donc intimement liée a la température de décomposition de la
phase ainsi qu'au liquidus Al-C lors de la modélisation thermodynamique du systeme.
L'enthalpie de formation de Al4C3 a été étudiée a de nombreuses reprises en passant
par des techniques expérimentales diverses et variées. Une dispersion considérable
des résultats est constatée méme au sein d'une technique de caractérisation donnée
(cf. Section 11.4.2.1.1). Les calculs DFT peuvent servir de guide afin de trancher sur
'enthalpie de formation de la phase sous réserve d'étre réalisés méticuleusement. Les
deux mesures par analyse thermique menées dans la littérature afin de déterminer la
température de décomposition de la phase Al4C3 sont en conflit avec les observations
expérimentales ainsi qu'avec les interprétations relatives au liquidus (cf. Section
[1.4.3.2.1). La stabilité thermique du carbure d'aluminium demande donc a étre
confirmée par le biais de 1'analyse thermique, une mesure directe du flux thermique
issu de la décomposition étant estimé plus fiable que des ruptures de pente du liquidus

ou des observations expérimentales indirectes.

Enfin, les équilibres entre phases du systeme ternaire Al-C-Mg (cf. Section I1.5) ont été
déterminés a 1000 K par Viala et al. (Viala et al., 2000). Bien que ces données soient
précieuses afin de réaliser la modélisation thermodynamique du systéme, elles ne sont
pas suffisantes. Afin de fournir une description robuste de la phase Al2MgC: il est

nécessaire de déterminer sa capacité thermique, son enthalpie et entropie de
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formation, ainsi que sa température de décomposition. Ces caractérisations sont
l'objectif principal de cette étude. La détermination expérimentale de 1'enthalpie de
formation de la phase peut s'avérer délicate a cause de son caractere hydrolysable, des
importantes incertitudes inhérentes aux méthodes de caractérisation, ainsi que de la
difficulté a trouver un bain capable de dissoudre de maniere conséquente les trois
éléments la composant dans l'optique d'une détermination par calorimétrie de
dissolution. Par conséquent, les calculs ab-initio semblent une bonne approche a ce
probleme, de méme que pour la phase Al4Cs. En effet, il est également intéressant
d'obtenir un jeu de données cohérent pour les carbures du systéme en équilibre direct
a haute température. Les calculs DFT permettent également d'évaluer la capacité
thermique de Al2MgC2 a basse température et d'en dériver son entropie de formation.
Afin de déterminer la capacité thermique de la phase a haute température, ou
surviennent des contributions anharmoniques plus lourdes a prendre en compte par
le calcul ab-initio, ainsi que pour déterminer la température de décomposition de la
phase par analyse thermique, il est nécessaire de développer une procédure
expérimentale permettant de la synthétiser et de I'extraire. Concernant la solubilité du
magnésium dans la phase Al4Cs, il est important d'évaluer 1'enthalpie de formation des
end-members (cf. Section I1.1), les phases métastables comme Mg4C3 par exemple. Les
calculs DFT s'averent étre une solution de choix pour traiter de la métastabilité. Enfin,
étant données les fortes incertitudes liées a l'utilisation des calculs ab-initio, il peut étre
intéressant de déterminer davantage de données relatives aux équilibres entre phases
a d'autre température qu'a 1000 K afin de renforcer la modélisation thermodynamique

du systeme Al-C-Mg.
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Chapitre Ill Méthodologie expérimentale

I1l.1 Avant-propos

L'étude expérimentale vise a acquérir des données pour réaliser une modélisation du
ternaire Al-C-Mg. Pour cela, la tache principale consiste en la synthése du composé
ternaire Al2MgC2, 1a détermination de la structure cristalline de ses variétés T1 et T2,
de leur capacité thermique, ainsi que de certains équilibres entre phases les impliquant
qu'il s'agisse de conodes avec le liquide, de triphasés avec Al4+C3 ou de l'invariant de
décomposition. Dans un premier temps le choix de certaines conditions
expérimentales est explicité ici afin de mieux appréhender les discussions au cours de

ce chapitre.

Toutd'abord, la température de 1273 K (1000°C) a été sélectionnée pour les syntheses
afin d'explorer les équilibres entre phases a une température différente de celle des
travaux de Viala et al. (Viala et al., 2000) de 1000 K (727°C) (cf. Section 11.5.1) en plus
d'étre supérieure a cette derniere afin de favoriser la croissance cristalline. Cependant,
étant donné que la détermination de la température de décomposition de la phase
Al2MgC: est envisagée afin de pouvoir proposer une modélisation thermodynamique
robuste du systeme Al-C-Mg (cf. Section IL.6), il est nécessaire de développer un
systéme expérimental permettant d'explorer des températures allant au-dela de 1273
K (1000°C). La température de décomposition de la phase Al4«Cs se situant tres
grossierement aux environs des 2400 K (2127°C) (cf Section 11.4.3.2.1), il est possible
de supposer que le carbure AlzMgC2 puisse également étre relativement stable en
température et il est souhaitable de pouvoir explorer des températures aussi hautes

que possible.

Ensuite, la composition 70Mg - 19Al - 11C %m a été sélectionnée pour les syntheses
de Al2MgC: sur la base de la section isotherme déterminée a 1000K (727°C) par Viala
et al. (Viala et al, 2000) comme présenté Figure IIl.1. D'une part, une proportion
importante de liquide est alors attendue a haute température afin d'assurer
I'homogénéité des échantillons et de permettre la croissance des cristaux. D'autre part,
cette composition est supposée conduire a cette température a un équilibre triphasé
entre environ 67%m de liquide, 29%m de T2-Al2MgC2, et 4%m de graphite. Tout

d'abord la formation de Al4C3 devrait ainsi étre évitée puisque méme le liquide initial
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est alors relativement pauvre en aluminium. Ensuite, dans la perspective d'extraire la
phase Al2MgC: par évaporation de la matrice (cf. Section III.5), une matrice riche en
magnésium est souhaitable étant donné que I'alcalino-terreux est bien plus volatil que

I'aluminium (cf. Section I11.2.1).

C

T =1000 K

L

Figure III.1 - La composition 70Mg - 19Al - 11C %m représentée sur la section

isotherme déterminée a 1000 K (727°C) par Viala et al. (Viala et al., 2000)

Enfin, les synthéses sont réalisées dans un montage en creuset de Ta scellé pour les
raisons présentées au cours de ce chapitre. La masse typique des échantillons de 100
mg est limitée par le volume des creusets de 0.226 cm3 pour un creuset de 8 mm de
hauteur intérieure et de 6 mm de diametre intérieur dimensionné pour étre compatible
avec les appareils d'analyse thermique. Les creusets ont été scellés par soudure a l'arc
sous une pression d'argon de 0.065 MPa (0.65 bar) nécessaire afin de pouvoir former

l'arc électrique.
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Au cours de ce chapitre, les difficultés et développements expérimentaux sont illustrés
par des calculs se basant sur une base de données thermodynamique personnalisée et
pour des échantillons et conditions typiques des syntheses présentés ci-dessus et
réalisées pendant cette étude. La base de données utilisée pour réaliser ces calculs est
constituée des systemes unaires SGTE (Dinsdale, 1991), des binaires Al-C et Al-Mg
provenant du COST507 (Ansara et al., 1998) et du binaire Mg-C optimisé par Chen et
Schmid-Fetzer (H.-L. Chen et al, 2012). Ces descriptions des binaires Al-Mg et Mg-C ont
été jugées fiables (cf. Section I1.6), et bien que la description du systéme Al-C n'ait pas
été jugée robuste (cf. Section I1.6) celle-ci convient amplement pour mener des calculs
préliminaires. Pour ce qui est du magnésium a I'état gazeux, celui-ci ne figure pas dans
les bases du COST507 (Ansara et al, 1998). Par conséquent la description de son
énergie de Gibbs est également issue des travaux de Chen et Schmid-Fetzer (H.-L. Chen
etal, 2012). Les évaluations thermodynamiques de ces systémes sont présentées plus

en détail Chapitre 2.
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111.2 Considérations préliminaires

I11.2.1 Aspect volatil du magnésium

La pression de vapeur saturante d'une composition caractéristique des syntheses

réalisées est présentée Figure II1.2.

Cette pression d'équilibre est conséquente et augmente treés rapidement avec la
température, atteignant 1 bar a 1380 K (1107°C), 10 bara 1760 K (1487°C) et 100 bar
a 2490 K (2217°C). De plus, elle est essentiellement alimentée par le magnésium, la
pression de vapeur de l'aluminium étant inférieure de plusieurs décades a celle du
magnésium sur tout le domaine de température considéré (Honing, 1957) comme
observeé Figure II1.3. En effet, la température d'ébullition a pression atmosphérique du
magnésium de 1377 K (1104°C) est notamment nettement inférieure a celle de

I'aluminium de 2720 K (2447°C) (Honing, 1957).
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Figure II1.2 - Pression de vapeur saturante d'une composition 70Mg - 19Al - 11C %m

calculée avec la base de données présentée Section 1.1
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Figure II.3 - Pression de vapeur saturante du magnésium et de 1'aluminium selon

(Honing, 1957)

La pression de vapeur saturante du magnésium constitue donc un premier défi

expérimental.

Tout d'abord, celle-ci est susceptible d'induire un détitrage des échantillons en
magnésium. La quantité de magnésium nécessaire pour alimenter la phase vapeur est
présentée Figure I11.4. Lors de syntheses a 1273 K (1000°C) par exemple, celle-ci peut

s'avérer conséquente puisque 100 g de magnésium s'évapore tous les m3.

Ensuite, il est nécessaire que les montages expérimentaux résistent mécaniquement a
ces pressions a haute température. En effet, un des objectifs principaux de cette étude
est d'obtenir des données relatives aux équilibres entre phases dans le systeme Al-C-
Mg, comme les températures des décompositions invariantes des carbures, ceci afin de
fournir une modélisation robuste du systeme ternaire. Or, en se basant par exemple
sur la température de décomposition de Al4+C3 retenue dans I'évaluation du COST507
(Ansara et al., 1998) de 2429 K (2156°C), la pression correspondante dans un systeme
comportant assez de magnésium pour alimenter la phase vapeur est de 8.8 MPa, soit
88 bar. Ceci peut mettre en sérieux péril l'intégrité des montages expérimentaux dont
la résistance mécanique est déja considérablement amoindrie par la température.
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Figure I11.4 - Quantité de magnésium a fournir pour alimenter la phase vapeur en
g.m3 pour une composition 70Mg - 19Al - 11C %m calculée avec la base de données

présentée Section 1.1
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111.2.2 Aspect réactif du magnésium
111.2.2.1 Problématique de I'oxydation

La réactivité du magnésium, liée a son caractere fortement réducteur étant donné son
potentiel standard trés négatif de -2.363 V (Callister et al, 2010), est la cause de
nouvelles difficultés expérimentales. En effet, le magnésium est avide d'oxygene, et il
est important dans un premier temps de se méfier de son caractere inflammable et
pyrophorique potentiel décrit plus en détail Section [.1.3. Ensuite, afin d'obtenir des
données thermodynamiques de qualité sur le systeme ternaire Al-C-Mg, il est
nécessaire de limiter la présence d'oxygene au risque de délocaliser ces données vers
le quaternaire Al-C-Mg-O et de modifier la nature des équilibres entre phases. Ceci
implique une préparation méticuleuse lors des manipulations et caractérisations, ainsi
que de travailler sous atmospheére inerte en boite a gants. Enfin, la réactivité du
magnésium couplée a sa volatilité représente de nouveau une menace quant a
I'intégrité des montages expérimentaux, et notamment des équipements de
caractérisations comme les calorimetres et analyseurs thermiques. Il est donc
nécessaire de confiner les vapeurs réactives de magnésium. Par exemple, 'utilisation
habituelle de verrerie en quartz est prohibée, le magnésium réagissant avec la silice
(Bradley et al., 1979). La réactivité entre les vapeurs de magnésium s'échappant des

porosités d'un creuset en graphite et une ampoule en silice est illustrée Figure II1.5.

Figure III.5 - Réactivité entre des vapeurs de magnésium s'échappant des porosités

d'un creuset graphite et une ampoule en quartz de 1.5 mm d'épaisseur apres 15 heures

a1l000K
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111.2.2.2 Choix des matériaux pour les creusets et contenants

La présence de vapeurs de magnésium en contact possible avec les parois du réacteur
de synthese ou les appareils d’analyse thermique nécessite donc de confiner
I’échantillon dans un creuset ou dans un réacteur inerte. Il est nécessaire de
sélectionner des matériaux inertes au magnésium jusqu'aux hautes températures afin

de composer les creusets et contenants utilisés dans cette étude.

Tout d'abord, les matériaux considérés doivent étre réfractaires afin de pouvoir faire
office de creuset, en plus de présenter dans l'idéal une bonne tenue mécanique en
température dans la perspective de résister a la pression de vapeur saturante du

magnésium (cf. Section I11.2.1).

Ensuite, la priorité est de choisir un matériau inerte au magnésium. La dissolution du
contenant dans le magnésium liquide est a bannir afin de ne pas délocaliser les données
expérimentales vers un systéme quaternaire, en plus de fragiliser les creusets
susceptibles de devoir résister a la pression lors d'analyses thermiques. La solubilité
du magnésium dans son contenant est moins préjudiciable, mais elle peut causer le
détitrage des échantillons ainsi qu'une modification des propriétés mécaniques des

creusets.

De plus, il est également important que le contenant présente une bonne inertie
chimique avecl'aluminium pour les mémes raisons que celles mises en avant ci-dessus.
Afin de juger de la réactivité des alliages, I'activité de I'aluminium et du magnésium
sont présentés a différentes compositions Figure II1.6. Les états de références pour le
calcul de I'activité sont le magnésium solide hexagonal compact et I'aluminium solide

cubique faces-centrées a la température du calcul.

Enfin, il convient de considérer la réactivité entre le carbone et le contenant. Etant
donné que la solubilité du carbone est supposée nulle dans le magnésium liquide (H.-
L. Chen et al, 2012) et qu'elle est inférieure au pourcent jusqu'a 1700 K (1427°C) dans
I'aluminium liquide (Stroup, 1964) il semble raisonnable d'avancer que pour que le
carbone réagisse avec le contenant il est nécessaire que le liquide le mouille dans un
premier temps. En d'autres termes, la réactivité entre le contenant et I'échantillon est
peu probable d'étre initiée par la présence du carbone, mais il est important de la

considérer des lors qu'un contact intime se forme entre le liquide et le contenant.
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Figure II1.6 — Activités de I'aluminium et du magnésium en fonction de la température

dans divers liquides Mg-Al selon la base de données du COST507 (Ansara et al., 1998)

Tout d'abord, le premier matériau considéré est le carbone, et I'utilisation de creusets
en graphite. En effet, ces creusets couramment utilisés présententl'intérét d'étre partie
intégrante du systeme Al-C-Mg étudié et peuvent méme dans cette optique faire office
de source de graphite, bien qu'il convienne de noter qu'aucune réactivité n'a été
observée entre des creusets graphite et un liquide riche en magnésium par Viala et al.
(Viala et al., 2000) du fait d'une couche de MgO en surface des échantillons. En
considérant la solubilité respective négligeable du carbone et du magnésium (H.-L.
Chen et al., 2012), la faible activité de I'aluminium dans les liquides étudiés (cf. Figure
[1.6) ainsi que le fait qu'il n'existe pas de carbure stables dans le systeme Mg-C (cf.
Section I1.3.1) il est possible d'envisager une réactivité tres limitée entre les
échantillons et des creusets en graphite méme en l'absence d'une couche de MgO.
Cependant, le principal défaut de ces creusets réside dans leur perméabilité aux
vapeurs de magnésium, comme illustré Section II.2.2.1 sur la Figure IIL5. Si
|'utilisation de carbone vitreux moins poreux est susceptible d'améliorer les choses, il

reste alors difficile de s'assurer de I'étanchéité au niveau du bouchon.
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Dans un second temps, il est intéressant afin de sélectionner d'autres matériaux
prometteurs de se tourner vers les diagrammes de phases, bien que I'évaluation des
domaines riches en magnésium de ces systemes soit souvent estimée a hautes
températures a cause du manque de données expérimentales. Il convient de noter que
bien qu'un systeme réactif entre le matériau considéré et Al ou Mg puisse étre
dissuadant, une plus faible activité des éléments dans le liquide allié ainsi que des
couches d'oxydes en surface du creuset et du liquide peuvent limiter le mouillage et
inhiber cette réactivité, comme ceci a été observé par Viala et al. (Viala et al.,, 2000)

avec le graphite.

Pour commencer, le fer et ses alliages constituent des options envisageables pour
travailler a basses températures. Les diagrammes Fe-Mg et Al-Fe issus de la base de
données FTLite de Factsage (FactSage FTLite, 2015) sont présentés Figure III.7 et
Figure II1.8. Le fer est inerte au magnésium jusqu'a des températures de 1240 K
(967°C) ou il commence alors a peine a se dissoudre dans le Mg liquide, la solubilité du
magnésium dans le fer étant inférieur a 1%at jusqu'au palier monotectique situé a
1779 K (1506°C). De méme, la solubilité du fer dans le magnésium est négligeable
jusqu'a 1240 K (967°C) et atteint 1%at a 1632 K (1359°C). Cependant, I'aluminium
réagit avec le fer pour former des phases intermétalliques, et le fer se dissout dans
I'aluminium liquide dés le palier eutectique a 926 K (653°C). Il peut néanmoins étre
contre-intuitif de noter que dans les liquides riches en magnésium l'addition
d'aluminium contribue a faire diminuer la solubilité du fer dans le liquide jusqu'a au
moins 1073 K (800°C) (Materials Science International Team MSIT®, 2005). Il est
probable que le liquide mouille un contenant en fer au-dela de 1000 K (727°C), et le
carbone risque alors de réagir avec ce dernier pour former la phase Fe3C (Okamoto,
1992). De plus, le point de fusion du fer de 1811 K (1538°C) est relativement bas, et il
est probable que la tenue mécanique du matériau chute dramatiquement en s'en
rapprochant. Par conséquent, bien que I'utilisation du fer et des aciers semble proscrite
pour un contact direct avec les liquides au-dela des 1000 K (727°C), il est envisageable
de remplacer les ampoules en quartz par des tubes en acier puisque le fer est inerte
aux vapeurs de Mg, ainsi que d'effectuer des mesures de capacité thermique dans des

creusets en aciers.
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Le tantale s'avere étre un matériau de choix pour les hautes températures. Les
diagrammes Mg-Ta et Al-Ta issus de la base de données FTLite de Factsage (FactSage
FTLite, 2015) sont présentés Figure II1.9 et Figure II1.10. Cette fois-ci, la solubilité du
tantale dans le magnésium liquide est présentée comme négligeable jusqu'a environ
2130 K (1857°C), celle du magnésium dans le tantale 1'étant jusqu'a environ 2310 K
(2037°C). De plus, le tantale est un matériau tres réfractaire, son point de fusion
culminant a 3290 K (3017°C). Cependant, de fagon analogue avec le fer le systeme Al-
Ta est réactif. Le tantale se dissout dans I'aluminium liquide a partir de 1200 K (927°C).
De plus, il est important de noter la formation d’une solution solide d’aluminium dans
le tantale (notée BCC_A2), qui peut entrainer un détitrage de I’échantillon en Al ainsi
qu'une évolution des propriétés mécaniques du Ta. D'autre part, si cette réactivité
conduit au mouillage du creuset par le liquide, le carbone présent dans I'échantillon
risquerait de réagir avec le tantale pour former la phase de TaC (notée FCC_A1) tres
stable comme présenté Figure I11.11 sur le diagramme C-Ta issu de la base de données
SGTE2017 de Factsage (FactSage SGTE2017, 2018). Par conséquent, si le tantale est un
matériau prometteur, notamment dans le cadre d'une tenue en pression a haute
température, 1'échantillon est susceptible de réagir avec les creusets lorsque la

température et l'activité de I'aluminium augmentent.
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Figure II1.9 - Le diagramme Mg-Ta selon (FactSage FTLite, 2015)
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Figure II.11 - Le diagramme C-Ta selon (FactSage SGTE2017, 2018)

Enfin, le tungstene est une option tout a fait envisageable. Les diagrammes Mg-W et Al-
W issus de la base de données FTLite de Factsage (FactSage FTLite, 2015) sont
présentés Figure II.12 et Figure II.13. Une fois encore, le diagramme Mg-W est
caractérisé par une large lacune de miscibilité, la solubilité du tungstene dans le
magnésium liquide étant présentée comme négligeable jusqu'a environ 2400 K
(2127°C) et celle du magnésium dans le tungstene jusqu'a environ 2100 K (1827°C).
Néanmoins, tout comme le binaire Al-Ta, I'aluminium présente une affinité pour le
tungstene qu'il solubilise des 1100 K (827°C). De plus, une solution solide de Al dans le
W (BCC_A2) se forme, ce qui peut entrainer un détitrage de I’échantillon en Al ainsi
qu'une évolution des propriétés mécaniques du W. Enfin, le systeme C-W est réactif
comme présenté Figure [11.14 sur le diagramme issu de la base de données SGTE2017
de Factsage (FactSage SGTE2017, 2018). Ainsi, si le liquide mouille le creuset le
carbone est trés susceptible de réagir avec le tungsténe pour former notamment le
carbure WC (noté MC_SHP). Le tungsténe reste un matériau trés prometteur dans le
cadre d'une tenue en pression a haute température étant donné son caractere

extrémement réfractaire, sa température de fusion culminant a 3695 K (3422°C).
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Figure I11.14 - Le diagramme C-W selon (FactSage SGTE2017, 2018)

En outre, les alliages W-Ta présentent des propriétés mécaniques accrues (Wang et al.,
2017) et l'ajout de tungstene dans le tantale améliore la résistance en fluage des
alliages (Cardonne et al, 1995). Par conséquent, l'utilisation d'alliages entre le tantale
et le tungsténe est également envisageable dans 1'idée d'obtenir un contenant capable
de résister aux fortes pressions de vapeur réactives du magnésium lors de

caractérisations a haute température.
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111.2.3 Aspect hydrolysable des carbures du systeme Al-C-Mg

La présentation des systemes binaires et ternaires Chapitre 2 a mis en évidence
I'existence du carbure binaire Al4C3 et du carbure ternaire Al2MgCz. Ces carbures sont
instables en présence d'humidité et s'hydrolysent, nécessitant des précautions

expérimentales supplémentaires.

Le carbure d'aluminium Al4C3 se décompose en présence d'eau selon 1'Equation I11.1

(Kosolapova, 1995; Park et al., 1997).
Al,Css) + 12H,0y = 4AI(OH)5(s) + 3CHy g Equation I11.1

Tout comme le carbure d'aluminium, Al2MgCz s’hydrolyse rapidement a I'air ambiant
(Viala et al., 2000). La réaction d’hydrolyse du carbure ternaire a été observée in situ
lors d’une caractérisation TEM par Huang et al. (Huang et al, 2011) et la réaction

proposée est présentée Equation II1.2.
2A1,MgCy sy + 8H, 0y = 2MgAl, 045y + 4CHy () Equation I11.2

Il est possible de tirer profit de ces réactions d'hydrolyse afin de mesurer précisément
les teneurs en carbures des échantillons via l'analyse des gaz dégagés lors de leurs
décompositions (Simensen, 1978). Cependant, ces réactions peuvent faire planer le
doute quant a la nature des équilibres entre phases a haute température, comme ceci
a été observé dans la littérature concernant les mécanismes de I'affinement des alliages
Mg-Al présentée Section [.2. Au méme titre, il est nécessaire lors des caractérisations
DRX et calorimétriques d'avoir une bonne connaissance des phases en présence et
d'éviter une évolution de celles-ci pendant les mesures. Il est donc important de

protéger ces phases de I'hydrolyse pendant, ainsi que suite, a leur synthese.
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111.3 Tentatives de synthéses en creuset graphite et tube

en fer

Dans un premier temps, une reproduction des travaux de Viala et al. (Viala et al., 2000)
sur le systeme Al-C-Mg, dont les montages expérimentaux sont présenté Figure III.15,
a été entreprise. Viala et al. (Viala et al, 2000) ont utilisés deux montages différents
basés sur l'utilisation de creusets en graphite et de contre-tubes de fer afin de protéger
les tubes en quartz des vapeurs de magnésium. De plus, dans les deux cas un creuset
rempli de magnésium fait office de source de Mg afin d'alimenter la phase vapeur sans

détitrer les échantillons.

< SiO2 closed tube - SiOo sealed tube
(0.1MPa Ar) 7\ (0.1MPa Ar)
44— iron opened tube T(—'(g)? G?,Z:e:r)t LhE
; Mg powder in excess " : Mg powder in excess

\ graphite crucibles > graphite crucibles

sample

sample

graphite holder graphite holder

(2) (b)

Figure I11.15 - Montages expérimentaux utilisés par Viala et al. (Viala et al., 2000) pour
explorer le systeme Al-C-Mg. (a) Montage "basses températures” pour T < 1000 K
(727°C) et (b) montage "hautes températures"” pour T > 1000 K (727°C).

Tout d'abord, le montage semi-ouvert sous vide statique présenté Figure II1.15 (a)
repose sur des équilibres de flux délicats afin d'éviter un détitrage trop rapide des
échantillons. En premier lieu, un équilibre entre I'évaporation du magnésium au niveau

de la zone chaude et sa condensation plus loin du coeur du four doit étre atteint afin de
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ralentir I'évaporation du magnésium. En effet, des conditions isothermes ne peuvent
étre approchées qu'au niveau de I'échantillon, une partie du montage sortant
notamment du four et étant donc a température ambiante. De plus, ni le creuset
graphite contenant I'échantillon ni son bouchon ne sont étanches aux vapeurs de
magnésium, et il est donc important que les cinétiques d'évaporation a travers le
creuset soient suffisamment lentes pour que le magnésium en exceés dans le creuset
supérieur puisse jouer son role de source de Mg. Cependant, ce montage n'a pas la
prétention d'empécher I'évaporation du magnésium présent dans I'échantillon, au
contraire. La formation de Al2MgC2 entrainant un appauvrissement en aluminium du
liquide, une évaporation lente du magnésium contrebalance cet appauvrissement et
permet d'améliorer les rendements et cinétiques de la formation du carbure ternaire

(Bosselet et al., 1998).

Ce dispositif expérimental (Figure II1.15 (a)) a été reproduit dans cette étude. Les
syntheses réalisées sur ce montage ont permis de nombreuses avancées sur la mise en
place d'une procédure de préparation des échantillons limitant au maximum la
présence d'oxygene dans le systeme. En effet, dans un premier temps il n'était méme
pas possible de juger des phénomeénes d'évaporation, les échantillons et le magnésium
en exces s'oxydant et se nitrurant trop rapidement comme illustré Figure II1.16. Il se
trouve que méme en utilisant des poudres de magnésium grossieres afin de limiter
I'oxygéne provenant de la surface des particules et en réalisant entierement les
procédures de compactage et broyage des échantillons sous boite a gant, une quantité
importante d'oxygene et d'azote piégée au sein des creusets graphite conduisait a
I'oxydation des échantillons. En effet, suite au dégazage des creusets a 111948 K
(846+8°C) pendant 4 heures sous vide secondaire puis a leur manutention en boite a
gant, des premiers résultats positifs ont pu étre obtenus. Cependant, ces synthéses ont
souffert d'un sérieux probleme de répétabilité, notamment en termes de détitrage des
échantillons. Jusqu'a 1 g de magnésium peut étre nécessaire pour alimenter la phase
vapeur lors d'une synthese a 1000 K (727°C) pendant environs 6 jours, ce qui
représente un creuset de 20mm de hauteur et de 12mm de diametre intérieur
complétement rempli. Or, dans certains cas, méme en travaillant précautionneusement
il arrivait que l'un des getters s'oxyde en surface et arréte de s'évaporer au détriment
de 1'échantillon. Ainsi, les compositions ayant pour but d'obtenir la phase Al2MgC2

devenaient trop riches en aluminium et conduisaient a la formation de Al4+Cs. De méme,
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la présence d'oxydes situés préférentiellement a l'interface entre le graphite et les
carbures dans certains échantillons semblaient étre un frein a la réactivité, bien que
celle-ci puisse avoir été créée suite a une mauvaise préparation des échantillons avant
les observations MEB. Un dégazage de la poudre de graphite n'a pas apporté
d'amélioration notable sur la reproductibilité des manipulations. Par conséquent, bien
que la synthese de la phase Alz2MgC2 ait pu étre obtenue sans présence d'oxygene, la
manque de répétabilité entre les synthéses ont conduit a la décision de développer une

nouvelle démarche expérimentale.

Figure II1.16 - L'oxydation et la nitruration de morceaux d'alliage GA6Z1 apres

environs 2 jours a 1000 K

Le second montage développé par Viala et al. (Viala et al., 2000) présenté Figure I11.15
(b) et reposant sur l'utilisation de creusets graphite placés dans un tube en acier scellé,
lui-méme placé dans une ampoule en quartz scellée n'a pas été reproduit. Ce montage
permet notamment d'explorer le systeme Al-C-Mg a des températures supérieures a
1000 K, la ou la pression de vapeur du magnésium est trop importante pour maitriser
les cinétiques d'évaporation et obtenir des résultats avec le montage en tube semi-
ouvert. Cependant, en plus de demander beaucoup d'adresse, le scellement des contre-
tubes en acier par soudage doit étre réalisé sous boite a gant afin de ne pas piéger des
quantités importantes d'oxygene. Or, étant donné le fait qu'une seule boite a gant était
alors disponible au laboratoire, l'installation d'un poste de soudure dans celle-ci n'a

pas été effectuée.
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111.4 Développement d'un montage en creusets scellés en

TaetW

I11.4.1 Les avantages des creusets scellés

Un des premiers avantages de travailler en creusets scellés est d'éviter le détitrage des
échantillons di a 1'évolution de la pression partielle en Mg (cf. Section I11.2.1), méme a
hautes températures. En effet, le détitrage d'une composition caractéristique des
syntheses realisées dans un volume caractéristique des creusets utilisés est
négligeable jusqu'a 1900 K (1627°C) (cf. Figure I11.17). De plus, méme au-dela de 1900
K (1627°C) il est possible d'anticiper et maitriser le détitrage en introduisant du

magnésium en exces dans les compositions.

1.E+01

1870 K ; 1%m

| . E+00

I.E-0l

|.E-02

Détitrage en Mg/ %m

I.E-03

|.E-04

800 000 1200 1400 1600 1800 2000 2200 2400 2600 2800
Température /| K

Figure I11.17 - Détitrage en magnésium d'un échantillon de composition 70Mg - 19Al
- 11C dans un volume caractéristique des creusets de 0.226 cm3 calculé avec la base de

données présentée Section 1.1

Dans un second temps, il est plus commode de contrdler la teneur en oxygene, étant
donné 1'absence de fuites potentielles liées aux connectiques ainsi que de 1'oxygene

présent au sein des creusets en graphite.
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Enfin, il est possible d'effectuer des caractérisations d'analyse thermique ou de
calorimétrie sur les creusets tant que ceux-ci présentent une géométrie compatible,
restent inertes a |'échantillon et résistent mécaniquement a la pression de vapeur du
magnésium en température. Il convient donc de dimensionner mécaniquement les

creusets dans ce but.
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111.4.2 Dimensionnement mécanique des creusets

Tout d'abord, les creusets doivent étre compatibles avec les appareils d'analyse
thermogravimétrique. Les creusets sont donc cylindriques avec un diametre extérieur
de 7 mm et une hauteur intérieure au cylindre de 8 mm afin de respecter une hauteur
maximale de 10 mm couvercle compris. Les matériaux considérés sont le tantale et le

tungsténe étant donnée leur relative inertie avec le magnésium (cf. Section I11.2.2.2).

Ensuite, il convient d'évaluer les contraintes mécaniques auxquelles les creusets
devront faire face afin de dimensionner leur épaisseur en fonction des gammes de

températures explorées.

La premiere étape consiste a calculer la pression a l'intérieur du creuset. Il est rappelé
ici que la pression de vapeur saturante de 1'aluminium est négligeable devant celle du
magnésium (cf. Section III.2.1). De plus, la pression de vapeur du magnésium au sein
des échantillons est inférieure a celle du magnésium pur puisque son activité est alors
inférieure a 1 (cf. Section I11.2.2.2). Enfin, les calculs préliminaires présentés Figure
[11.17 montrent que les quantités de magnésium présentes dans les échantillons sont
largement suffisantes par rapport aux volumes des creusets pour atteindre la pression
d'équilibre sur toute la gamme de température considérée. Par conséquent, la pression
totale au sein des creusets est la somme de la pression d'équilibre des échantillons et
de la pression résiduelle d'argon de 0.065 MPa a température ambiante, soit 0.65 bar,
augmentant avec la température suivant une loi des gaz parfaits. Cette pression totale
est présentée Figure I11.18 dans le cas d'une composition caractéristique des syntheses.
La pression d'équilibre des échantillons est négligeable par rapport a la pression

d'argon jusqu'a 1200 K (927°C), I'inverse se produisant a partir de 2400 K (2127°C).
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Figure I11.18 - Pression au sein des creusets scellés sous 0.065 MPa d'argon contenant
un échantillon de composition 70Mg - 19Al - 11C. La pression d'équilibre est calculée

avec la base de données présentée Section 1.1 et celle de Ar par une loi des gaz parfaits.

Dans un second temps, il est nécessaire de convertir cette pression en contrainte
mécanique. Dans le cas d'un cylindre sous pression uniforme ayant un grand diameétre
par rapport a son épaisseur, la contrainte limite correspond a la contrainte
circonférentielle dont I'expression est présentée Equation 111.3, avec P la pression, R le
rayon du cylindre, et e son épaisseur. Il convient de noter que cette contrainte est

indépendante du matériau.
Om = ? Equation I11.3 selon (Pellisier Tanon, 1988)

Enfin, il est nécessaire de définir un critere de rupture. Le mode mécanique de ruine
dans le cas présent est une rupture par fluage, étant donnée l'application d'une
contrainte constante a haute température. Cependant, peu de données sont disponibles
dans la littérature quant aux propriétés mécaniques du tantale ou du tungstene pur, les
études de telles propriétés étant principalement conduites sur des alliages. Faute de
données expérimentales, I'évolution de la limite d'élasticité en fonction de la

température du Ta et du W est prise comme critere de rupture (Schmidt et al., 19633,
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1963b). Les ruptures en fluages se produisent a des contraintes inférieures a cette
limite élastique, par conséquent ce critére de rupture conduit a une surévaluation du
potentiel des creusets. De plus, la limite d'élasticité varie selon 1'état métallurgique des
matériaux. Les états métallurgiques dont les données sont disponibles a haute
température les plus proches possibles des matériaux commerciaux ont été choisis. Par
conséquent, ces étapes ont pour but d'évaluer grossierement la capacité du tantale et
du tungsténe a résister a la pression d'équilibre du magnésium en température afin
d'estimer le potentiel du montage en creuset scellé et de dimensionner |'épaisseur des

creusets en fonction du domaine de température exploré.

La pression d'équilibre du magnésium convertie en contrainte mécanique est
présentée Figure I11.19 pour différentes épaisseurs de creusets et en comparaison avec
les critéres de rupture sélectionnés. La limite d'élasticité du tantale en fonction de la
température est basée sur les propriétés de feuilles recristallisées issues de lingots
provenant la métallurgie des poudres (Schmidt et al., 1963a). Celle du tungstene est
basée sur les propriétés de feuilles de tungsténe de 0.5mm d'épaisseur de pureté
commerciale frittées et dont les contraintes mécaniques résiduelles ont été éliminées
(Schmidt et al., 1963b). Suite a cette analyse préliminaire, la rupture sous la pression
de creusets en Ta de diverses épaisseurs a été observée expérimentalement lors de
travaux sur les systéemes Al-C-Mg et Cr-Mg. La pression sous laquelle ces creusets ont
cédés a été déterminée indirectement en reportant la mesure de température (cf.
Section 111.6.3.2) sur la courbe de la pression totale dans les creusets en fonction de la
température (cf. Figure II1.18). Ces résultats figurent également sur la Figure I11.19 et
permettent d'avoir une connaissance pratique des limites des creusets. Les ruptures
expérimentales se produisent environ 350 K plus bas que celles estimées, les
prédictions étant finalement assez satisfaisantes compte tenu de leur simplicité et du

critere de rupture choisi.
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Figure I11.19 - Contrainte en fonction de la température dans les creusets en Ta et W

comparée aux criteres de rupture et aux observations expérimentales

Les ruptures des creusets sous la pression ont été observées dans un four a induction
ou les creusets étaient positionnés dans un creuset de chauffe en graphite suspendu
par aimantation. Ce montage est décrit plus en détail Section I11.6.3.2. Lors de la rupture
des creusets le dégagement du gaz sous pression engendre la plupart du temps une
force suffisante pour faire lacher le systéeme d'aimantation sans méme en couper
'alimentation et les creusets tombent dans un réservoir d'huile de trempe. Les creusets
se déforment et prennent la forme d'un tonneau avant de lacher sous pression. De
multiples fissures apparaissent verticalement le long des parois du cylindre, le cordon
de soudure résistant bien a la pression malgré le fait que ce soit une zone de
concentration de contrainte et de défauts potentiels. Dans le cas du creuset Figure
[11.20 (c), celui-ci était contenu dans un creuset de chauffe en graphite trop petit et a
donc été pincé a sa base lors de son gonflement. La coloration jaunatre des creusets
peut étre expliquée par la trempe a l'huile, cependant dans le cas du creuset Figure
[I1.20 (d) celle-ci peut également témoigner de la réactivité entre le chrome et le

tantale.
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(b)

Figure II11.20 - Images de creusets scellés en Ta ayant cédé sous la pression. (a) Un
creuset scellé avant traitement thermique, (b) un creuset de 0.25 mm d'épaisseur
contenant un échantillon Al-C-Mg ayant cédé sous 8 bar de pressiona 1593 K (1320°C),
(c) un creuset de 0.5 mm d'épaisseur contenant un échantillon Al-C-Mg ayant cédé sous
14 bar de pression a 1752 K (1479°C) et (d) un creuset de 1 mm d'épaisseur contenant

un échantillon Cr-Mg ayant cédé sous 41 bar de pression a 2094 (1821°C) K

L'utilisation de creuset scellés en Ta et en W se révele donc trés prometteuse,
puisqu'elle permet de travailler dans des gammes de température et de pression
conséquentes. En utilisant un creuset de 1 mm d'épaisseur en Ta contenant un élément
réactif avec le creuset (Cr), une température de 2094 K (1821°C) a pu étre atteinte
avant d'en observer la ruine, ce qui correspond a la contrainte résultant de 4.1 MPa (41
bar) de pression totale. Si I'utilisation de creuset en W devrait permettre de monter
encore plus haut en température et pression, celle-ci est compromise dans cette étude

pour des considérations pratiques présentées Section 111.4.3.
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111.4.3 Scellement des creusets et ses limites
111.4.3.1 Dispositif expérimental

Tout d'abord, il est important de souligner que le montage expérimental de scellement
des creusets n'a pas été développé durant cette étude mais a été prété par Catherine
Tassin et Magali Morais travaillant au SIMaP a Grenoble, dont la généreuse
contribution est remerciée. Seules des modifications mineures ont été effectuées afin

d'améliorer le vide, I'évacuation de la chaleur et la focalisation de I'arc électrique.

Le dispositif expérimental permettant le scellement des creusets est présenté Figure
[11.21. Les plans du dispositif expérimental sont présentés Annexe A. Un tube de quartz
se situe entre deux bagues en laiton. La bague du haut est percée de deux trous, le
premier permettant le passage de la torche du poste a souder TIG, et le second
permettant l'arrivée d'argon, le flux d'argon habituellement émis par la torche TIG
étant coupé. La bague du bas est également percée afin de relier le montage a une
pompe a palette (vide primaire, 10-2 mbar). De plus, un axe la traversant permet la
rotation du porte creuset. Le porte creuset en cuivre vient s'insérer dans un bloc en
cuivre censé faire office de bloc thermique afin d'absorber la chaleur émise lors de la
soudure. Enfin, I'étanchéité entre les bagues et le tube en quartz est assurée par des

joints toriques.

Les électrodes employées sont constituées de tungsténe pur a plus de 99% en masse
auxquelles des oxydes métalliques sont ajoutés dans le but d'augmenter leur émissivité
électronique et donc leur rendement. Ces oxydes sont principalement ceux du thorium
(ThOz2) et du cérium (Ce02). La couleur de I'anneau ceignant I'électrode renseigne sur

la quantité et la nature des éléments d'addition présents suivant la norme EN 26848.

Les composants des creusets sont présentés Figure I11.22. Les creusets sont constitués
d'un cylindre, de deux couvercles, et d'un ou plusieurs boucliers thermiques posés sur
I'échantillon afin de le protéger de l'échauffement engendré par le rayonnement
produit lors de la soudure. Sans ces boucliers thermiques une évaporation conséquente

du magnésium se produit (cf. Section I11.2.1).
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Figure II1.21 - Le dispositif expérimental de scellement de creuset
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Figure II1.22 - Composants d'un creuset scellé
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Des améliorations mineures du montage ont été effectuées au cours de 1'étude. Tout
d'abord, I'ajout d'une rondelle en graphite autour du creuset a permis d'éviter que l'arc
électrique ne se focalise sur le porte creuset en cuivre. En plus de capter une partie de
la puissance effective de 1'arc, ceci peut provoquer la sublimation du cuivre, le dép6t
des vapeurs a l'intérieur du creuset pouvant entrainer une contamination dans les
échantillons (cf. Section I11.4.4). Ensuite, un cylindre en cuivre a été positionné sous le
creuset a sceller afin de supporter celui-ci. Si ce cylindre présente le double intérét
d'assurer la planéité des creusets lors des soudures des bouchons ainsi que d'améliorer
la dissipation de la chaleur (cf. Section 111.4.3.2), il est également suspecté d'étre la
principale source d'une potentielle contamination au cuivre des échantillons (cf.

Section I11.4.4).
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111.4.3.2 Les limites expérimentales

Le soudage des creusets est une opération délicate. Tout d'abord, réaliser la soudure
de feuilles de métaux est intrinsequement difficile, puisqu'il est aisé de les percer et
compliqué de réparer les dégats. Il est donc nécessaire de maitriser l'intensité, le temps

de maintien de l'arc, et la position de I'électrode par rapport au creuset.

Cependant, le cas présent inclus des difficultés supplémentaires. En effet, les
températures nécessaires pour faire fondre le Ta et le W dépassant les 3240 K (3017°C,
Trusion Ta), le magnésium s'évapore abondamment s'il est exposé a celles-ci. Or, I'un des
principaux défauts de ce montage réside en l'absence de systeme de refroidissement
forcé. Les interfaces multiples entre le creuset et le porte creuset et entre le porte
creuset et le bloc thermique en cuivre supposé assurer 1'évacuation de la chaleur
empéchent ce dernier de remplir son role. Par conséquent, suite a chaque soudure le
porte creuset et le creuset sont brilants. Or, lorsque le creuset chauffe de maniere
excessive, le magnésium s'évapore. L'expérience a montré qu'une tres faible masse de
magnésium peut alors produire une quantité de vapeur importante. Ces bouffées de
vapeur provoquent une explosion du cordon de soudure localisée au niveau du front
de fusion. Ceci implique la nécessité de réussir la soudure rapidement, ou bien de s'y
prendre en plusieurs étapes et refroidissant les pieces entre chacune. De plus, il est
nécessaire d’étre particulierement précautionneux lorsque le creuset est scellé, les
vapeurs produisant alors une augmentation de la pression en son sein et amplifiant le
probléme. Cette complication n'est pas observée en l'absence d'échantillon, et elle est
donc attribuée a la présence de magnésium dans le creuset. De plus, ce phénomene est
amplifié lors de l'utilisation d'un poteyage au MgO afin de limiter la réactivité entre les
échantillons et le creuset comme décrit Section I11.4.5. Enfin, il peut s'avérer tres délicat
de sceller des creusets contenant des échantillons hydrolysables comme le carbure
ternaire Al2MgC2 étant donné qu'il est alors nécessaire de réaliser la soudure en une
seule étape sans pouvoir ouvrir le montage pour refroidir le porte échantillon. Les
tentatives d'utilisation de graisses a base de graphite n'ont pas permis d'améliorer les

contacts thermiques et de pallier a ce probleme.
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Par conséquent, plus 1'épaisseur des creusets augmente et plus l'opération de
scellement est délicate en présence de magnésium étant donné qu'il est nécessaire
d'apporter plus de chaleur pour former le cordon. De plus, ce probleme s'est révélé
insurmontable dans le cas des creusets en W de plus de 0.25 mm d'épaisseur. En effet,
le tungsténe est bien plus réfractaire que le tantale. A titre comparatif, une intensité de
60 A est suffisante pour former un cordon de soudure sur un creuset de 1 mm
d'épaisseur en Ta, alors qu'il faut approcher les 130 A dans le cas d'un creuset de méme
épaisseur en W. En plus de conduire a de nombreux ratés, I'absence de systéeme de
refroidissement a donc également limité les possibilités expérimentales en termes de
creuset dans cette étude, bien que le tungsténe soit notamment plus prometteur que le

tantale en terme de tenue mécanique en température.
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111.4.4 Problématique de la contamination au cuivre lors des

soudures

Le cuivre étant un excellent conducteur thermique et électrique, il attire I'arc électrique
lors des soudures en plus d'évacuer la chaleur. Celui-ci risque alors de se sublimer et
de se déposer sur le creuset, provoquant la contamination des échantillons.
L'utilisation d'une rondelle en graphite disposée autour du creuset limite fortement ce
phénomene. Cependant afin d'améliorer 1'évacuation de la chaleur et de rendre les
soudures plus aisées (cf. Section I11.4.3.2), un cylindre en cuivre supportant le creuset
a été ajouté afin de multiplier les interfaces d'échanges et d'assurer la planéité du
creuset. Lors de la soudure du premier bouchon, le creuset est disposé face ouverte
contre ce cylindre dont le diametre est 1égerement inférieur a celui du creuset, et un
dépdt orangé est alors observé suite a la soudure sur les parois intérieures du creuset.
De plus, une contamination en cuivre conséquente a parfois pu étre observée dans les
échantillons lors de caractérisations MEB, cette contamination étant illustrée Figure
[11.23. Les particules observées correspondent a la phase Al2Cu dont la décomposition
eutectique a 820 K (547°C) (FactSage FTLite, 2015) a été caractérisée par analyse
thermique différentielle (cf. Section I11.7.3). Par conséquent bien que I'arc électrique ne
soit jamais en contact direct avec le cylindre de soutien, une certaine quantité de cuivre
s'évapore, et il convient alors de reprendre la paroi intérieure du creuset avec du
papier abrasif. Cette évaporation peut difficilement s'expliquer par un transfert
thermique entre le creuset et son support étant donné que le magnésium au sein de
I'échantillon s'évaporerait alors également. Une hypothése pour expliquer cette
évaporation serait la formation locale d'arcs électriques entre le creuset et le support.
Ce probleme est apparu tardivement, n'est pas reproductible, et n'a pas été résolu. Le
cylindre en cuivre supportant 1'échantillon est suspecté étre la cause de cette
contamination étant donné que cette amélioration du dispositif est également arrivée

tardivement au cours de I'étude.

Une contamination au cuivre peut s'avérer étre une source d'incertitude dans les
résultats expérimentaux et est difficile a controler étant donné qu'elle n'est pas
nécessairement présente dans tous les échantillons d'une série. En effet, la présence de
cuivre relocalise les expériences dans le systeme quaternaire Al-C-Cu-Mg, ce qui peut

avoir des conséquences sur la nature des équilibres entre phases.
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Cependant, le cuivre n'a jamais été détecté en solution dans la matrice ou dans les
carbures lors des caractérisations EDS, puisqu'il a formé la phase Al2Cu avec
I'aluminium. Cette absence de solubilité du cuivre dans les phases d'intérét limite donc
considérablement les risques que cette contamination influe sur les équilibres entre
ces phases. De plus, des caractérisations MEB, DRX et ATD ont été effectuées sur la
quasi-totalité des échantillons ayant produit des résultats en termes de données
thermodynamiques et de données relatives aux équilibres entre phases. Lors de ces
caractérisations aucune contamination au cuivre n'a été détectée mis a part pour un
échantillon passé en ATD dans le but de déterminer la température de décomposition
de la phase T2-AlzMgC2, et celle-ci n'a alors pas eu d'influence notable sur la
température mesurée. Par conséquent, si cette contamination au cuivre peut s'avérer
préoccupante et n'a pas été maitrisée étant donnée sa mise en évidence tardive, elle
n'est pas jugée comme altérant la qualité des données obtenues, sauf peut-étre pour

les mesures par DSC sur la phase T2-Al2MgC2 pour lesquelles la contamination

potentielle au cuivre induit alors de l'incertitude dans les résultats.

Particule
Al-Cu-Mg

«— Matrice Mg-Al

,i,

10 pm EHT =10.00kV Mag= 300X Signal A = BSD4 A InlensDuo Grid= 0OV
H WD = 85mm High Vacuum Pixel Avg. Aperture Size = 30.00 um

Figure II1.23 - Observation MEB en électrons rétrodiffusés d'un échantillon 70Mg -

19Al - 11C contaminé par du cuivre
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111.4.5 Problématique de la réactivité des échantillons avec les

creusets

Le magnésium est inerte avec les creusets en Ta et en W jusqu'a des températures
élevées (cf. Section I11.2.2.2). De plus, la formation d'une couche d'oxyde en surface de
I'échantillon et du creuset peut faire office de barriere au mouillage. Par conséquent, la
plupart des échantillons étudiés dans cette étude ont grossierement gardé leur forme
d'origine méme apres une fusion de plusieurs jours et n'ont pas montré de signes de
réactivité avec les creusets. Cependant, I'ajout d'un élément réactif avec les creusets
dans les échantillons, comme I'aluminium, peut conduire a un mouillage et a une
réaction conséquente de ces derniers avec les creusets. Les risques d'une telle
réactivité augmentent avec la température ainsi qu'avec la proportion de 1'élément
réactif dans le liquide. En effet, la concentration de 1'élément est directement liée a son

activité comme présenté Figure I11.6 (cf. Section I11.2.2.2) dans le cas de I'aluminium.

Dans un premier temps, aucune réactivité n'a été observée lors des multiples syntheses
en creuset Ta du composé T2-Al2MgCz a 1273 K en partant d'une composition 70Mg -
19Al - 11C %m. Cependant, suite a un traitement thermique de 30 minutes a 1635+15
K (1362£15°C) sur un échantillon de méme composition le liquide a mouillé et réagi
avec le creuset en Ta, délocalisant l'expérience vers le systéeme quaternaire Al-C-Mg-
Ta. Des images de cet échantillon issues d'observations MEB en électrons rétrodiffusés
sont présentées Figure I11.24 et Figure II1.25. Celles-ci illustrent les conséquences d'un
mouillage réactif, la microstructure observée étant caractéristique d'un échantillon Al-
C-Mg ayant mouillé et réagi avec un creuset en Ta. Tout d'abord, le creuset en Ta est
infiltré par des poches de Mg0O. Une couche poreuse et micrométrique de TaC se
détache du creuset. De nombreuses particules de MgO sont observées proche de
l'interface entre le creuset et I'échantillon, témoignant de la présence initiale d'oxyde a
la surface du creuset ou des échantillons. Enfin, des aiguilles de TaC se détachent a une
centaine de microns de l'interface entre le creuset et 1'échantillon. L'intégralité du
graphite présent dans l'échantillon réagit avec le tantale (cf. Section 111.2.2.2). Par
conséquent, le carbone ne réagit plus avec la phase liquide pour former les phases
Al2MgCz ou bien Al4Cs, et 1a matrice est alors sensiblement plus riche en aluminium et
est caractérisée par une microstructure eutectique entre une solution solide de

magnésium riche en aluminium et lI'intermétallique Al12Mg17.
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Creuset Ta
TaC

Matrice Mg-Al

Al Mg,

Signal A=BSD4 A InlensDuo Grid= 0V
WD = 85mm  HighVacuum Pixel Avg. Aperture Size = 30,00 ym

Figure I11.24 - L'interface entre un échantillon 70Mg - 19Al - 11C %m et un creuset Ta

apres un traitement thermique de 30 min a 1635 K

TaC

MgO

“Matrice Mg-Al

Al,Mg,;

R i 8% . «— Creuset Ta
NESN N AN ¢ 3

10 um EHT=1000kvV Mag= 500X Signal A =BSD4 A InlensDuo Grid= 0V
I WD = 85mm  High Vacuum Pixel Avg Aperture Size = 30.00 pm

Figure II1.25 - La microstructure d'un échantillon 70Mg - 19Al - 11C %m apres un

traitement thermique de 30 min a 1635 K en creuset Ta
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De plus, un mouillage réactif entre les échantillons et le creuset Ta conduisant a des
microstructures similaires a été observé lors de l'augmentation de la teneur en
aluminium des échantillons effectuée afin d'étudier les équilibres entre phases a 1273
K (1000°C) dans le systeme Al-C-Mg. En effet, une série entiére d'échantillons de
compositions 89.3Mg - 6.7Al - 4C, 87.4Mg - 8.6Al - 4C et 85.4Mg - 10.6Al - 4C a réagi
avec les creusets en Ta les contenant apres un traitement thermique de 215 heures a

1273 K (1000°C).

Plusieurs pistes ont été explorées afin de maitriser la réactivité entre les échantillons
et les creusets. En premier lieu, le fait de changer la pression résiduelle d'argon dans le
creuset, ou d'en décaper l'intérieur avec du papier abrasif afin d'évaluer l'influence
d'une potentielle couche d’oxyde protectrice n'a pas eu d'influence significative sur le
mouillage. Ensuite, une tentative de dépot d'un revétement d'oxyde d'yttrium a été
effectuée, cependant cette solution est a proscrire, l'yttrium réagissant avec
I'échantillon pour former des carbures ternaires Al-Y-C (Hao et al., 2016) contenant 15
%m en yttrium d'apres des analyses EDS. Finalement, afin d'empécher la réactivité un
poteyage au MgO a été effectué dans les creusets. Les échantillons ont été disposés au
sein d'une poudre de MgO dégazée a environ 473 K (200°C) puis compactée a la main.
Les boucliers thermiques ont été placés par-dessus cette couche. Cette solution a
permis de fortement limiter la réactivité entre I'échantillon et le creuset, cependant elle
présente deux inconvénients majeurs. Le premier est sa non-répétabilité. En effet, si
certains échantillons sont complétement protégés du mouillage, d'autres réagissent
partiellement avec une partie du creuset et deviennent non homogenes, ou bien
réagissent complétement. Le second est son influence sur les échantillons, ceux-ci se
gorgeant de particules de MgO et changeant considérablement de forme. En effet, les
caractérisations EDS ont parfois révélé la présence de nombreuses particules de MgO,
ce phénomene n'étant pas non plus systématique et répétable. De plus, suite a un
traitement thermique les échantillons gardent d'habitude pratiquement la méme
forme que les compacts de poudre dont ils sont issus, cependant en utilisant le MgO ils
ont tendance a se fractionner et a prendre une forme de boule. Malgré ces
inconvénients, le poteyage au MgO est resté la meilleure solution afin de limiter la
réactivité avec le creuset pour les échantillons plus riches en Al, et s'est avéré une
solution relativement viable lorsque couplée a une multiplication des échantillons et a

une réduction des temps de traitement thermique d'une dizaine de jours a 16 heures.
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111.4.6 Scellement d’ampoules en quartz

Les creusets en Ta contenant les échantillons ont eux-mémes été scellés sous argon
dans une ampoule en quartz avant de subir des traitements thermique longs en four
tubulaire. Cette seconde enveloppe a trois intéréts. Le premier est la protection des
creusets en Ta de I'oxydation. En effet, les creusets s'oxydent considérablement a haute
température sous air, se gonflant et se craquelant comme illustré Figure II1.26. Le
second est d'offrir une deuxiéme protection aux vapeurs de magnésium au cas ou un
creuset présenterait une fuite. Enfin, ces ampoules scellées permettent de réaliser des

trempes tres efficace, 'ampoule étant plongée et brisée dans I'eau des sa sortie du four.

Figure II1.26 - Creusets en Ta oxydés apres un traitement thermique a 1273 K pendant

260 heures dans une ampoule en quartz comportant une fuite

Le dispositif expérimental permettant le scellement des ampoules est présenté Figure
[I1.27. Les plans du dispositif expérimental sont présentés Annexe B. Les ampoules en
quartz viennent s'insérer dans une piece en laiton rotative placée dans un corps en
acier inoxydable et refroidie a 1'eau. Ce corps est connecté a une arrivée d'argon, une
pompe a palette (vide primaire) et un manometre. Un chalumeau oxygeéne-propane est
fixé a hauteur réglable sur le chassis supportant le dispositif expérimental. Les
ampoules en quartz présentent un fond rond, un diametre extérieur de 28 mm, une
épaisseur de 1.5 mm et une hauteur totale de 300 mm. De plus, trois picots de moins
de 1 mm d'épaisseur sont disposés en triangle a 100 mm du fond des ampoules. Ces
picots permettent de venir supporter des bouchons en quartz a fond plat de 24 mm de
diameétre extérieur, de 2 mm d'épaisseur et de 20 mm de hauteur. Ainsi, la soudure est
réalisée entre 'ampoule et le bouchon en quartz, ce qui simplifie considérablement la
tache et évite d'avoir une soudure sur une largeur de verre tres fine et cassante. Par

ailleurs, il n'est alors pas nécessaire d'avoir une flamme tres intense pour réaliser la
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soudure, étant donné qu'il suffit de fondre localement I'ampoule qui, étant sous
dépression d'argon, vient donc naturellement se plaquer contre le bouchon par 'effet
de la pression atmosphérique. Deux cordons de soudures sont réalisés afin de
minimiser le risque de fuite, I'un sur la partie supérieure du bouchon et I'autre sur sa

partie inférieure.

Manomeétre

T

Pompe 71— 1 Ar

ﬂ;_ Refroidissement
al'eau

Rotation 4r

l Flamme oxybutane

or=> a— Bouchon Quartz

__«— Ampoule Quartz

Porte creuset et
creusets enTa

Figure I11.27 - Le dispositif expérimental de scellement d'ampoule en quartz
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111.5 Extraction de Al,MgC, par évaporation de la matrice

111.5.1 Dispositif et conditions expérimentales

Sila volatilité du magnésium représente un défi expérimental, il est également possible
d'en tirer profit. En effet, puisqu'il n'existe pas de dissolution sélective entre la matrice

Mg-Al et la phase Al2MgCz, le carbure ternaire est extrait par évaporation de la matrice.

Le dispositif expérimental permettant I'évaporation de la matrice est présenté Figure

[11.28 et Figure II1.29.

Pompe primaire  Vanne Refroidissement a 'eau Tube en acier — Creuset entaillé Four radiant

tga
o
W

Figure I11.28 - Schéma du dispositif expérimental d'évaporation de matrice Mg-Al

gy
—-——“

Figure I11.29 - Le dispositif expérimental d'évaporation de matrice Mg-Al avant

d'introduire le tube en acier dans le four radiant
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Les creusets en Ta sont entrouverts a l'air, le creuset étant pré-entaillé afin que cette
opération soit aussi bréve que possible. Etant donné que I'échantillon est massif, les
cristaux sont protégés de 1'hydrolyse par la matrice Mg-Al. Ensuite les creusets sont
immédiatement positionnés dans une barquette en alumine insérée dans un tube en
acier inoxydable 304L et mis sous vide primaire, I'acier étant inerte aux vapeurs de
magnésium jusqu'a 1240 K (967°C) (cf. Section I11.2.2.2). Le tube en acier présente un
diametre extérieur de 21.3 mm, une épaisseur de 1.6mm, une longueur de 300 mm et
une sortie en connectique DN16. Le montage est chauffé sous vide dynamique a
1073+5 K (800°C) pendant 30 minutes dans un four tubulaire équipé d'un régulateur
de température Eurotherm. Un collier de refroidissement a l'eau est positionné sur le
tube a la sortie du four afin d'y condenser les vapeurs de magnésium et de protéger la
pompe. Une fois I'évaporation terminée, 'assemblage est démonté et ouvert en boite a

gant sous atmosphere d'argon purifiée afin de récupérer I'évaporat.
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111.5.2 Sélection des conditions expérimentales

Les choix de la température, des conditions de vide ainsi que du temps pendant lequel
les évaporations ont lieu sont basés sur des études de la littérature et confirmés de

facon pratique par des mesures de pertes de masse.

Revel et al. (Revel et al,, 1978) notent qu'’il n’est pas nécessaire d’aller bien au-dela du
point de fusion du Mg pour I'évaporer et se positionnent a 973 K (700°C) afin de
purifier du magnésium par évaporation sélective. Cependant, les auteurs étaient
également limités a cette température, une température plus élevée rendant la
manipulation plus délicate notamment a cause de problemes de réactivités avec les
creusets. Kim et al. (Kim et al, 2003) ont étudié I’évolution des cinétiques
d’évaporation du magnésium en fonction de la pression et de la température. Ainsi,
|'évaporation du magnésium est 6 fois plus rapide a 1123 K (850°C) par rapporta 1023
K (800°C) (Kim et al., 2003). Ceci est directement lié au fait que la pression de vapeur
saturante du magnésium qui est la force motrice de cette évaporation augmente de
facon exponentielle avec la température. Cependant lors de I'évaporation les
températures ne devront pas dépasser 1143 K (870°C), le tube en acier inoxydable
304L risquant de se dégrader rapidement par corrosion seche au-dela (Davis et al.,
1994). Ensuite, a des pressions supérieures a 6650 Pa la pression n’a plus d’influence
sur les cinétiques d’évaporation du magnésium (Kim et al, 2003). Cependant, la
cinétique d’évaporation augmente pseudo-linéairement lorsque la pression descend
en dessous de cette valeur, le magnésium s’évaporant 6 fois plus rapidementa 1500 Pa

qu’'a 6000 Pa a la température de 1123 K (850°C) (Kim et al.,, 2003).

Kim et al. (Kim et al., 2003) ont déterminé une relation empirique présentée Equation
1114 décrivant la quantité évaporée de magnésium en g par cm?, notée Wwg, en fonction
de la pression partielle de magnésium dans le gaz en Pa notée P, de la pression de
vapeur saturante du magnésium en Pa notée Py, de la température en K notée T et du

temps en minute noté t.

1

22)° t Equation I1L4

T

Wig = 9.074 % 1075, (P, — P).(
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Cette loi a été établie sur une gamme de température restreinte de 1023 a 1123 K et
pour des pressions variant de 1 a 6 kPa. Si la gamme de température est donc proche
de nos conditions expérimentales, il est cependant incertain que l'extrapolation de
cette loi soit valable sous vide primaire bien de dessous de 1 kPa. La masse de
magnésium présente dans nos compacts est typiquement de 70 mg. De plus, la fraction
massique de Al:MgC: attendue a l'équilibre est de 35%m. Par conséquent, il est
raisonnable d'estimer la quantité de magnésium dans la matrice a évaporer comme
étant de 50 mg. La surface exposée lors de I'’évaporation estI’espace entre les boucliers
thermique de diametre extérieur de 5,8 mm et le diametre intérieur de 6 mm du
creuset en Ta, soit sans prendre en compte la dilatation des boucliers thermiques une
surface 0.074 cm?. La force motrice en faveur de I'évaporation est liée a la pression
partielle de magnésium dans la zone chaude, les cinétiques d’évaporation du Mg
évoluant de facon linéaire avec la différence entre la pression partielle de Mg dans le
four et la pression de vapeur saturante du Mg a cette température. Si on considere une
zone chaude cylindrique de 80 mm de long et de 18,1 mm de diamétre a température
homogene, les quantités de Mg a évaporer pour alimenter la pression de vapeur varient
entre 0.059 mga 973 Ket2 mga 1273 K (cf. Figure 111.4). Par conséquent, les cinétiques
de I'évaporation sont régies par les cinétiques de la condensation du Mg dans la zone

froide du four.

Le temps nécessaire pour évaporer la masse de magnésium présente dans les
échantillons en fonction de la température est calculée selon 1'Equation II1.4 suivant
deux hypotheses. La premiere est celle d'une pression de vapeur de magnésium nulle
dans la zone chaude, les vapeurs étant alors immédiatement pompées et re-
condensées. La seconde est celle d'une pression partielle de magnésium arbitraire
atteignant la moitié de la pression d'équilibre. La premiere hypothese se rapproche
d'une évaporation sous vide dynamique, la seconde étant plus proche d'une
évaporation sous vide statique avec des cinétiques de re-condensation lentes. Les

résultats des calculs sont présentés Figure I11.30.
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Figure II1.30 - Temps nécessaire pour évaporer le magnésium présent dans un

échantillon type en fonction de la température suivant deux hypotheses différentes

Par conséquent, la température retenue de 1073 K (800°C) présente un bon
compromis entre des cinétiques d'évaporation rapides et une corrosion limitée du tube
en acier inoxydable. Environ 11 minutes devraient suffire a cette température pour
évaporer 1'échantillon. A partir du moment ou 1'échantillon est inséré dans le four, un
temps total de 30 minutes est respecté avant de l'en sortir et de le laisser refroidir a
l'air. Suite aux évaporations dans ces conditions la perte de masse observée est
cohérente avec la quantité de magnésium estimée dans la matrice a l'équilibre, validant

les conditions expérimentales.
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111.6 Détails expérimentaux

I11.6.1 Matieres premiéres
11.6.1.1 Poudres

Les échantillons ont été préparés a partir de poudres dont les caractéristiques sont
présentées Table III.1. Toutes les poudres ont été ouvertes et confinées en boite a gant.
Une granulométrie grossiere a été choisie pour la poudre de magnésium afin d'en
diminuer le ratio surface sur volume et de limiter la présence d'oxygene provenant de
la couche d'oxyde en surface. A l'inverse, une granulométrie fine de la poudre de
graphite permet d'améliorer la surface de contact des particules avec le liquide et
favorise la réactivité, évitant notamment l'isolation de particules grossiere suite a la

formation d'une couche de carbure a l'interface avec le liquide.

Table III.1 - Caractéristiques des poudres utilisées

Elément Pureté %m Granulométrie pm Fournisseur
Magnésium 99.8 150 <d < 850 Alfa Aesar
Aluminium 99.8 44 <d <450 Alfa Aesar
Graphite synthetic d<20 Sigma Aldrich
AlaC3 99 (metal basis) d<10 Alfa Aesar

Les principales impuretés de la poudre de Al4sC3 sont le fer a 0.1 %m, I'azote a 0.8%m
et]'oxygene a 1.4%m selon les analyses chimiques réalisées par le fournisseur. De plus,
étant donné son caractére hydrolysable (cf. Section II1.2.3), la poudre de carbure
d'aluminium a été caractérisée par diffraction des rayons X avant les expériences. Ces
analyses supplémentaires ont été réalisées en collaboration avec Pierre Benigni,
Georges Mikaelian et Carine Perrin-Pellegrino (Im2nP, Aix-Marseille Université). La
poudre a été insérée sous boite a gant dans un dome étanche afin de la préserver de
I'hydrolyse. Celle-ci n'a pas pu étre parfaitement aplanie au risque d'en verser sur le
joint assurant I'étanchéité du systéme. La poudre a été analysée par un diffractometre
a électrode de cuivre de 20 a 85°20 par pas de 0.013°20 et avec un temps de 196.7s par
pas. Le diffractogramme obtenu est comparé avec la fiche de référence 00-035-0799

calculée avec la longueur d'onde ke du cuivre. Une correction a dii étre appliquée pour
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corriger les variations de hauteur de la surface de la poudre ainsi que l'axe de rotation
en 20 du goniometre. Le diffractogramme expérimental corrigé est présenté Figure
[I1.31. Le signal aux bas angles est dii a la diffraction du support vitreux ainsi que du
dome. Un accord satisfaisant est trouvée entre le diffractogramme expérimental et la
fiche de référence. Des pics supplémentaires sont observés, mais n'ont pas permis
d'identifier clairement une ou plusieurs phases secondaires. Etant donné la faible
intensité des pics en question, il semble raisonnable d'estimer a moins de 5%m la

présence des phases secondaires.
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Figure I11.31 - Diffractogramme de poudre corrigé de la poudre de Al4C3 comparé a la

fiche de référence 00-035-0799
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111.6.1.2 Creusets

Les caractéristiques des creusets en Ta et en W sont présentées Table II1.2. Le prix est
indiqué a titre indicatif étant donné les tres grandes différences constatées chez les
différents fournisseurs contactés, et est relatif a une géométrie donnée. En effet, une
fluctuation des prix allant jusqu'a une augmentation de 75% dans les propositions du
fournisseur du début a la fin de I'étude et selon les quantités commandées a été
constatée. Des boucliers thermiques ont été découpés dans des feuilles de 0.25 mm
d'épaisseur et des couvercles dans les feuilles d'épaisseur correspondante aux
cylindres. Les découpes ont été effectuées par électroérosion par la société Rapharin
(Villeurbanne). A titre indicatif, le prix unitaire de la découpe d'un bouchon de 7 mm
de diametre estde 2.5 a 5 euros, et celui d'un cylindre de 8mm de hauteur de 4.5 euros.
Il est donc plus intéressant de commander des tubes longs et de réaliser les découpes
par la suite. Le prix unitaire d'un creuset en Ta ou en W de 8 mm de hauteur, 7 mm

d'épaisseur et 0.5 mm d'épaisseur varie donc entre 15 et 55 euros.

Table II1.2 — Pureté et prix des composants des creusets en Ta et W

Désignation Pureté Prix unitaire € Fournisseur
Ta - Tube 7/6 x 8 mm 40
Ta - Tube 7/6 x 200 mm 99.95%m 62

Concept Métal
Ta - Feuille 0.5 x40 x 40 mm 70

(Grenoble)
W - Tube 7/5 x 200 mm 180
99.95%m

W - Feuille 1 x 100 x 100 mm 55
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111.6.2 Préparation des échantillons

Les échantillons ont été préparés a partir de poudres des éléments mélangées pendant
20 minutes dans une jarre en carbure de tungsténe et compactées sous 250 MPa dans
une presse en carbure de tungsténe. Toutes les étapes de préparation ont été effectuées
dans une boite a gant dont la teneur en eau était inférieure a 100 ppm. Enfin les
compacts ont été découpés a la scie a fil sous air afin de pouvoir rentrer dans les
creusets en Ta. Lors de cette étape les échantillons ont tendance a se délaminer et de
nombreuses porosités apparaissent. Enfin, un ou deux boucliers thermiques de 0.25

mm d'épaisseur sont positionnés sur les échantillons avant de sceller les creusets sous

0.65 bar d'argon.
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111.6.3 Traitements thermiques
111.6.3.1 En four radiant

Les traitements thermiques a 1273 K (1000°C) ont été réalisés dans un four radiant.
Les creusets ont été positionnés dans une brique réfractaire puis scellés dans une
ampoule en quartz sous 0.23 bar d'Ar de sorte que la pression atteigne 1 bara 1273 K

(1000°C). Une photographie d'une série expérimentale est présentée Figure I11.32.

Figure II1.32 - Photographie d'une série expérimentale avant synthese a 1273 K

(1000°C)

Suite aux traitements thermiques l'ampoule a été immédiatement brisée afin de
tremper les échantillons a I'eau. Les creusets ressortent des traitements thermiques et
de la trempe avec de légeres colorations caractéristiques d'une fine couche d'oxyde

superficielle comme observé Figure I11.33.

Figure I11.33 - Photographie de creusets en Ta suite a un traitement thermique de 240

heures a 1273 K en ampoule scellée et une trempe a l'eau
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La calibration en température du four a été effectuée en utilisant un thermocouple de
type K positionné dans une ampoule en quartz non scellée afin d'étre au plus proche
des conditions réelles. Un mélange d'eau et de glace calfeutré a été préparé pour fixer
la température de la soudure froide du thermocouple a 273 K (0°C). La zone chaude du
four a été calibrée a 1273+5 K sur 4 cm, se situant proche du milieu du four a 34 cm de

I'entrée.

La température de consigne n'a pas été changée pour les traitements visant a
'évaporation sous vide dynamique de la matrice afin d'en extraire les phases. Le
montage a en effet été placé a 10 cm de I'entrée du four, loin de la zone chaude, ou la
température atteint 1073 K (800°C). Bien que les variations de température soient bien
plus importantes dans cette zone, l'opération d'évaporation ne nécessite pas que la
température soit finement calibrée. La pression au sein du montage lors de

|'évaporation était de I'ordre de 1.10-3 mbar.
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111.6.3.2 En four a induction

Les traitements thermiques réalisés au-dela de 1273 K (1000°C) ont été effectués en
four a induction dans une disposition permettant la trempe des échantillons dans un
bain d'huile sous atmosphére inerte ou sous vide. Le dispositif expérimental est
présenté Figure I11.34. Les creusets en Ta sont positionnés dans un creuset de chauffe
en graphite maintenu par des fibres de carbure de silicium attachées a leurs extrémités
a des vis maintenues par un électroaimant. La mesure de température s'effectue al'aide
d'un pyrometre optique monochromatique a travers une fenétre en quartz.
L'électroaimant permettant de maintenir le creuset en position est cylindrique afin de

ne pas empécher la mesure de température.

Dans le but de calibrer I'émissivité du tantale, un creuset scellé en tantale présentant
un trou de 1 mm en-dessous de son couvercle a été préparé afin d'insérer un
thermocouple dans le creuset. Une couche d'oxyde d'yttrium a été déposée sur les
parois intérieures du creuset afin de prévenir la réactivité entre le thermocouple et le
tantale. Finalement, I'émissivité a été corrigée via la fonction e-slope du pyrometre afin
de faire concorder les températures mesurées par le thermocouple au sein du creuset
avec celles mesurées par le pyrometre sur le couvercle sur une gamme de température
allant de 1273 a 1673 K (1000 a 1400°C). Le réglage de la fonction e-slope a été
déterminé a 1.095+0.02 dans un intervalle de confiance a 95%, un e-slope de 1
signifiant que 1'échantillon se comporte comme un corps noir. Aucune corrélation entre
'émissivité et la température n'a été observée. Néanmoins, les premiéres mesures d'e-
slope lors de la montée en température étaient plus élevées que les dernieres a la
redescente, ceci pouvant laisser entendre la formation d'une couche d'oxyde sur le

couvercle du creuset lors de la calibration.

La pression au sein du montage est de l'ordre de grandeur de 4.10-2 mbar dans la

gamme 1273 - 2573 K (1000 - 2300°C), celle-ci augmentant avec la température.
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Electro-aimant

Mesure pression

Systémes vide
primaire et
secondaire

Refroidissement

- -+— Echantillon
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| Tube en
quartz
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Figure I11.34 - Le dispositif expérimental de traitements thermiques en four a induction

130



Chapitre III - Méthodologie expérimentale

111.7 Détails des caractérisations

I11.7.1 MEB-EDS

Les échantillons trempés ont été coupés a la scie a fil diamanté sans utiliser de
lubrifiant afin d'éviter I'hydrolyse des carbures. Les échantillons ont été exposés a l'air
pendant environ 20 minutes durant cette étape. Ensuite, ils ont été enrobés dans une
résine polymere et polis suivant une procédure sans eau pour les étapes finales
détaillée Table I11.3. Les échantillons ont été placés sous vide secondaire dans une boite
a vide connectée a une pompe turbomoléculaire afin d'éliminer les gaz et solvants
coincés dans les porosités. Une laque d'argent conductrice a été appliquée tout autour
des échantillons sous air le plus rapidement possible, le temps de I'opération étant
d'environ 15 minutes. Les échantillons ont ensuite été manutentionnés dans une boite

mise sous vide secondaire jusqu'au MEB.

Table III.3 - Procédure de polissage des échantillons avant les observations MEB. Le

lubrifiant Reflex LUB ne contient pas d'eau et a été fourni par la société Presi.

Granulométrie /um Temps /s Force /daN Rotation /tour.minl Lubrifiant

250 90 2.5 380 Eau
9 180 1.5 90 Reflex LUB
3 180 1.5 90 Reflex LUB

Des standards de magnésium (pureté > 99.9 %m, Goodfellow), d'aluminium (Pureté >
99.999 %m, Alfa Aesar) et de carbone issu d'un creuset en carbone vitreux (pureté >
99.9958%, SIGRADUR® glassy carbon HTW) ont été fabriqués afin de déterminer la
composition des échantillons lors des analyses EDS. L'utilisation d'un standard de Al4C3
synthétisé a partir d'un mélange stoechiométrique de poudre au four a arc a été tentée,
cependant une contamination de surface en carbone significative a été constatée en

analyse EDS.

Les échantillons et les standards ont subi un nettoyage plasma, réduisant de fagon
significative les taux d'oxygeéne et de carbone de contamination lors des comptages
EDS. Une tension d'accélération de 10 kV et une distance de travail de 8.5 mm ont été

sélectionnées. Pour les analyses EDS l'intensité du faisceau a été calibrée en énergie en
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utilisant le standard en carbone. Un temps de comptage de 20 secondes a été utilisé
pour les mesures. La concentration des éléments a été calculée a partir du ratio entre
les intensités de I'échantillon et des standards suivant le modele PAP (Pouchou et al,

1986).
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111.7.2 DRX sur monocristal

Les caractérisations par diffraction de rayon X sur monocristaux ont été réalisées en
collaboration avec Erwann Jeanneau (Centre de Diffractométrie Henri Longchambon,

Université Lyon 1).

Suite a I'évaporation de la matrice, le résidu de 1'évaporation a été ouvert sous boite a
gant et directement plongé dans de l'huile de perfluoropolyethylene (FOMBLIN®
YR1800, Solvay) afin de protéger les cristaux de Al2MgCz de I'hydrolyse.

Un cristal a été sélectionné a la loupe binoculaire et a été inséré dans un diffractometre
Gemini a géométrie kappa (Rigaku OD, 2015) équipé d'un détecteur CCD Atlas et
utilisant la radiation du Mo (A= 0.71073 A).

Les mesures ont été réalisées a 150 K en utilisant le logiciel CrysalisPro (Rigaku Oxford
Diffraction, 2015). L'indexation des réflexions, I'affinement de la maille élémentaire,
les corrections de polarisation, et la détermination de I'aire des pics et du fond ont été
menées par le logiciel CrysalisPro (Rigaku Oxford Diffraction, 2015). Une correction
analytique de 1'absorption a été appliquée en se basant sur une modélisation des faces
du cristal (Clark et al, 1995). Les mesures résultantes des indices de Miller ont été
utilisées pour déterminer et affiner la structure. La structure a été résolue par méthode
directe avec SIR97 (Altomare et al., 1999) et I'affinement des moindres carrés sur F2 a
été réalisée avec le programme CRYSTALS (Betteridge et al., 2003). Tous les atomes

ont été affinés de maniere anisotrope.
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I11.7.3 Analyse thermique simple

L'analyse thermique simple dont le but était de confirmer la température de
décomposition de la phase Al4+Cs a été réalisée dans le four a induction dont le montage
est présenté Section 111.6.3.2 dans une configuration sans bac a huile de trempe et sans

systéme d'aimantation.

Les échantillons de Al4C3 ont été synthétisés en four a arc a partir d'un mélange
steechiométrique de la poudre de Al présentée Section II1.6.1.1 et d'une poudre de
graphite de grade spectrométrique. L'échantillon ainsi synthétisé a été placé dans un
creuset en graphite, et I'ensemble a été chauffé progressivement jusqu'a 1273 K
(1000°C) avant de démarrer la rampe en température. La mesure de température a été
effectuée par un thermocouple de type C (W-5%Re/W-26%Re) placé dans un doigt de
gant de 1 mm d'épaisseur situé au centre de I'échantillon. La pression a été mesurée a
I'aide d'une jauge Pirani. Lors de l'analyse thermique une vitesse de chauffe de 10
K.min'1 a été imposée, et une vitesse de refroidissement de 800 K.min-! a été mesurée

de 243821373 K (2165 - 1100°C).

Afin d'observer les incidents thermiques lors de la chauffe de 1'échantillon, la
température mesurée a été soustraite de la température mesurée suivant le méme

programme de température dans un creuset en graphite similaire vide.
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111.7.4 Analyses thermiques différentielles

Les analyses thermiques différentielles (ATD) dont le but était de déterminer la
température de décomposition de la phase Al2MgC2 ont été réalisées en collaboration

avec Marc Lomello-Tafin (SYMME, Université Savoie Mont Blanc).

Les analyses ont été conduites dans un analyseur thermogravimétrique TAG 92 fourni
par la société Setaram. L'analyseur présente une cellule DSC-plateau équipée de
couples thermoélectriques de type B (Pt-6%Rh/Pt-30%Rh) fonctionnant jusqu'a une
température maximale de 1873 K (1600°C). Les mesures ont été réalisées sous
balayage dynamique d'argon, des purges ayant été effectuées au préalable. L'appareil
de mesure est muni d'une balance équilibrée en utilisant le contrepoids nécessaire
selon la masse de I'échantillon qui a permis de mesurer I'évolution de la masse au cours
de lamesure afin de s'assurer qu'aucune réaction parasite n'ait lieu, comme l'oxydation

du creuset notamment.

Les creusets contenant les échantillons sont des creusets en Ta scellés (cf. Section I11.4)
de 0.5 mm d'épaisseur. La référence utilisée est un cylindre de W dont la masse a été
sélectionnée afin que sa masse thermique soit au plus proche de celle des creusets
contenant les échantillons aux alentours de 1473 K (1200°C). Les creusets, la référence
ainsi que la cellule DSC ont été recouverts d'une couche d'oxyde d'yttrium afin d'éviter
qu'ils réagissent entre eux. Aucune trace d'une telle réaction n'a été observée suite aux

analyses.

Les échantillons ont été chauffés de la température ambiante jusqu'a 1673 K (1400°C)
a une vitesse de 10 K.min-1. Au-dela de la température maximale de 1673 K (1400°C)
le risque que le creuset cede face a la pression en son sein a été jugé trop important (cf.

Section 111.4.2).

Des calibrations ont été effectuées en utilisant des standards de Cu, Ag et Au contenus
dans des creusets en Ta dont le couvercle a simplement été déposé sur le creuset et
dont la masse a été sélectionnée afin que les standards aient une masse thermique
comparable a celle de I'échantillon aux alentours de 1473 K (1200°C). Une vitesse de
chauffe de 10 K.min-! a été sélectionnée pour les calibrations mis a part pour I'Au pour
lequel une vitesse de 2 K.min-! avait été sélectionnée. Des calibrations supplémentaires

effectuées en creuset Al203 a 2, 5 et 10 K.min-! ont démontré que la vitesse de chauffe
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avait une influence négligeable sur la température de fusion du standard et la
température de fusion mesurée pour I'Au en creuset Ta a 2 Kmin-! a donc été retenue
pour la calibration en température des échantillons passés a 10 Kminl. Les
températures de fusion de référence des standards ont été récupérées de 1'échelle
internationale de température de 1990 (Preston-Thomas, 1990). La droite de
régression linéaire déterminée pour les trois échantillons entre 1235.07 K (961.92°C)
et 1358.31 K (1085.16°C) présente un coefficient de détermination de 0.9999 et la
précision sur la mesure de température a été déterminée a +0.5 K. Une tentative de
fusion d'un standard de Si a été effectuée afin d'avoir une calibration sur un domaine
de température plus important, cependant le standard a réagi avec le creuset en Ta lors

de la montée en température.
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I11.7.5 Analyses calorimétriques

Les mesures de capacité thermique sur les phases Al4Cs et T2-Al2MgC2 ont été réalisées
en collaboration avec Pierre Benigni et Georges Mikaelian (IM2NP, Aix-Marseille

Université).

La capacité thermique a été mesurée par la méthode dite de "small temperature steps
procedure” ou "discontinuous method" en utilisant la procédure classique dite de
"three steps method" comme décrite par Hohne et al. (Hohne et al, 2010) dans un
calorimetre DSC 111 fourni par la société Setaram. Des détails plus approfondis
concernant le calorimetre et le protocole expérimental sont disponibles ailleurs
(Benigni et al, 2016). Pour chaque mesure, quatre creusets en acier inoxydable fournis
par Setaram ont été utilisés. Les creusets ont été scellés a 1'aide d'une pince a sertir

sous atmosphere inerte en boite a gant.

Dans le cas de Al4C3, le premier creuset a été rempli par 132.98 mg de Al4Cs, le second
par 133.571 mg du matériau standard de référence 720 a-Al203 (Uriano, 1982), et les

deux autres creusets de méme masse que les premiers ont été scellés a vide.

Dans le cas de T2-Al2MgCz, I'échantillon est constitué de la poudre résultant de
|'évaporation (cf. Section II1.5.1) d'un compact de composition initiale 70Mg - 19Al -
11C en %m (cf. Section II1.6.2) traité thermiquement 10 jours a 1273 K (cf. Section
[11.6.3.1). Le premier creuset a été rempli par 64.65 mg d'échantillon, le second par
61.375 mg du matériau standard de référence 720 a-Al203 (Uriano, 1982), et les deux

autres creusets de méme masse que les premiers ont été scellés a vide.

Avant la mesure de capacité thermique, un balayage d'argon a 0.6 L/h a été appliqué
pendant une heure. Le programme de température et le traitement des
thermogrammes enregistrés ont été réalisés avec le programme SETSOFT 2000 fourni
par Setaram. Un pas de 2.5 K, une vitesse de chauffe de 1.5 K.min-1 entre chaque pas, et
un temps de stabilisation de 800 s apres chaque pas ont été sélectionnés. La capacité
thermique a été mesurée de 300 a 873 K. Une correction point par point calculée a
partir du ratio entre la référence (Uriano, 1982) et la capacité thermique
expérimentale de la phase a-Al203 a été appliquée aux résultats. Les incertitudes
inhérentes aux mesures de capacité thermique effectuées dans ces conditions sont

estimées comme étant de +2.5% (Benigni et al,, 2016).
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Chapitre IV Méthodologie computationnelle

IV.l Modélisation thermodynamique

Les calculs et optimisations thermodynamiques présentés dans cette étude ont été

effectués avec le logiciel Thermo-calc (Andersson et al., 2002) dans sa version 2018b.

IV.1.1 Modélisation de I'énergie de Gibbs des phases
IV.1.1.1 Considérations générales

L'énergie de Gibbs est la fonction d'état décrite lors d'une modélisation
thermodynamique. La raison de ce choix est que, bien qu'il existe d'autres fonctions
d'états admettant un extremum a l'équilibre thermodynamique, 1'énergie de Gibbs est
la fonction atteignant un minimum a l'équilibre dans un systéme isobare et isotherme
ainsi que pour une quantité de matieére constante, ceci correspondant généralement
aux conditions expérimentales. De plus, a partir de I'expression de 1'énergie de Gibbs il
est possible d'en dériver I'entropie (cf. Equation IV.1), I'enthalpie (cf. Equation IV.2), le
volume, le potentiel chimique, la capacité thermique (cf. Equation 1V.3), le coefficient
de compressibilité isotherme et le module d'élasticité isostatique des phases (Lukas et

al,, 2007).

aG 2 :
S=- (E)p,Ni Equation V.1

H=G+TS=G-T (g—i) Equation IV.2
p,Ni

%G - .
p=—T (ﬁ)p,Ni Equation IV.3

Les modeles détaillés dans ce chapitre se limitent au champ d'action des phases
étudiées dans cette étude. Ils seront dans cette section développés dans leur forme la
plus générale dans l'idée de pouvoir étre déclinés afin de pouvoir couvrir l'intégralité
des phases modélisées dans cette étude. Les choix concrets de la modélisation pour
chacune des phases sont explicités au cours du Chapitre V. Ensuite, la dépendance en
pression de l'énergie de Gibbs des phases ne sera pas non plus discutée, ni les
contributions a I'énergie de Gibbs liés a des modeles physiques comme les transitions

magnétiques. Dans un premier temps, la modélisation des composés steechiométriques

139



Chapitre IV - Méthodologie computationnelle

sera abordée Section [V.1.1.2, puis dans un second temps le cas d'une solution de
substitution permettant typiquement de décrire les liquides métalliques sera détaillé
Section [V.1.1.3.2. Enfin, le cas général d'un composé présentant plusieurs constituants
sur plusieurs sous-réseaux sera présenté Section 1V.1.1.3.3, ce dernier modele pouvant
étre décliné afin de décrire des solutions de substitutions avec des sites interstitiels,
des solutions de substitution ordonnées, des solides ioniques, ou des transformations
ordre/désordre. Les différents modeles et leur application concrete a la description de
I'énergie de Gibbs des différentes phases sont décrits de facon exhaustive dans le livre

de référence de Lukas, Fries et Sundman (Lukas et al.,, 2007).

Enfin, puisqu'il est enrichissant de pouvoir regarder un probléeme sous différents
angles, il est important de noter que de nombreuses revues traitant de la modélisation
CALPHAD sont disponibles dans la littérature (Liu, 2009; Kroupa, 2013; Luo, 2015;
Sundman et al, 2015), parmi lesquelles certaines sont d'une clarté remarquable

(Schmid-Fetzer et al.,, 2007; Perrut, 2015; Cacciamani, 2016; Kattner, 2016).
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IV.1.1.2 Le cas des phases de composition fixe

Les phases dont la composition est fixe correspondent soit a des éléments purs, soit a
des composés stoechiométriques dont chacun des sous-réseaux n'est alors occupé que

par un seul constituant.

Enl'absence de phénomenes physiques particuliers comme une transition magnétique,
I'énergie de Gibbs molaire d'une phase 6, notée Gm®, peut étre simplement exprimée en
fonction de la température par 'Equation IV.4 ol bi représente la stoechiométrie de
I'élément i dans la phase 6, et HiER est I'enthalpie de 1'élément i dans son état standard

de référence, c’est-a-dire sous sa forme stable a 298 K et sous 1 bar de pression.
GY — Yib;HER = A+ BT + CTIn(T) + DT? + ET™* + FT? + --- Equation IV.4

Tout d'abord, il est rappelé que I'énergie de Gibbs ne peut étre définie qu'en fonction
d'une référence. Par convention, le terme entropique de I'énergie de Gibbs de référence
est pris a 0 K et est donc nul et ne figure pas sur I'Equation IV.4. Le terme enthalpique
est pris pour chaque constituant dans son état standard de référence défini

précédemment.

Ensuite, les constantes A, B, C, D, E, et F sont appelées parametres. La raison derriere le
choix de I'expression de I'énergie de Gibbs présentée Equation IV.4 est mise en lumiére
lors de sa dérivation afin d'obtenir I'enthalpie (cf. Equation IV.5), l'entropie (cf.
Equation IV.6), et la capacité thermique (cf.Equation IV.7) de la phase selon les
équations présentées Section IV.1.1.1. Dans un premier temps, la capacité thermique
de la phase est fittée par un polynome. C'est de la que provient la forme du polynéme
de I'Equation IV.4. Il convient d'ajouter le nombre de paramétres nécessaire pour
obtenir une description satisfaisante de la capacité thermique, et il est rare de devoir
aller au-dela des quatre termes présentés Equation IV.7. Une fois la capacité thermique
fixée, I'entropie peut alors étre ajustée en utilisant le parametre B, puis finalement

I'enthalpie avec le parametre A.
HY — Y bH*R = A— CT — DT? 4+ 2ET™* — 2FT® + --- Equation IV.5
S8 =—B—C—CIn(T) — 2DT + ET™2 — 3FT? + -+ Equation IV.6

C§ =—C—2DT —2ET™2 — 6FT? + -+ Equation IV.7
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En outre, il est important de souligner que 1'Equation IV.7 n'est pas adaptée pour
décrire la capacité thermique sur une large gamme de températures. En effet, il est
alors nécessaire d'utiliser de nombreux parametres afin de décrire la capacité
thermique de fagon satisfaisante, notamment puisque les termes en puissance de T ont
tendance a faire plonger ou grimper cette derniére aux températures extrémes. Afin de
pallier a ce probléme 1'énergie de Gibbs est fréquemment segmentée sur plusieurs
plages de température, et il est alors nécessaire de s'assurer de la continuité de
I'énergie de Gibbs et de ses dérivées premieres et secondes au niveau des points de

rupture.

Dans le cas des composés steechiométriques dont la capacité thermique n'est pas
connue, celle-ci est approximée a partir de la somme pondérée des éléments qui la
compose dans leurs états stables de référence suivant une loi dite de Kopp-Neumann,
ne laissant alors que les parametres A et B a évaluer. Par exemple, 1'énergie de Gibbs
du composé métastable AaBp est définie suivant I'Equation IV.8, et la référence pour
I'énergie de Gibbs est alors dite flottante (Schmid-Fetzer et al., 2007). Le désavantage
de cette méthode est que les artéfacts dans la capacité thermique des constituants de
la phase apparaitront également pour le composé comme ceci est illustré dans le cas

d'intermétalliques Al-Cr par Hallstedt et al. (Hallstedt et al., 2007).
GAePb(T) = aGA(T) + bGE(T) + A+ BT + -+ Equation IV.8

L'utilisation de polynomes afin de décrire la dépendance en température de 1'énergie
de Gibbs des phases a composition fixe, dont les end-members, est caractéristique de
la seconde génération des bases de données thermodynamiques adoptée par le
consortium SGTE pour la description des systemes unaires (Dinsdale, 1991). Ce
modele est phénoménologique, c’est-a-dire qu'il permet de décrire de facon
satisfaisante les propriétés thermodynamiques d'une grande variété de phases bien
que les parametres du modele ne soient pas directement liés a une équation dérivant
d'un modele physique. Ainsi, on peut reprocher a cette approche son manque de sens
physique. Cette description en température n'est pas adaptée pour décrire les
propriétés thermodynamique des phases en dessous de 298 K (Hickel et al., 2014) et
les extrapolations a 0 Kdonnent des résultats complétement dépourvus de sens (Hickel
et al, 2014). Par ailleurs, les termes en puissance de T du formalisme utilisé (cf.

Equation 1V.4) peuvent engendrer une re-stabilisation des phases solides au-dela de
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leur domaine de stabilité (Schmid-Fetzer et al., 2007). Un autre exemple d'artéfact est
celui des bosses observées au niveau du point de fusion de la capacité thermique des
éléments purs au niveau de leur point de fusion comme illustré pour Al et Cr par
Hallstedt et al. (Hallstedt et al., 2007). Malgré tout, il convient de souligner que pour
tous les systemes qui reposent sur la diffusion afin d'atteindre 1'équilibre
thermodynamique la gamme de température de 0 a 298 K n'est pas un domaine
d'intérét, et l'utilisation de ce formalisme permet d'obtenir des résultats satisfaisant
moyennant l'introduction de plusieurs fonctions sur tout l'intervalle de température

(Palumbo et al., 2014).

Afin de répondre a ces problématiques et de pouvoir intégrer tel quel les calculs DFT
dans les évaluations (Palumbo et al, 2014), un des objectifs de la communauté
CALPHAD est d'aboutir a un formalisme comportant autant de sens physique que
possible et permettant de décrire les propriétés thermodynamiques des phases jusqu'a
0 K (Roslyakova et al., 2016). Ceci a été discuté lors des workshops de Ringberg de
1995 (Sundman et al, 1995) et de 2013 (Palumbo et al., 2014), et ces nouveaux
formalismes sont actuellement mis a 1'épreuve dans le développement de bases de

données dites de troisieme génération (Bigdeli, 2017).
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IV.1.1.3 Le cas des solutions
IV.1.1.3.1 Introduction au "Compound Energy Formalism"

La dépendance en composition des phases est traité par le formalisme dit de
"Compound Energy Formalism" ou CEF (Hillert, 2001), dont la flexibilité permet de

décrire une tres grande variété de phases.

L'énergie de Gibbs molaire d'une phase 6 quelconque, notée Gm®, est développée selon

le CEF par I'Equation IV.9.

GE ="GE + 9GS + ¢*G8 Equation IV.9

m

Afin de mieux illustrer chacun des termes de l'Equation IV.9, ceux-ci sontillustrés dans

le cas d'une phase 6 (A,B)2(C)1 dans des conditions arbitraires sur la Figure IV.1.

0 Fai — 0
2 Tt BT el )
NS T e T T
N e
4. ~ < ) — - Terme de référence| | 4
™ ~ e ~. ----Terme d'idéalité
_'3 ~ ~ RN S AL Terme d'excés
g RN = — -G ref +id
s 6 - ~oo ref + i 6
= ~ ~ ~ —G@G totale
Q
-8 - -8
-10 -10
'|2 T T T T '|2
0 0.1 0.2 0.3 04 0.5
AC Fraction molaire en B / %at B/C,

Figure IV.1 - Différentes contributions a I'énergie de Gibbs d'une solution 6 (A,B)1C.
Une température de 298 K a été sélectionnée. A cette température, 1'énergie de Gibbs
du end-member A1C: est de -2 kJ.mol! et celle du end-member B1C1 est de -10 k].mol-
1, Un parametre d'interaction régulier 9Las:c de -10 k].mol-! représente des interactions

attractives entre les deux éléments au sein de la structure a cette température.
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Afin d'appréhender le premier terme r¢fGm®, dit de référence, il est nécessaire d'aborder
la notion de end-members. Pour modéliser 1'énergie de Gibbs des phases, leurs
constituants sont rangés dans différents sous-réseaux thermodynamiques. Bien que
ces sous-réseaux soient souvent liés a la structure cristalline des phases, comme par
exemple pour les sites octaédriques et tétraédrique d'une structure cubique centrée,
ils peuvent également avoir un autre sens physique, comme pour séparer les anions
des cations dans un composé ionique. Afin d'avoir un domaine d'existence en
composition, il est nécessaire qu'au moins un sous-réseau soit occupé par au moins
deux constituants. Le domaine d'existence en composition de la phase est donc limité
par toutes les combinaisons de composés steechiométriques qu'il est possible d'obtenir
lorsqu'un seul constituant occupe chacun des sous-réseaux. Ces composés sont appelés
end-members de la solution en question. Le terme rfGm® représente la partie de
|'énergie de Gibbs de la solution définie suivant une loi des mélanges entre I'énergie de
Gibbs de ses end-members dont la modélisation a été décrite Section 1V.1.1.2. Pour
prendre un exemple simple illustré Figure IV.1, le domaine de solubilité de la phase 6
(A,B)1(C)1 est délimité par les composés steechiométriques A2C1 et B2C1, qui sont donc
les end-members de la phase 6. Il est important de préciser que ces composés ne sont
pas définis uniquement par leur stoechiométrie puisqu'ils doivent également avoir la
méme structure cristallographique que la solution qu'ils définissent, ce qui explique
pourquoi ils sont fréquemment métastables. Dans le cas particulier ou la solution 6 a
la composition Ao.5Bo.5C1, le terme de référence refGm® est égal a la moitié de 1'énergie de

Gibbs du composé A1C1 et a la moitié de celle du composé BiCi.

Le second terme i4Gm®, dit d'idéalité, représente l'entropie de configuration dans le cas
dit idéal d'un mélange sans interactions entre ses constituants. Ce terme agit toujours
en faveur du mélange et augmente linéairement avec la température, ce qui explique

pourquoi le mélange et la solubilité sont favorisés a haute température.

Enfin, le troisiéme terme ¢Gm® dit d'excés, permet de prendre en compte les

interactions attractives ou répulsives des constituants dans la phase.

Il convient de noter qu'un quatriéme terme qui ne sera pas discuté ici peut intervenir
lorsque 1'énergie de Gibbs comporte une contribution décrite par un modele physique

particulier comme une transition magnétique.

145



Chapitre IV - Méthodologie computationnelle

Dans le cas des phases a composition fixe, c’est-a-dire ou chacun des sous-réseaux ne
comporte qu'un seul constituant, le second et le troisieme terme n'ont plus lieu d'étre
et 1'énergie de Gibbs de la phase se résume a un terme de référence dont la

modélisation a été abordée Section IV.1.1.2.

Tout d'abord, les termes de 1'Equation IV.9 seront explicités dans le cas d'une solution
de substitution ne disposant que d'un seul sous-réseau occupé par plusieurs
constituants (cf. Section IV.1.1.1), ce modele étant typiquement utilisé pour décrire les
liquides métalliques. Ensuite, le cas plus complexe et plus général d'une phase
comportant deux sous-réseaux et deux constituants sur chacun d'entre eux sera traité.
Il convient de noter que le formalisme CEF peut étre adapté pour décrire de
nombreuses phases et phénomenes (Hillert, 2001; Lukas et al, 2007) qui sortent du
cadre de cette étude et ne seront donc pas explicités dans cette section. C'est par
exemple le cas du modeéle quasi-chimique modifié (Pelton et al., 2000, 2001; Chartrand
et al, 2001) abordé Section I.2.1 et développé pour prendre en compte les
phénomenes d'ordre a courte distance et les interactions fortes dans les liquides

ioniques.
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IV.1.1.3.2 Le cas d'une solution de substitution a un réseau unique

Dans un premier temps les termes de I'Equation IV.9 sont explicités pour une solution

a comportant deux constituants A et B en substitution sur le méme sous-réseau.

Le premier terme rfGm® de 1'Equation IV.9, dit de référence, est explicité par I'Equation
IV.10, ou xi représente la fraction molaire du constituant i et Gi%, appelé end-member
de la solution a (cf. SectionlV.1.1.3.1), correspond a I'énergie de Gibbs du constituant i

pur dans la phase o dont la modélisation a été discutée Section IV.1.1.2.
TfGE = 3 x;GF = x,G¥ + x5GZ Equation 1V.10

Le second terme 9Gm* de I'Equation IV.9, dit d'idéalité, correspond a 'entropie de

configuration alors explicitée par I'Equation IV.11.
MG = RT Y, x;Inx; = RT (x4lnx, + xglnxp) Equation IV.11

Le troisieme terme eXGm® de l'Equation IV.9, dit d'exces, est explicité Equation V.12, ou
Lap est appelé le parametre d'interaction binaire. Il peut étre nécessaire afin de décrire
les données expérimentales de facon satisfaisante que ces parametres eux-mémes
dépendent de la composition et il est alors recommandé (Hillert, 2001) de les exprimer
en utilisant une série de polyndomes dite de Redlich-Kister (Redlich et al., 1948) décrite
Equation IV.13. La raison derriére ce choix est que le terme d'excés binaire garde alors
la méme forme dans les systéemes d'ordre supérieurs et que seule son amplitude
diminue lorsque xi et xj diminuent (Lukas et al, 2007). OL; est le parametre le plus
simple pour prendre en compte des interactions dans une solution, et il est appelé le
parametre de solution réguliere, noté A. L'allure de la dépendance en composition des
parametres de différents ordres est présentée Figure IV.2, et seuls les parametres
d'ordre impair induisent de l'asymétrie avec la composition. Il est fortement
déconseillé d'utiliser des parametres d'ordre supérieur a 3, et si ceux-ci semblent
nécessaires pour reproduire les données expérimentales il est alors recommandé de
revoir le modele utilisé (Sundman, 2017). De maniére générale, il est toujours conseillé
de décrire les phases le plus simplement possible en utilisant le moins de parametres
possibles afin de limiter les risques d'obtenir des aberrations lors de l'extrapolation
des phases dans des systéemes d'ordre supérieur. Lorsqu'aucun parametre

d'interaction binaire n'est ajouté la solution est dite idéale. Dans le cas respectif de
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I'ajout de parametres d'ordre 0, 1 et 2, la solution est alors dite réguliere, sous-
réguliere et sous-sous-réguliere (Lukas et al., 2007).

“*G% = x4xpL, 5 Equation 1V.12

Li,j = Zv(xi - xj)v vLi,j Equation V.13

3
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Figure IV.2 - Dépendance en composition de la contribution a ¢xG des parametres
d'interactions binaires de différents ordres pour une solution (A, B) et une valeur

arbitraire de VLas = 10 k].mol-1

Enfin, ces parametres d'interaction peuvent également dépendre de la température
comme explicité Equation IV.14. Le terme Vai; est dit enthalpique et le terme vbii
entropique, cependant il est délicat de donner du sens physique a ces termes au-dela
du parametre de solution réguliere d'ordre 0. Il est possible d'ajouter plus de termes
dépendants de la température a 1'Equation IV.14 si une mesure de la capacité

thermique d'exces est disponible.

’Lij = "a;j + "b;;T Equation V.14
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Dans le cas d'une solution ternaire o (A, B, C), le troisiéme terme Gm® de I'Equation
IV.9 peut étre lui-méme séparé en un terme d'interaction binaire noté binexGn® et
composé de l'extrapolation des termes d'interactions des systemes binaires et d'un
terme d'interaction ternaire noté ternexGnp® et prenant en compte les interactions

lorsque les trois constituants sont présents dans le sous-réseau.

Tout d'abord, le terme d'interaction binaire de la solution ternaire a PinexGp® est défini
par la maniére dont sont extrapolés les termes d'interactions des trois systémes
binaires, soit en d'autres termes quelle composition est retenue au sein de chacun des
binaires. Plusieurs méthodes empiriques basées sur des constructions géométriques
ont été proposées et ont été passées en revues par Hillert (Hillert, 1980) et par
Chartrand (Chartrand et al., 2000). Quatre méthodes parmi les plus populaires sont

présentées Figure IV.3.

La méthode de Muggianu(cf. Figure 1V.3(a)) présente l'intérét lorsque les termes
d'interactions binaires sont exprimés par des polyndémes de Redlich-Kister (cf.
Equation 1V.13) de directement substituer les fractions molaires ternaires dans le
terme d'interaction binaire sans faire de changement puisque xa-xs est alors constant
le long de la ligne d'extrapolation. En d'autre terme, si xi et x; sont les fractions molaires
du binaire et xa et xs celles des mémes constituants dans le ternaire, puisque
xi=%2(1+xa-x8) et xj="%(1+x8-xa), alors xi-xj=xa-xs et les fractions ternaires peuvent
directement substituer les fractions binaires. La méthode de Muggianu est donc la
méthode d'extrapolation la plus employée étant donné cette simplicité dans la
substitution. Cependant, si les méthodes de Muggianu et Kohler donnent des résultats
similaires pour des solutions concentrées, la méthode de Kohler est préférable dans le
cas de solutions diluées (Chartrand et al., 2000). La raison derriere ceci est que si une
solution est faiblement concentrée en C, l'extrapolation de Kohler donnera dans le
binaire une concentration faible en C alors que celle de Muggianu donnera alors une
concentration bien plus conséquente en C et il suffit de tracer géométriquement les
extrapolations dans un cas dilué quelconque pour s'en convaincre. De plus, la méthode
de Kohler/Toop présentée sur la Figure V.3 (d) est asymétrique contrairement aux
trois autres méthodes proposées. L'utilisation d'une méthode asymétrique semble

alors avoir plus de sens physique lorsque le systeme ternaire étudié comporte deux
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éléments chimiquement similaires et un troisieme tres différent, comme pour les

systemes S-Fe-Cu ou Na-Au-Ag par exemple (Chartrand et al.,, 2000).

C

Xg/(XaHXg)=constant

Xa-Xg=constant

Va(l +x5-Xg); V2(| +xg-X,)

(XA/ (xa+xg)); (xg/(xxFx5))

S —— =%
Fraction molaire en B Fraction molaire en B

(a) Méthode de Muggianu (b) Méthode de Kohler

C C

xc/(xg+xc)=constant

(xa/(xg+X%c)); (xc/ (Xg+%c))

Xp=constant

(1 -xB);(W(XA):( 1-xp) \ ()i (1-%a)
A B A - B
Fraction molaire en B Fraction molaire en B
(c) Méthode de Colinet (d) Méthode de Kohler/Toop

Xp=constant

Figure IV.3 - Quatre méthodes géométriques pour estimer les propriétés du ternaire a

partir des binaires

Dans le cas le plus classique ou le terme d'interaction binaire de la solution ternaire o
(A,B,C) est extrapolé par la méthode de Muggianu, 1'expression du terme d'interaction
binaire est présentée Equation IV.15. en fonction des paramétres d'interactions
binaires Li;.

binexga — Y Y% xLij =xaxpLlap + XaXcLac + xpxcLpc Equation 1V.15
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Dans le cas ou l'introduction d'un terme d'interaction ternaire est nécessaire, son
expression est présentée Equation IV.16, ol le paramétre d'interaction ternaire Lijk
est exprimé selon les recommandations d'Hillert (Hillert, 1980) de I'Equation IV.17 a
I'Equation IV.20. L'intérét d'écrire le terme d'interaction ternaire de la sorte est que la
somme des fractions uj, uj et uk sera toujours égale a 1, méme dans des systemes d'ordre
supérieurs. Par conséquent, si les parameétres d'interaction ternaire iLi,j,k, iLi,jk et
kLi,j,k sont égaux, le terme d'interaction sera indépendant de la composition. Il est
important de noter que 1'extrapolation des termes binaires devrait étre suffisante a
produire une estimation raisonnable de la solution ternaire et le terme d'interaction
ternaire devrait donc étre relativement faible (Chartrand et al, 2000). Par conséquent,
avant d'ajouter un terme d'interaction ternaire il est conseillé (Lukas et al, 2007) de
vérifier la descriptions des systemes binaires si une différence conséquente avec les
données expérimentales ternaires est observée apres leur extrapolation dans le
ternaire. Le corollaire de cette considération est qu'une extrapolation des binaires vers
le ternaire n'induisant pas ou peu de correction par un parameétre d'interaction
ternaire est un signe témoignant de leur validité. Les parameétres d'interaction
ternaires peuvent également dépendre de la température au méme titre que présenté
pour les termes binaires Equation 1V.14. Enfin, bien qu'il soit possible d'inclure des
termes d'interactions quaternaires, ceux-ci ne seront pas discutés puisqu'il n'est
normalement pas nécessaire d'y avoir recourt et qu'il est conseillé de revoir les

descriptions d'ordre inférieur si ceux-ci semblent nécessaires.

TEXGE = Y 3 Y xixixi Liji = xaXpXcLape Equation V.16

Li,j,k =U; iLi'j’k + u]' jLi’j’k + Uy kLi‘j‘k Equation V.17

1-Xi—Xj—X

u; = x; + £ Equation 1V.18

1—xi—xj—xk

u = x; + Equation IV.19

l—xi—xj—x

Up = X + £ Equation 1V.20
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IV.1.1.3.3 Le cas d'un composé (A,B),(C,D).,

Dans un second temps le CEF est explicité pour une phase présentant deux sous-
réseaux et deux constituants sur chacun d'entre eux, soit le composé (A,B)n(C,D)m (cf.
Section 1V.1.1.1) appelé ¢. La fraction molaire du constituant «i» noté xi peut étre
décrite en fonction du taux d'occupation du constituant « i » dans le sous-réseau s noté
yi(s), de la stoechiométrie du sous-réseau « s » noté p(® et du taux d'occupation des
lacunes dans le sous-réseau « s » notée yva® selon I'Equation IV.21. Cette équation est
donc développée dans le cas général ou des lacunes peuvent étre incluses dans les

sous-réseaux.

T p©y

=—="_~i__ FEquation IV.21
Ssp®A-y5) a

Xi

Le premier terme rfGm® de 'Equation IV.9, dit de référence, est explicité par I'Equation
[V.22 ou ya(D) est le taux d'occupation du constituant A dans le premier sous-réseau et
Ga:s® est I'énergie de Gibbs du composé steechiométrique AnBm, end-member de la

solution ¢ et décrit suivant le modéle présenté Section [V.1.1.3.1.
1 2 1 2 1 2 1 2 2 .
G = vy Gl vy Gl + v v Gl + v vy G Equation 1V.22

Le second terme idGm® de 1'Equation 1V.9, dit d'idéalité, représente l'entropie de
configuration dans le cas d'un mélange sans interactions entre ses constituants et est

décrit par I'Equation IV.23.
idG,‘fL =RT (n(yﬁl) lnyf) + yél) lnylgl)) + m(yc(z)lnyc(z) + yé”lnyé”)) Equation V.23

Enfin, le troisiéme terme =Gm® de I'Equation IV.9, dit d'excés, permet de prendre en
compte les interactions des constituants. Ce terme est explicité par I'Equation V.24, ot
Leap.c est le parametre d'interaction binaire entre les constituants A et B dans le
premier sous-réseau lorsque le second est entierement occupé par le constituant C,
dont la dépendance en composition et en température est décrite Equation IV.13 et
Equation IV.14 et oli L9ag:cp est appelé le paramétre d'interaction réciproque, dont la
dépendance en température peut présenter la méme forme que pour les termes
binaires et dont la dépendance en composition est décrite par I'Equation IV.25. De
maniere générale l'utilisation d'un parametre d'interaction réciproque n'est pas

recommandée mais peut étre nécessaire pour prendre en compte des phénomenes
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d'ordre a courte distance (Sundman et al., 2015). Il est alors déconseillé de donner une
dépendance en composition a ce parametre afin de garder la description aussi simple

que possible.

o _ @ @ ()¢ )0 2,2 ( 1 1)
“Gm = Y4 Vg (yc Lypct+p LA,B:D)+yC Yp (yA Lycot s LB:C,D)+

1,12, 2);e

Ya Y V¢ Yp Lap.cp Equation 1V.24

1 1 2 2 - :
Lipcn = OLXB:C,D + (ylg )~ ytg )) Lipent (yc( - ng ) “Li p.c,p Equation V.25
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IV.1.2 Sélection des données et évaluation des parameétres, des

incertitudes et des poids

Une fois le modele choisi pour les phases (cf. Section IV.1.1), les parametres des
modeles, c’est-a-dire les variables définissant les différents termes de l'énergie de
Gibbs de la phase, sont optimisés de sorte a fitter au mieux les données sélectionnées
selon une méthode des moindres carrés. Cette optimisation est explicitée dans le cas
du logiciel Thermo-Calc (Andersson et al., 2002) Equation IV.26 ol oj est I'incertitude
attribuée a la donnée expérimentale aje*P et wj est un poids attribuable par I'évaluateur
dont le sens est subjectif et dont I'utilisation peut varier d'un utilisateur a l'autre. La
valeur ajmodel est calculée en utilisant les parametres de la modélisation vi que
|'optimisateur fait varier jusqu'a obtenir un minimum pour la somme des moindres
carrés F.

O'j J

agxp_amodel(vi) 2 B
F=Y; <%W-2> Equation IV.26

Avant de discuter du role donné dans cette étude a de chacun des termes de I'Equation
[V.26, il est précisé qu'en pratique il existe différentes philosophies concernant la
meéthodologie de I'optimisation. Certains évaluateurs font une sélection critique des
données, d'autres prennent toutes les données disponibles et attribuent un poids faible
ou bien une incertitude élevée a celles les moins fiables. De plus, il est parfois
recommandé lors de l'optimisation des parametres d'une phase de les optimiser tous
ensemble apres les avoir optimisés séparément afin de faire diminuer la somme des
moindres carrés. Enfin, la méme démarche peut étre suivie pour les parametres de
plusieurs phases différentes afin de fitter "au mieux" les données relatives aux
équilibres entre phases. La modélisation thermodynamique d'un systéme dépend donc
del'évaluateur au-dela méme de la sélection des modeles des phases. L'objectif de cette
section est donc de préciser les choix effectués dans cette étude qui ont été appliqués

de maniere aussi systématique que possible.

Tout d'abord, seules les données jugées les plus fiables suite a une analyse critique ont
été sélectionnées dans l'optimisation des parametres. Par conséquent, les poids et les

incertitudes ont été attribués sur d'autres criteres que celui de la fiabilité des données.
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Afin de mieux aborder ces choix, il convient d'illustrer l'influence du nombre de
données, des poids et des incertitudes. Cette illustration a été effectuée dans le cas de
'optimisation d'une capacité thermique constante avec la température totalement
fictive et est présentée Figure 1V.4. Tout d'abord, a poids et incertitudes égales, le
résultat de I'optimisation est directement corrélé au nombre de points expérimentaux
comme ceci est illustré Figure 1V.4(a). Ensuite, a poids égaux un jeu de donnée avec une
incertitude deux fois plus importante qu'un autre jeu doit comporter 22=4 fois plus de
points pour avoir la méme importance Figure 1V.4(b). Enfin, a incertitudes égales un
jeu de donnée avec un poids deux fois plus faible qu'un autre doit comporter 24=16 fois

plus de points pour avoir la méme importance Figure 1V.4(b).
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Figure IV.4 - Résultats de l'optimisation fictive d'une capacité thermique constante
avec la température. (a) Les points vides ont la méme incertitude et le méme poids que
les points pleins. (b) Les points vides ont une incertitude deux fois moins importante
et le méme poids que les points pleins. (c) Les points vides ont la méme incertitude et

un poids deux fois plus important que les points pleins.

L'optimisation donne donc plus d'importance aux données avec les incertitudes les

plus faibles. Par conséquent, des incertitudes expérimentales raisonnables ont été
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estimées pour chacun des jeux de données disponibles afin que 1'optimisation puisse
tendre vers le meilleur compromis de maniere rigoureuse, ces choix étant explicités

pour chacun des cas particuliers Chapitre 5.

Pour ce qui est des poids, leur valeur a par défaut été sélectionnée a 1, mais deux cas
de figure se sont présentés ou il a été jugé judicieux les faire varier. Le premier cas de
figure a été rencontré lorsque des mesures continues et discretes régissaient
'optimisation d'un méme jeu de parametres, comme c'est par exemple le cas lorsque
des mesures de capacité thermique et d'incréments enthalpiques sont disponibles (cf.
Section V.1.2.2). Le second cas de figure rencontré correspond a la situation ou
I'optimisation conduit a un résultat global présentant selon I'évaluateur des marges
d'améliorations. Les poids sont alors attribués afin de permettre plus ou moins de
flexibilité dans le fit de certaines mesures au profit de la cohérence d'ensemble. Les
motivations justifiant ces poids peuvent étre liées a la nature des données, ou bien a
une évaluation critique de la facon dont les incertitudes pourraient faire évoluer les

données.

Enfin, une optimisation globale de tous les parametres n'a pas été effectuée de maniere
automatique ni a la fin de la modélisation d'une phase donnée, ni entre toutes les
phases a la fin de I'optimisation du systeme. Il n'a pas semblé approprié de remettre en
question les parametres supportés par des données fiables et cohérentes dans le seul

but de diminuer la somme des moindres carrés dont I'intérét est jugé artificiel.
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IV.2 Calculs DFT

Cette section n'a pas pour ambition d'étre une revue exhaustive des bases physiques
sur lesquelles reposent la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) mais
d'apporter une compréhension superficielle mais suffisante pour appréhender la
différence entre les calculs menés dans cette étude sur les phases carbures avec ceux
de la littérature et les choix effectués. Des revues plus completes de la méthode, des
hypotheses sur lesquelles elle repose, ainsi que sur ses origines sont disponibles dans

la littérature (von Barth, 2004; Capelle, 2006; Becke, 2014).

Les calculs DFT conduits dans cette étude ont été réalisés par Alexander Pisch et Alain

Pasturel (SIMaP, Université Grenoble Alpes).

IV.2.1 Intérét des calculs DFT pour cette étude

Afin d'optimiser les parametres des modeles décrivant I'énergie de Gibbs d'une phase
dont la composition est fixe, la méthode CALPHAD s'appuie sur l'utilisation de données
relatives aux grandeurs thermodynamiques de la phase comme son enthalpie, son
entropie et sa capacité thermique (cf. Section 1V.1.1.2). Ces données de premier ordre
dans la modélisation sont souvent plus difficiles a obtenir expérimentalement que les
données relatives aux équilibres entre phases. De plus, il est important de souligner
que nombre de ces phases sont des composés métastables, appelés end-members, qu'il
est nécessaire de décrire afin de traiter le cas des solutions (cf. Section [V.1.1.3.1). I
peut alors étre difficile voire impossible d'accéder expérimentalement aux grandeurs
thermodynamiques de ces phases. Par conséquent, le calcul DFT est devenu une
méthode privilégiée afin d'évaluer ces données. En effet, ces calculs n'ont besoin en
données d'entrée que de la structure cristalline et des constituants d'une phase, et ils
permettent d'avoir acces a sa structure électronique et a ses grandeurs
thermodynamiques. D'une part, des calculs a 0 K ou les atomes sont immobiles autour
de leurs positions d'équilibre permettent d'avoir acces a I'énergie totale de la structure
et donc indirectement a lI'enthalpie de formation des phases. D'autre part, les calculs
de phonons prenant compte des vibrations des atomes dans la maille cristalline
permettent d'obtenir la capacité thermique et l'entropie de formation des phases. Dans
cette étude le recours aux calculs DFT a permis de combler certains manques afin de

décrire 1'énergie de Gibbs des phases du systéeme Al-C-Mg.
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Tout d'abord, les enthalpies standards de formation des phases Al4C3 et Al2MgC2 sont
des données de premiere importance pour la modélisation thermodynamique des
systémes Al-C et Al-C-Mg (cf. Section IV.1.1.2). Dans le cas de Al4Cs3, une dispersion
considérable des résultats expérimentaux rend la sélection de cette grandeur délicate
(cf. Section 11.4.2.1.1). Les calculs DFT peuvent alors servir de guide dans la sélection
des données. Dans le cas de Al2MgCz, I'enthalpie de formation de la phase n'a jamais été
déterminée expérimentalement. Une telle mesure n'est pas envisagée dans le cadre de
ce travail de par les difficultés a synthétiser, extraire et protéger de l'hydrolyse le
carbure ternaire ainsi que pour trouver un bain capable de dissoudre les trois éléments
le composant. De plus, comme le prouve la dispersion des résultats pour la phase Al4C3
(cf. Section 11.4.2.1.1), ces mesures sont délicates et peuvent étre sujettes a de fortes
incertitudes. Les calculs DFT peuvent alors permettre de calculer I'enthalpie de

formation du carbure ternaire.

Ensuite, puisque un des objectifs de cette étude est de modéliser la solubilité du
magnésium dans la phase Al4Cs, il est nécessaire d'évaluer I'enthalpie de formation des

end-members métastables de cette solution et le calcul DFT est de nouveau envisagé.

Ainsi, les enthalpies standards de formation des carbures stables et métastables du
systeme Al-C-Mg seraient sélectionnées et obtenues de maniere cohérente avant de

procéder a la modélisation thermodynamique du ternaire.

Enfin, puisque des mesures de capacité thermique a basse température ne sont pas
envisagées dans cette étude, des calculs de phonons peuvent permettre d'avoir acces a
'entropie standard de formation des carbures stables du systeme afin de déterminer
pour la premiere fois cette grandeur dans le cas de la phase AlzMgC2 et de confronter

les résultats issus de la littérature dans le cas de la phase Al4Cs (cf. Section 11.4.2.2).
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IV.2.2 Bases théoriques

En mécanique quantique, toutes les informations relatives a 1'état fondamental d'un
systéme sont contenues dans sa fonction d'onde. Ainsi, la détermination analytique de
la structure électronique d'un systéme constitué de multiples électrons passe par la
résolution de I'Equation 1V.27 dite de Schrédinger, H étant I'opérateur hamiltonien, ¥

la fonction d'onde et E I'énergie totale du systeme.
AY = E¥ Equation IV.27

Cependant, la fonction d'onde W dispose d'autant de degrés de liberté que le nombre
d'électrons composants le systeme (von Barth, 2004). En effet, les interactions entre
les particules font qu'elles sont corrélées et qu'elles ne peuvent pas étre décrites
indépendamment les unes des autres. Ainsi, bien que des méthodes de résolutions de
I'équation de Schrodinger existent, comme la méthode dite de Hartree-Fock, ces
derniéres demandent une force de calcul considérable et sont difficilement applicables

a des systemes complexes réels (von Barth, 2004; Capelle, 2006).

Les bases de la DFT reposent sur la théorie de Hohenberg et Kohn (Hohenberg et al.,
1964) selon laquelle la connaissance de la densité électronique du systeme a 1'état
fondamental implique celle de la fonction d'onde, et suffit a déterminer de maniere
complete et exacte la structure électronique d'un systeme. En d'autres termes, la
fonction d'onde pouvant étre calculée a partir de la densité électronique, les deux
fonctions contiennent les mémes informations. Par conséquent, I'approche de la DFT
consiste a exprimer l'énergie du systéme comme une fonctionnelle de la densité
électronique, c’est-a-dire comme une application mathématique qui admet pour
variable une fonction, et non pas un nombre. L'état fondamental du systeme peut alors
étre déterminé en minimisantl'énergie en se servant de la densité électronique comme
variable, sans avoir a résoudre la fonction d'onde considérablement plus complexe

étant donné sa dépendance avec le nombre d'électrons du systéme.
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Dans les approximations de Born - Oppenheimer permettant de découpler le
mouvement des électrons par rapport a celui des noyaux de par la différence entre
leurs masses, I'énergie électronique peut étre exprimée comme une fonctionnelle de la
densité électronique selon 1' Equation IV.28, ot T[p(r)] représente 1'énergie cinétique
des électrons, V,,[p(r)] I'énergie d'attraction entre le noyau et les électrons, J[p(r)]
I'énergie de répulsion entre électrons et Q[p(r)] l'énergie d'interaction entres

électrons.

Elp(M)] = Tlp(M] + Venlp (] +J[p ()] + Q[p(r)] Equation V.28

Le second et le troisiéme terme de 1' Equation 1V.28 sont connus et peuvent étre
calculés selon des équations décrites ailleurs (Mardirossian et al., 2017). L'objectif de
la DFT repose donc sur la détermination de |'énergie cinétique du systeme ainsi que de
I'énergie d'interaction entres électrons, soit les premier et dernier termes de I'
Equation IV.28. Bien que cet objectif soit loin d'étre trivial, Kohn et Sham (Kohn et al,
1965) ont dessiné les bases permettant de résoudre ce probleme en considérant que
I'énergie cinétique du systéme peut étre approximée par celle d'un systeme fictif
d'électrons n'interagissant pas entre eux et présentant la méme densité électronique
que la fonction d'onde réelle. La différence entre 1'énergie cinétique d'un systéme sans
interactions et la réalité est combinée avecl'énergie d'interaction entres électrons dans
un terme dit d'échange et de corrélation, lui-méme étant également une fonctionnelle

de la densité électronique.

Dans les 30 derniéres années, des centaines de fonctionnelles de la densité
électronique ont été développées afin de traiter de ce probleme (Mardirossian et al,,
2017). 11 est possible de hiérarchiser ces fonctionnelles en plusieurs niveaux

correspondant a des modeles de plus en plus sophistiqués et précis.

L'approximation la plus simple, dite LDA pour "Local-Density Approximation" ne
considere que la densité électronique locale et est exacte dans le cas d'un gaz
électronique homogene et précise pour des densités variant peu dans l'espace (von
Barth, 2004). Cependant, cette approximation a eu beaucoup de succes et
d'étonnamment bons résultats méme lorsqu'appliquée a des systemes complexes, de
par le fait que la tendance a sous-estimer 1'énergie de corrélation est compensée par

celle a surestimer I'énergie dite d'échange, les deux erreurs se neutralisant de facon
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systématique (Capelle, 2006). Les fonctionnelles basées sur cette approximation ont
tendance a surestimer la force des liaisons (Sun, Remsing, et al., 2015) et a sous-estimer

leur longueur (Mardirossian et al., 2017).

Une amélioration de cette approximation consiste a permettre a 1'énergie d'étre une
fonctionnelle de la densité électronique locale ainsi que de son gradient afin de prendre
en compte les variations de la densité électronique dans I'espace et est connue sous le
nom de GGA, "Generalized-Gradient Approximation”. De maniere générale, cette
approximation conduit a des résultats fiables pour tous les types de liaisons chimiques
(covalente, ionique, métallique et hydrogene), cependant elles sont limitées dans la

description des interactions de van der Waals (Capelle, 2006).

Une avancée supplémentaire consiste a introduire le Laplacien de la densité
électronique ou de I'énergie cinétique pour conduire aux approximations dites meta-
GGA, ceci pouvant notamment permettre de traiter des interactions faibles comme

celles de van der Waals avec la fonctionnelle SCAN (Sun, Remsing, et al., 2015).

Enfin, il est possible d'améliorer davantage les descriptions des liaisons chimiques en
combinant les approximations GGA ou meta-GGA avec des fonctions d'échanges non
localisées de type Hatree-Fock au prix d'un temps de calcul considérablement
prolongé, les fonctionnelles hybrides nécessitant entre 10 et 100 fois plus de temps de

calcul que les fonctionnelles standards (Sun, Remsing, et al., 2015).

Il est intéressant de noter que le fait d'utiliser des approximations plus sophistiquées
ne conduit pas nécessairement a de meilleurs résultats. Par exemple, il faut prendre
des précautions lors de I'utilisation de fonctionnelles meta-GGA lorsque I'on traite d'un

systéme au sein duquel les interactions sont faibles (Mardirossian et al.,, 2017).

En pratique, les calculs et la minimisation de l'énergie afin d'accéder a l'état
fondamental du systeme est réalisée de maniere itérative (Crivello, 2017). Une
connaissance de la structure cristallographique ainsi que de la position des atomes
permet d'accéder a une fonction d'onde initiale. Celle-ci est utilisée pour calculer
I'opérateur hamiltonien et résoudre 1'équation de Schrodinger, les valeurs propres
obtenues conduisant a une nouvelle densité électronique utilisée a nouveau dans la
boucle de calcul. Le calcul s'arréte lorsque la différence de potentiel atteint un seuil de

convergence donné.
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De plus, dans un cristal parfait et a 0 K, les atomes sont positionnés de maniere
réguliere et périodique, par conséquent les potentiels engendrés par les électrons le
sont également. Selon le théoréme de Bloch, si le potentiel est périodique la fonction
d'onde, et donc la densité électronique, ont la méme périodicité (Al Alam, 2009). Cette
périodicité est mathématiquement prise en compte par une série de Fourrier d'ondes
planes. Cependant, considérer les interactions d'un nombre infini d'électrons revient a
exprimer la densité électronique en termes d'un nombre infini de vecteurs d'onde. Par
conséquent, les potentiels empiriques utilisés dans les calculs sont quasi-périodiques,
c’est-a-dire que les vecteurs d'ondes sont échantillonnés et que les ondes planes
possédant une énergie cinétique allant au-dela d'une énergie dite de cut-off sont
exclues du calcul. Ceci se justifie par le fait que les ondes planes possédant une énergie
cinétique faible jouent un role plus important que celles ayant une grande énergie
cinétique (Al Alam, 2009). En d'autres termes, pour un atome donné on ne considere
pas son interaction avec I'ensemble des atomes de la simulation mais seulement avec
ses proches voisins dans la limite d'un certain rayon (Trinite-Quequet, 2006). Ce rayon
de coupure induit une erreur dans le calcul de I'énergie cinétique du systeme, sa
sélection dépendant des systemes étudiés en pratique. Afin de s'assurer que le rayon
de coupure soit assez grand pour donner des résultats fiables, il est possible de répéter
les calculs en augmentant le rayon de coupure afin de s'assurer d'avoir obtenue une

convergence (Hasnip, 2009).

En résumé, toutes les difficultés inhérentes a la résolution analytique de la structure
électronique d'un systeme sont dans le cadre des calculs DFT reportés a la
détermination d'une approximation de I'énergie d'échange et de corrélation
raisonnable. De plus, la fiabilité des résultats dépend de la sélection de parametres
comme le rayon de coupure ou le seuil de convergence de la résolution, ces derniers
devant étre choisi de maniere raisonnable étant donné qu'ils sont directement liés au
temps de calcul. En effet, si la théorie sur laquelle repose la DFT est exacte, les erreurs

reposent dans les approximations faites pour pouvoir réaliser les calculs (Becke,

2014).
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En plus de la structure électronique des phases, les calculs DFT permettent d'avoir
acces a l'énergie et aux contraintes du systeme ainsi qu'a la force s'appliquant sur
chacun des atomes le constituant. Si la structure d'équilibre est obtenue en minimisant
cette énergie et ces contraintes, il est également possible de calculer les forces
associées au déplacement des atomes de leur position d'équilibre sous la forme d'un
spectre de phonons (Togo et al., 2015). Ces calculs de phonon peuvent étre réalisés
avec des codes de calcul, comme le code Phonopy (Togo et al., 2015), qui traitent des
contraintes obtenues par le calcul DFT. Le calcul de phonon est réalisé dans
I'approximation harmonique (HA) lorsque les perturbations considérées sont
harmoniques et que le volume de la structure est constant. De tels calculs conduisent a
la capacité thermique de la phase a volume constant. Le spectre de phonon varie de
fagcon anharmonique avec le volume, et il est également possible d'étudier cette
dépendance en faisant varier le volume de la structure en calculant le spectre dans
I'approximation harmonique pour chaque volume étudié. Les calculs sont alors réalisés
dans I'approximation dite quasi-harmonique (QHA) et ils donnent acces a la capacité
thermique de la phase a pression constante. Les capacités thermiques obtenues par des
calculs de phonon reposant sur la méthode DFT peuvent donner des résultats tres
satisfaisants comme démontré pour la phase AlsC3 dans cette étude (cf. Section
V.1.1.1.3). Néanmoins, les contributions anharmoniques qui peuvent se manifester
lorsque la température augmente ne sont pas prises en compte par le calcul de phonons

comme ceci est observé pour la phase Al4C3 (cf. Section V.1.1.1.3).
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IV.2.3 Choix de la fonctionnelle et corrections des calculs

Les enthalpies de formation des phases Al4Cs (cf. Section 11.4.2.1.2) et T2-Al.MgC2 (cf.
Section I1.5.1) ont été calculées par la DFT dans le cadre de l'initiative Materials Project
(Jain et al.,, 2013). Cependant, la fonctionnelle GGA utilisée de maniére systématique
dans cette base de données ne semble pas étre adaptée aux carbures dont la structure
est composée de couches liées entre elles par des interactions faibles. Cette
organisation en couches des carbures stables du systéme Al-C-Mg est illustrée Figure

[V.5 dans le cas de la structure de Al4Cs et Figure IV.6 dans le cas de celle de T2-Al2MgCa.
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Figure IV.5 - La structure de la phase Al4Cs selon (Stackelberg et al., 1935b)
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Figure IV.6 - La structure de la phase T2-Al2MgCz (cf. Section V.2.1.1.3)
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Tout d'abord, des résultats expérimentaux issus de la littérature concernant la
structure cristallographique du graphite (Nelson et al, 1945; Baskin et al, 1955;
Trucano et al, 1975; Howe et al., 2003) sont comparés a des prédictions issues des
calculs DFT (Pisch et al., TBP; Persson, 2014b) dans la Table IV.1. Les valeurs obtenues
par le calcul DFT en utilisant la fonctionnelle GGA ne sont pas en bon accord avec les
valeurs expérimentales, notamment pour le parametre de maille c, ce qui aboutit a un

volume de maille sur-estimé.

Table IV.1 - Parametres de maille du graphite

Réf. Méthode Temp /K a[A] c[A] VA3
Nel45 285 2.4612 6.7079 35.189
Bas55 4.2 2.4579 6.6720 34.907
Bas55 Expérimental 297 2.4589 6.7076 35.122
Tru75 293 2.464(2) 6.711(4) 35.294
How03 298 2.4617(2) 6.7106(4) 35.219
Per14 DFT - GGA 0 2.468 8.685 45.803
PisTBP | DFT - SCAN + vdW 0 2.450 6.670 34.673

Ensuite, des considérations similaires sont valables dans le cas de l'énergie de la
transformation du graphite en diamant (Pisch et al.,, TBP; Rossini et al., 1938; Hultgren
etal, 1973; Kleppa et al., 1978; Jain et al., 2013), comme observé Table IV.2. L'énergie
de la réaction calculée par la fonctionnelle GGA est basée sur les données relatives au
graphite (Persson, 2014b) et au diamant (Persson, 2014c) de la base de données
Materials Project (Jain et al.,, 2013). Cette derniére est nettement plus positive que la

valeur expérimentale communément acceptée.
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Table IV.2 - Enthalpie de la réaction de transformation du graphite en diamant

Réf. Méthode Temp / K ArH / k].mol-1
Ros38 298 1.899+0.124
Ros38 0 2.418+0.124

Expérimental
Hul73 298 1.895
Kle78 298 1.784+0.920
Jail3 DFT - GGA 0 12.9
0 7.3
PisTBP DFT - SCAN + vdW
298 6.8

Par conséquent, la fonctionnelle GGA n'est pas adaptée pour travailler avec le graphite.
Bien que la nature des liaisons faibles entre les couches formant la structure du
graphite soit encore débattue (Rozptoch et al., 2007), il est possible d'avancer que la
fonctionnelle GGA peine a les prendre en compte étant donné que c'est le cas pour les
liaisons de van der Waals (Capelle, 2006). Il n'est pas aberrant de généraliser cette
hypothése aux carbures présentant une structure composée de couches liées entre
elles par des interactions faibles. En effet, I'enthalpie de formation de la phase Al4C3 de
-9.6 k] /mole d'atomes calculée en utilisant la fonctionnelle GGA était, comme pour celle
de la transformation du graphite en diamant, considérablement plus positive que
n'importe laquelle des valeurs expérimentales dont la moyenne est de -28.6 kJ/mole

d'atomes (cf. Section 11.4.2.1.1).

L'utilisation de la fonctionnelle méta-GGA SCAN (Sun, Ruzsinszky, et al., 2015) conduit
al'obtention de meilleurs résultats que les fonctionnelles GGA standard pour toutes les
natures de liaisons, incluant notamment celles de van der Waals, et ceci pour des temps

de calculs équivalents (Sun, Remsing, et al., 2015).

Cependant, si la structure du graphite prédite avec la fonctionnelle SCAN dans le cadre
de cette étude (Pisch et al., TBP) est en tres bon accord avec les valeurs expérimentales
(Nelson et al., 1945; Baskin et al., 1955; Trucano et al.,, 1975; Howe et al., 2003) (cf.
Table IV.1), I'enthalpie de la transformation du graphite en diamant calculée (Pisch et
al, TBP) reste trop positive par rapport aux valeurs expérimentales (Rossini et al.,
1938; Hultgren et al., 1973; Kleppa et al, 1978) bien que plus satisfaisante qu'en
utilisant une fonctionnelle GGA (Jain et al, 2013) (cf. Table IV.2). Une explication
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provient du fait que les phases considérées dans les calculs présentent une structure
parfaite, exempte de défauts et d'impuretés. Si ce cas idéal semble réaliste pour le
diamant, la structure réelle du graphite comporte des impuretés (Ghosh et al.,, 2017) et
des défauts (Hedley et al.,, 1961). Cette différence se répercute sur le calcul des énergies
de réactions faisant intervenir cette phase, comme pour le cas de la transformation du
graphite en diamant. Si I'on considere que 1'utilisation de la fonctionnelle SCAN, en
prenant en compte les forces de van der Waals, conduit a des résultats fiables, il est
alors possible d'estimer la différence entre l'idéalité et la réalité. La différence pour la
transformation du graphite en diamant entre la valeur expérimentale (1.784+0.920
k].mol-1) de Kleppa et al. (Kleppa et al., 1978) et celle calculée (6.8 k].mol-1) aboutit a la
valeur de -4.9 k]J/mole. Cette différence est imputée aux défauts présents dans le
graphite dans le cas réel non pris en compte dans le cas idéal du calcul et est retenue
pour corriger les réactions faisant intervenir le graphite. Par exemple, la formation de
Al4Cs faisant intervenir 3 mole de carbone, une correction de -14.6 k] /mole de Al4Cs,

soit de -2.1 k] /mole d'atomes est ajoutée au résultat des calculs DFT.

Enfin, une correction de 1'énergie de vibration au point zéro, dite de "Zero Point
Energy" ou ZPE, est appliquée aux résultats obtenus par DFT. En effet, dans les calculs
les nucléons sont considérés comme étant statiques a 0K, cependant en réalité ils sont
en mouvement de maniere cohérente entrainant alors collectivement une vibration
dans le réseau (Girod et al., 1979). La correction dite de Zero-Point Energy représente
doncla différence d'énergie entre I'état vibrationnel fondamental et le niveau d'énergie
le plus faible dans les approximations de Born-Oppenheimer (Irikura, 2007). Il
convient de noter que bien qu'il soit possible de coupler les corrections ZPE a des
mesures spectroscopiques, celles-ci sont basées sur des modeles théoriques
d'oscillateurs contrairement a la correction relative aux défauts présents dans la

structure du graphite basée sur des considérations physiques.

Il est important de noter que la pertinence de I'utilisation de la fonctionnelle SCAN
couplée a ces corrections pour déterminer l'enthalpie de formation des carbures
métalliques est démontrée pour d'autres composés, a savoir SiC, CaC2, MgCz et Mg2Cs

(Pisch et al., TBPD).
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1V.2.4 Détails des calculs

Les états fondamentaux des phases étudiées par le calcul DFT ont été calculés avec le

programme VASP (Kresse et al., 1996, 1999) dans sa version la plus récente (5.4.4).

La fonctionnelle meta-GGA SCAN (Strongly Conditioned and Appropriately Normed)
(Sun, Ruzsinszky, et al., 2015) a été utilisée dans les calculs. De plus, les forces de van
der Waals ont été ajoutées dans les calculs afin de prendre en compte les phénomeénes
d'ordre a longue distance entre les différentes couches des carbures étudiés. Ces
interactions ont été calculées selon les codes de Klimes et al. (KlimeS et al., 2010, 2011)
implémentés dans le programme VASP. Les états de valence utilisés dans les calculs
sont les orbitales 3s et 3p pour I'aluminium, les orbitales 2p et 2s pour le carbone, et
les orbitales 3s pour le magnésium. Le rayon de coupure (cut-off energy) définissant la
base d'ondes planes a été sélectionné a 800 eV. Cette valeur est jugée suffisante puisque
des résultats similaires ont été obtenus avec un rayon de coupure de 700 eV. Une grille
de points k centrée sur le point gamma a été générée automatiquement dans la partie
irréductible de la zone de Brillouin en utilisant le code Monkhorst-Pack (Monkhorst et
al, 1976). Les parametres de maille ainsi que les positions atomiques de tous les
composés ont été complétement relaxés. La méthode dite de tétraedre linéaire avec les
corrections de Blochl (Blochl et al., 1994) a été utilisée pour calculer les densités d'états
électroniques (DOS) du graphite, du diamant, de Al4C3 et de Al2MgCa. Pour Al-fcc, la
méthode de Methfessel-Paxton du 2¢me ordre a été utilisée pour les calculs de
relaxation. Toutes les relaxations ont été menées avec un critére de convergence de

10-8 eV. A1 pour I'énergie totale.

Les propriétés a température finie comme I'énergie de vibration au point zéro (ZPE)
ou bien les capacités thermiques a volume / pression constante ont été approximées
selon la théorie de la dynamique des structures. Les spectres de phonon de tous les
composés ont été calculés avec une méthode des phonons gelés (frozen phonon) avec
une supercellule en utilisant le code phonopy (Togo et al., 2015) couplé au programme
VASP. Les supercellules générées pour les différents composés sont de 5x5x2 pour le
graphite, 3x3x3 pour le diamant et l'aluminium-fcc, 3x3x2 pour le magnésium et
Al2MgC2 et 2x2x1 pour Al4Cs. Le choix de la taille des supercellules pour les différents
composés a été effectué pour que plus de 60 atomes soient contenus dans la maille, et

pour que les parameétres de maille soient supérieurs a 6 A. Le critére de convergence
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pour les forces d'Hellman-Feynman a été réglé a 10-6 eV. A1 afin d'éviter la présence
de contraintes résiduelles dans le réseau cristallin.

L'énergie totale de formation de Al4C3 et de Al2MgC2 a 0 K en kJ/mol est obtenue en
soustrayant la somme pondérée des éléments a l'énergie de |'état fondamental calculée

des carbures selon I'Equation 1V.29 et I'Equation IV.30.
AH(Al4C3) = E(AlsC3) - (4 E(Al-fcc) + 3 E(C-graphite)) Equation IV.29

AH(AI2MgCz) = E(AlzMgC2) - (2 E(Al-fcc) + E(Mg-hcp) + 2 E(C-graphite)) Equation
V.30

Cette enthalpie de formation est ensuite corrigée avec la valeur calculée de I'énergie de
vibration au point zéro selon I'Equation V.31 et 'Equation V.32, 1'énergie de vibration

au point zero étant elle-méme calculée selon 1'Equation IV.33 et I'Equation IV.34.
AHcor(AlsC3) = AH(Al4C3) + AZPE(Al4C3) Equation IV.31

AHeor(Alz2MgC2) = AH(AlzMgCz) + AZPE(Al:MgCz) Equation 1V.32

AZPE(Al4C3) = ZPE(Al4C3) - (4 ZPE(Al-fcc) + 3 ZPE(C-graphite)) Equation IV.33

AZPE(Al2MgC2) = ZPE(Al2MgC2)- (2 ZPE(Al-fcc) + ZPE(Mg-hcp) + 2 ZPE(C-graphite))
Equation IV.34

La capacité thermique a volume constant est calculée de 1'énergie libre d'Helmholtz F
calculée dans les approximations harmoniques (HA) en utilisant la densité d'état des

phonons en fonction de la fréquence q de la bande s selon I'Equation IV.35.

F(V,,T) = %Zq’s hw(q,s) + kgT XgsIn [1 —exp (_h;:T(‘TZS))] Equation IV.35

L'entropie et la capacité thermique a volume constant sont déterminées selon
I'Equation IV.36.

S=— (Z_;)V Cp=—T (g)v Equation 1V.36

En répétant les calculs dans les approximations harmoniques (HA) a différents
volumes afin d'obtenir une valeur minimale de F(V,T), la capacité thermique a pression
constante dans les approximations quasi-harmoniques (QHA) peut étre calculée selon

I'Equation 1V.37 avec G(T,P) = minv[E(V)+F(V;T)+PV].
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2 7
Cp=-T (%) avec Equation V.37

L'enthalpie standard de formation a 298 K du carbure Al4Cs est calculée a partir de celle
a 0 K en utilisant les valeurs calculées de Cp afin de déterminer les incréments
enthalpiques de 0 a 298 K combinés avec les incréments enthalpiques issus des tables
JANAF (Chase et al., 1998) pour Al-fcc et C-graphite. La méme logique s'applique pour
Al2MgCa.
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Chapitre V Résultats et discussion

V.l Le systéeme binaire Al-C

V.l.l Résultats expérimentaux

V.l.1.1 Données relatives a la phase Al,C;
V.l1.1.1.1 Structure cristallographique issue des calculs DFT

Les parameétres de maille et les positions atomiques de la phase Al4+C3 déterminés par
diffraction des rayons-X sur monocristal (Jeffrey et al., 1966; Gesing et al., 1995) sont
comparés a ceux issus des calculs DFT menés lors de l'initiative MaterialsProject
(Persson, 2014a) ainsi que lors de cette étude (Pisch et al., TBP) Table V.1 et Table V.2.
L'accord entre les résultats expérimentaux et ceux issus du calcul DFT réalisés dans le
cadre de cette étude est satisfaisant. Le parametre c calculé en utilisant la fonctionnelle
GGA (Persson, 2014a) est légérement trop élevé similairement aux précédentes
comparaison entre calculs DFT avec la fonctionnelle GGA et mesures expérimentales

dans le cas de la structure du graphite (cf. Section 1V.2.3).

Table V.1 - Comparaison des parametres de maille de Al4C3 (groupe d'espace R-3m)

exprimés dans le systeme hexagonal expérimentaux et calculés

Réf. Méthode Temp /K al[A] c[A] V[A%]

Jef66 298 3.30 24.89 234.74
Expérimental

Ges95 298 3.3355(1) 24.967(3) 240.56

Per14 DFT - GGA 0 3.354 25.117 244.69

PisTBP | DFT - SCAN + vdW 0 3.3256 24.844 237.95

Table V.2 - Comparaison des positions atomiques de Al4+C3 (groupe d'espace R-3m)

exprimées dans le systéeme hexagonal expérimentales et calculés

R&f Méthode All / 6¢ Al2/6c Cl/3a  C2/6c
Jef66 ] 000.296 000.129 000 000.217
Xp.
Ges95 000.29422(6) 000.12967(7) 000 00 0.2168(2)
Per14 DFT - GGA 00029349  000.12990 000  000.21674
PisTBP | DFT-SCAN+vdw  000.29352  000.13016 000  000.21672
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V.1.1.1.2 Densité d'états vibrationnels et largueur de bande interdite

La densité d'états vibrationnels de Al4+C3 obtenue par le calcul DFT avec la fonctionnelle
SCAN est présentée Figure V.1. AlsC3 est un semi-conducteur a gap indirect, et une
valeur de 1.66 eV a été calculée pour la bande interdite. Cette valeur est plus positive
que celle de 1.32 eV obtenue avec la fonctionnelle GGA (Persson, 2014a). Aucune
mesure expérimentale du gap de Al4Cs n'est disponible a titre de comparaison. Il est
important de noter que les calculs DFT dans des approximations semi-locales ont

tendance a sous-estimer les valeurs de gap.

—Al4C3

e n

Phonon DOS / Etats. THz"'
w

30

Fréquence /THz

Figure V.1 - Densité d'états vibrationnels calculée pour une maille élémentaire de Al4C3

Le gap indirect de calculé a 1.66 eV de la phase AlsC3 permet d'envisager des
applications potentielles en électronique encore inexplorées. De plus, la concentration
de Mg d'environ 5%m (4.2%at) en solution solide dans la phase Al4«C3 mesurée par
Viala et al. (Viala et al., 2000) a 1000 K (727°C) correspond a une concentration de
2.11x1021 atomes.cm3 dans la structure du carbure et laisse entrevoir la possibilité
d'un dopage de type P de Al4Cs. 1l est précisé que la structure mesurée par Stackelberg
et al. (Stackelberg et al, 1935b) a été utilisée pour ce calcul. Enfin, la structure
hexagonale de Al4Cs3 laisse envisager une potentielle compatibilité du carbure avec le
polytype hexagonal dit 4H de la phase SiC dans |'optique de former des hétérojonctions

par croissance hétéroépitaxiale de Al4C3 sur des substrats de 4H-SiC.
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V.1.1.1.3 Capacité thermique et entropie standard de formation

Les mesures expérimentales et issues des calculs DFT menées dans cette étude sont

présentées en regard des résultats de la littérature (Furukawa et al., 1965) Figure V.2.

200

‘ o Furé5 + DSC ----Cv (harmonique) ——Cp (quasi-harmonique) ‘

180 -

160 -

140 -

Cp / J.mol'.K"!

250 300 350 400 450

0 - ""f‘ T T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
Température /| K

Figure V.2 - Capacité thermique de la phase Al4C3 déterminée expérimentalement et

par le calcul DFT dans cette étude comparée aux résultats de la littérature

L'accord entre les mesures basses températures de Furukawa et al. (Furukawa et al,
1965) et les calculs DFT dans I'approximation quasi-harmonique est excellent. En effet,
'entropie standard de formation de Al4+Cs directement corrélée a la capacité thermique
suivant 1'Equation V.1 est de 89.1 J.K-L.mol! ! selon le jeu de donnée de Saba et

Furukawa (Saba et al,, 1962) et de 88.9 ].K-1.mol-! selon les calcul DFT.

[27%15 % g7 Equation V.1

ArSa9815 = 0 T

1 Lorsque la nature des moles n'est pas précisée il convient de se référer a une mole du
composé dont il est question, soit dans ce cas une mole de la phase Al4Cs. Dans le cas
ou les grandeurs sont exprimées en mole d'atomes, ce qui correspondrait dans ce cas

a une mole de la stoechiométrie Als4/7C3,7, ceci est alors explicité.
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L'accord entre les données expérimentales de Furukawa et al. (Furukawa et al,, 1965)
et celles mesurées par DSC dans cette étude est également tres bon, bien qu'une
certaine dispersion des tous premiers points mesurés dans cette étude soit observée.
Enfin, si I'accord entre les mesures par DSC et les calculs DFT est tres satisfaisant
jusqu'a 500 K, a plus hautes températures les contributions anharmoniques
deviennent plus importantes et un écart se creuse lentement entre les valeurs

mesurées et calculées. Cet écart atteint 1% a 550 K (277°C) et 2% a 800 K (527°C).
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V.l.1.1.4 Enthalpie standard de formation

Les calculs réalisés avec la fonctionnelle SCAN de I'énergie a 1'état fondamental et de la
correction ZPE de Al4C3 et ses composants sont présentés Table V.3. Les incréments
enthalpiques de 0 a 298 K de ces phases et I'enthalpie standard de formation de Al4C3
figurent également sur la Table V.3. Les incréments enthalpiques de I'aluminium et du
graphite proviennent des tables JANAF (Chase et al., 1998). Le détail des calculs pour

aboutir a I'enthalpie standard de formation du carbure a été présenté Section IV.2.4.

Table V.3 - Energie a 1'état fondamental et correction ZPE calculées pour Al4Cs et ses
composants, incréments enthalpiques calculés et issus de la littérature et enthalpie

standard de formation de Al4C3

Phase E(0K) ZPE(0K) H(298K) - H(0K) AfH(298K)
/ kJ.mol-1 / KJ.mol-1 / KJ.mol-1 (réf.) / kJ.mol-!
Al-fce -742.9 3.5 4.539 (Cha98)
C-graphite -969.8 16.8 1.051 (Cha98)
AlsCs -6040.2 60.1 16.1 (PisTBP) -168.9

Une correction supplémentaire liée aux imperfections de la structure du graphite de
-4.9 kJ/mole de graphite doit étre appliquée a la valeur obtenue de -168.9 kJ/mole de
AlsC3 comme détaillé Section 1V.2.3. La valeur corrigée pour l'enthalpie standard de

formation de Al4Cs est alors de -183.6 kJ/mole de AlsC3 soit -26.2 k] /mole d'atomes.

Cette valeur est comparée aux résultats issus de la littérature et discutés Section 11.4.2.1
(Satoh, 1937; Roth, 1942; Meschi et al., 1959; King et al.,, 1964; Mah, 1964; Thoburn,
1964; Plante et al., 1966; Potter et al., 1966; Blachnik et al., 1970; Rinehart et al., 1980;
Meschel et al., 1995; Persson, 2014a) sur la Figure V.3. Un bon accord est obtenu avec
lavaleur de Rinehart et al. (Rinehart et al., 1980) ainsi qu'avec celle de Roth et al. (Roth,
1942). Le fait que les valeurs issues de mesures de pression d'équilibre soient plus
négatives que la valeur obtenue peut étre expliqué par la formation d'une couche de
graphite a la surface des échantillons au cours des mesures qui conduirait a une sous-
évaluation des pressions comme souligné par Rinehart et al. (Rinehart et al., 1980) et
discuté Section I1.4.2.1. L'utilisation de données annexes et une mauvaise connaissance

des produits et des réactifs ainsi que des rendements des réactions peut expliquer la
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dispersion des résultats (cf. Section I1.4.2.1). L'écart avec la valeur issue des calculs DFT
menés dans le cadre de l'initiative MaterialsProject (Persson, 2014a) peut étre
expliqué par le fait que la fonctionnelle GGA utilisée n'est pas adaptée pour reproduire
les liaisons faibles entre les couches d'atomes de la structure de AlsC3 (cf. Section

IV.2.3).

Sat37 Mes59 Pla6é Pot66 Rin80 Thoé4 Rot42 Kiné4 Mahé4 Bla70 Mes95 Perl4 PisTBP

-5
-24.9] -17.9 -29.6 -18.3 I -26.2

AH,55(Al,C;) / k).mole d'atomes’

-25 | 1 1 |
30 I Ly
.35 .| @Pressions d'équilibre (2eéme loi) O Pressions d'équilibre (3eme loi)
ODTA (3eme loi) HBombe calorimétrique
O Calorimétrie en bain acide O Calorimétrie de réaction directe
" mDFT - GGA ODFT - SCAN (Cette étude)

Figure V.3 - Enthalpie standard de formation de Al4Cs obtenue dans cette étude

comparées aux résultats issus de la littérature
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V.1.1.2 Données relatives aux équilibres entre phases
V.l.1.2.1 Température de décomposition de Al,C;

Pour déterminer sa température de décomposition, un échantillon de Al4C3 de 1.93 ga
été synthétisé au four a arc a partir des éléments Al et C. Les résultats de l'analyse
thermique simple (cf. Section III.7.3) sont présentés Figure V.4. En ordonnée est
représentée la différence de température entre un creuset contenant I'échantillon et
un creuset vide de référence a un méme temps t donné. Les essais avec creuset
contenant I’échantillon et avec creuset vide ont été réalisés séparément, les creusets et
le programme de température étant identiques entre les deux essais. L'évolution de la
pression au sein du réacteur lors de I'analyse avec échantillon est également reportée
sur un axe vertical secondaire pour la corréler aux phénomenes thermiques observés.
La température utilisée en axe des abscisses correspond a la mesure réalisée sur le
creuset vide pour un temps t donné. Lors de I'analyse thermique une vitesse de chauffe
de 10 K.min1 a été imposée, et une vitesse de refroidissement de 800 K.min! a été

mesurée de 2438 a 1373 K (2165 - 1100°C).
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Figure V.4 - Résultats de I'analyse thermique sur un échantillon de 1.93 g de Al4Cs
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Un brusque changement de la ligne de base est observé aux environs de 2445 K
(2172°C) et estattribué ala décomposition de Al4Cs. Il convient de noter que I'évolution
de la ligne de base jusqu'a cet accident est liée a la différence de masse thermique entre
le creuset vide et le creuset plein ainsi qu'a des phénomeénes thermiques autres que la
décomposition de AlsC3 et actuellement en cours d’identification. Une brusque
évolution de la pression est observée apres le début de I'accident thermique a 2445 K
(2172°C), ce qui est cohérent avec la formation et lI'évaporation d'un liquide riche en

aluminium suite a la décomposition de la phase Al4Cs.

Des analyses DRX conduites avant et apres 1'analyse thermique sont présentées Figure
V.5 et Figure V.6. Tout d'abord, la présence de graphite et de Al résiduels suite a la
synthese de Al4C3 au four a arc est constatée. Apres l'analyse thermique, 1'aluminium
résiduel a pratiquement entiéerement disparu par évaporation ou bien par réaction
avec le creuset en graphite pour former la phase Al4Cs lors de l'analyse. Des pics tres
intenses correspondant au graphite sont observés, ce qui est cohérent avec le fait que
du graphite se forme lors de la décomposition de AlsCs. Enfin, la phase Al4C3 est
toujours présente apres l'analyse thermique. Lors de ce premier essai le programme
en température a été arrété alors que la réaction de décomposition était en cours
comme ceci peut étre observé Figure V.4. Ceci explique le fait que la réaction ne soit

pas complete.
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Figure V.5 - Diffractogramme d'un échantillon massif de Al4+Cs synthétisé au four a arc

a partir des éléments avant I'analyse thermique
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Figure V.6 - Diffractogramme de poudre de 1'échantillon de Al4C3 synthétisé au four a
arc a partir des éléments apres l'analyse thermique. Les comptages non indexés
observés entre 10 et 30 °26 sont dus a la présence d'un film de polyimide en Kapton

servant a protéger I'échantillon de 1'hydrolyse.
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[l est important de noter que les résultats présentés sur la Figure V.4 sont des résultats
préliminaires obtenus durant la rédaction de ce manuscrit. Ces résultats sont
actuellement en cours de correction par calibration en température de la géométrie du
montage et du thermocouple utilisé en se basant sur les transformations invariantes
eutectiques des binaires Pt-C (2011 K, 1738°C) et Cr-C (2099 K, 1826°C) (Pearce et al.,
2014).

En l'absence de calibration, l'accident thermique attribué a la température de
décomposition de AlsC3 observé a 2445 K (2172°C) est sujet a des incertitudes
provenant principalement de deux sources. La premiere correspond au vieillissement
du thermocouple de type C utilisé pour les mesures pouvant engendrer une sous-
évaluation de la température réelle de I’échantillon. La seconde est la différence de
température entre le thermocouple de mesure inséré dans le doigt de gant en graphite

situé au centre de l'échantillon et celle de I'échantillon lui-méme.

Récemment, des analyses thermiques simples sur la phase Al4+C3 ont également été
menées par Didier Chaussende dans un montage différent au laboratoire SIMaP (Allam
et al, 2018). La température de décomposition du carbure a été mesurée a 2425 K
(2152°C). Le montage a été calibré en se basant sur les transformations eutectiques Si-
SiC, Co-C, Cr7C3-Cr3Cz, Cr3C2-C et Nb-Nb2(C, et une répétabilité dans les mesures de
+1 K a été obtenue a 2573K (2000°C).

Ainsi, la nouvelle mesure effectuée par Didier Chaussende, confortée par les résultats
préliminaires obtenus au LMI, discrédite la valeur de la température de décomposition
la plus récente estimée a 2263 K (1990°C) (Schuster, 1991) et confirme les mesures de
Gitlesen et al. (Gitlesen et al., 1966) et de Oden et al. (Oden et al.,, 1987) quant a une

température de décomposition de Al4+Cs aux alentours de 2423 K (2150°C).
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V.1.2 Modélisation thermodynamique
V.1.2.1 Choix des modéles thermodynamiques et des sous-systémes

La description de 1'énergie de Gibbs des éléments purs a été prise de la base de données
SGTE (Dinsdale, 1991). Celles des phases du systéeme Al-C autres que AlsC3 et que la
phase liquide ont été récupérées de la base de données du COST507 (Ansara et al.,

1998).

La phase Al4Cs a été modélisée comme un composé stoechiométrique et la description
de son énergie de Gibbs exprimée par rapport a I'enthalpie de ses constituants dans

leurs états standards de référence (cf. Section 1V.1.1.2) est présentée Equation V.2.
GAMCs _ 4HSER _ 3HSER = A 4 BT + CTIn(T) + DT? + ET~* + FT3 Equation V.2

La phase liquide a été modélisée comme une solution de substitution, I'aluminium et le
carbone occupant le méme et unique sous-réseau (Al, C) (cf. Section 1V.1.1.3.2).
L'énergie de Gibbs de la phase liquide a été modélisée suivant le Compound Energy
Formalism (cf. Section 1V.1.1.3.1) et la dépendance en composition du terme d'exces a
été modélisée par une série de polyndmes de Redlich-Kister (Redlich et al., 1948) (cf.
Section IV.1.1.3.2). Le terme de référence de 1'énergie de Gibbs du liquide est explicité
Equation V.3. Le terme d'exces et les paramétres d'interactions de la série de Redlich-
Kister sont explicités Equation V.4, Equation V.5 et Equation V.6. Un parameétre
d'interactions sous-régulier 1Laicld engendrant une asymétrie dans l'enthalpie de
mélange (cf. Section IV.1.1.3.2) a été utilisé afin de prendre en compte la solubilité tres
faible du carbone dans l'aluminium jusqu'a environ 1900 K (1627°C) puis la soudaine
augmentation observée avec la température au-dela de cette température comme

discuté Section V.1.2.3.3.

TIGHY = x4 G + xcGLM Fquation V.3

CXGHT — ., ixc ( OLiiﬁC + lLiil‘?C(xAl — xc)) Equation V.4
Ly = %agc + °bacT Equation V.5

Li Ao
'Ly = 'aac EquationV.6
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V.1.2.2 Sélection des données et évaluation des parameétres, des

incertitudes et des poids

Tout d'abord, les parametres C, D, E et F de la phase AlsC3 ont été optimisés en utilisant
les mesures de capacité thermique effectuées par Furukawa et al. (Furukawa et al.,
1965) et celles effectuées par DSC dans le cadre de cette étude (cf. Section V.1.1.1.3)
ainsi que les incréments enthalpiques mesurés par Furukawa et al. (Furukawa et al.,
1965) et Binford et al. (Binford et al., 1967). Toutes ces données sont en tres bon accord
(cf. Section 11.4.2.2 et Section V.1.1.1.3) et seules les données issues des calculs DFT
dans l'approximation quasi-harmonique ont été écartées étant donné que les effets
anharmoniques, non pris en compte, induisent une déviation par rapport aux données
mesurées par DSC a partir d’environ 500 K (227°C) (cf. Section V.1.1.1.3). Afin de
décrire de fagon satisfaisante la capacité thermique de la phase, celle-ci a été décrite
sur quatre plages de températures. L'intérét principal d'utiliser plusieurs plages est de
diminuer le nombre de parametres utilisés pour chacune des plages (cf. Section
IV.1.1.2). Les deux premiéres plages de 18 a 298.15 K (-255 - 0°C) ont permis de
prendre en compte les mesures aux basses températures de Furukawa et al. (Furukawa
et al,, 1965). La troisieme plage de 298.15 a 800 K (0 - 527°C) détermine le domaine
ou la capacité thermique varie de fagon non linéaire avec la température et ou les
parametres ont été optimisés avec tous les jeux de données décrits ci-dessus. Enfin, la
quatriéme plage de 800 a 3000 K (527 - 2727°C) correspond au domaine ou la capacité
thermique évolue de facon pratiquement linéaire avec la température. Par conséquent,
les termes E et F qui induisent une dépendance en T-2 et T2 de la capacité thermique
(cf. Section IV.1.1. 2, Equation IV.7) sont alors limités ce qui permet d'éviter que la
capacité thermique diverge dans la gamme des tres hautes températures ou aucune
mesure n'est disponible. En effet, les termes E et F n'ont en pratique pas été nécessaires
pour obtenir un fit satisfaisant des données disponibles dans cette gamme de
température. Une raison supplémentaire derriere le choix d'une jonction a 800 K
(527°C) est que la capacité thermique de la phase a été mesurée dans le cadre de cette
étude jusqu'a 871 K (598°C), la température de 800 K ayant alors été sélectionnée
puisque les mesures disponibles avant et apres cette limite permettent d'ancrer la

capacité thermique de chaque coté de la jonction.
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Dans un second temps, le parametre B de la phase Al4C3 a été optimisé en utilisant
'entropie standard de formation déterminée expérimentalement par Saba et al. (Saba
et al, 1962). La continuité de I'entropie a la jonction a 800 K (527°C) a été assurée en
utilisant la fonction alors définie sur la troixiéme plage de température, le parametre A

n'influant pas sur I'entropie. La méme logique s’applique pour les autres jonctions.

Ensuite, le parametre A de la phase Al4Cs3 a été optimisé en se basant sur I'enthalpie de
formation déterminée par les calculs DFT dans le cadre de ce travail (Section V.1.1.1.4).
Cette valeur a été jugée plus fiable que les données expérimentales issues de la
littérature qui présentent une tres forte dispersion (cf. Section I1.4.2.1). Elle a
également l'avantage d'étre cohérente avec l'enthalpie de formation de la phase
Al2MgC2 déterminée dans les mémes conditions (cf. Section V.2.1.1.6) dans I'optique de
la modélisation du ternaire Al-C-Mg (cf. Section V.2.2). La continuité de I'enthalpie aux

jonctions a été assurée de la méme maniere que pour l'entropie.

Dans une derniére étape certains parametres ont été optimisés conjointement dans le
but de permettre aux données les plus incertaines d'étre réévaluées toutes ensemble.
Une des forces de la méthode CALPHAD réside dans le fait qu'un jeu de données
incohérent avec le reste est trés rapidement mis en évidence, et cette étape permet
donc de parvenir a une cohérence globale parmi les données et peut étre vue comme
une forme de correction. Cette étape se base sur une approche différente de 1'ultime
étape parfois recommandée par les évaluateurs ou toutes les données et tous les
parametres seraient optimisés ensembles afin de diminuer la somme des moindres
carrés. Bien que des incertitudes aussi raisonnables que possible aient été
sélectionnées pour chacune des données, l'objectif ici est de ne faire varier que les
données jugées les plus incertaines pour que l'optimisation tranche, dictée par la
cohérence de I'ensemble, et de ne pas toucher a celles jugées les plus robustes dont la
ré-optimisation ne conduirait qu'a une simple diminution de la somme des moindres

carrés.

Dans cette optique, les parameétres d'interactions dans le liquide ont été optimisés avec
les parametres A, B, C et D de la derniére plage de température de la phase Al4Cs, les
parametres E et F de cette plage étant nuls. Il est cependant important de noter deux
choses. D'une part, un poids important a été attribué a l'entropie de formation et la

présence du parametre B dans cette derniere étape permet donc justement que cette
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valeur ne change pas. Par conséquent, cette derniére étape ne remet pas en question
I'entropie standard de formation, ni d'ailleurs la capacité thermique de Al4C3 aux
températures inférieures ou égales a 800 K (527°C). D'autre part, les parametres A et
B des autres plages de température ont dans un second temps été ré-optimisés plage
par plage afin d'assurer la continuité des fonctions thermodynamiques S et H de la
phase. Ainsi, les données réellement remises en question lors de cette étape sont
I'enthalpie standard de formation, la température de décomposition et la capacité
thermique au-dela de 800 K (527°C) de Al4Cs ainsi que les données relatives au liquidus
Al-C. La raison derriere cette optimisation conjointe est que contrairement a l'entropie
standard de formation ou bien a la capacité thermique de Al4+Cs solidement établies par
plusieurs jeux cohérents jusqu'a 871 K (598°C), les autres données sont jugées moins
robustes ou bien sont relatives aux équilibres entre phases. Pour ce qui est de la
solubilité du carbone dans le liquide, il est rappelé que deux tendances se dégagent
dans la littérature au-dela de 2400 K (2127°C) et les mesures de solubilité du carbone
dans l'aluminium liquide effectuées par Simensen (Simensen, 1989), Oden et al. (Oden
et al,, 1987) et Ginsberg et al. (Ginsberg et al., 1965) ont été sélectionnées suite a une
revue critique de la littérature (cf. Section 11.4.3.1). Pour ce qui est de la température
de décomposition de Al4Cs, la mesure effectuée par Allam et Chaussende (Allam et al,
2018) a 2425 K (2152°C) a été utilisée (cf. Section V.1.1.2.1). Etant donné que les
mesures d'incréments enthalpiques s'arrétent a 1774 K (1501°C), la capacité
thermique de la phase est inconnue au-dela de cette température d'ou l'optimisation
des parametres C et D de Al4C3 en se basant sur les mesures d'incréments enthalpiques
de Furukawa et al. (Furukawa et al., 1965) et Binford et al. (Binford et al., 1967) ainsi
que les mesures de la capacité thermique par DSC effectuées de 800 a 871 K (527 -
598°C) dans le cadre de cette étude. Enfin, I'enthalpie de formation déterminée par les
calculs DFT a été sélectionnée lors de cette derniére étape car méme si elle est préférée
aux données expérimentales, elle est également assortie d'une incertitude inhérente

aux calculs DFT.

Les incertitudes sélectionnées lors de 1'optimisation du binaire Al-C sont présentées
sur la Table V.4. Une incertitude sur I'enthalpie standard de formation déterminée par
le calcul DFT jugée raisonnable a été assignée dans 1'idée de ne pas s'écarter outre
mesure de ces valeurs dans tout le processus d'optimisation du ternaire Al-C-Mg afin

de garder une certaine cohérence d'ensemble. Les incertitudes sur les mesures
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calorimétriques ont été suggérées par Benigni et al. (Benigni et al, 2017). Les
incertitudes sur les mesures de capacité thermique par DSC réalisées dans le cadre de
cette étude ont été estimées par Benigni et al. (Benigni et al.,, 2016). Pour les mesures
de solubilité du carbone dans I'aluminium liquide a basse température (T < 1275 K
(1002°C)), les incertitudes sur la température et sur la composition ont été estimées
par Simensen (Simensen, 1978, 1989). Pour les mesures de solubilité du carbone dans
I'aluminium liquide a haute température (T > 1973 K (1700°C)) l'incertitude sur la
composition a été estimée par Oden et al. (Oden et al,, 1987). Les incertitudes sur la
température estimées par les auteurs quant a ces mesures ont été jugées insuffisantes
compte tenu des sources d'incertitudes (cf. Section 11.4.3.1.2) et des incertitudes plus

grandes leurs ont été assignées.

Table V.4 - Incertitudes utilisées lors de I'optimisation du binaire Al-C

Réf Donnée Incertitude
PisTBP | AfHz9(AlsC3) - Calculs DFT + 1 kJ/mole d’atomes
Sab62 | AfS298(AlsC3) - Calorimétrie adiabatique +0.5%
Fur65 | Capacité thermique - Calorimétrie adiabatique +0.5%
PisTBP | Capacité thermique - DSC +25%
Fur65

Incréments enthalpiques - Calorimétrie de chute +1%
Bin67
Sim89 | Liquidus T <1275 K (1002°C) T+4K xc+8%
Gin65

Liquidus T > 1973 K (1700°C) T+2%,x*5%
0de87
All18 | Temp. de décomposition de AlsC3 - Analyse thermique T +20K

Les poids pour les données expérimentales ont par défaut été assignés a 1. Cependant,
deux cas de figure se sont présentés ou ceux-ci ont dii étre modifiés et les poids alors

assignés sont présentés Table V.5.

D'une part, lors de l'optimisation de la capacité thermique de Al4C3 les mémes
parametres sont optimisés en se servant de deux types de données expérimentales
différentes, soit les incréments enthalpiques dont la dérivation conduit a la capacité

thermique et les mesures directes de Cp. Or, les mesures d'incréments enthalpiques
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peuvent étre vues comme des mesures discretes obtenues sur des échantillons
différents tous les 100 K environ par rapport aux mesures de Cp qui sont obtenues
pour un seul et méme échantillon tous les 2 K dans le cadre de ce travail par exemple.
Afin d'éviter que les mesures de capacité thermique ne prennent alors complétement
le pas sur les mesures d'incréments enthalpiques dont l'incertitude n'est pourtant pas
nécessairement plus importante, le poids attribué aux mesures de capacité thermique
a été diminué de telle sorte a ce que le nombre de mesures de Cp par Kelvin soit
équivalent a celui des incréments enthalpiques. Ce processus a été réalisé séparément

sur chaque plage de température.

D'autre part, lors de I'optimisation conjointe des parametres d'interactions du liquide
et des parameétres A, B, C et D de Al4Cs, le liquidus était reproduit tres fidelement en
comparaison de la température de décomposition et de l'enthalpie de formation de
Al4Cs. Ceci est notamment dii au fait que 26 mesures de liquidus sont disponibles parmi
les deux jeux de données retenus contre seulement 2 mesures pour l'enthalpie de
formation et la température de décomposition. Un poids inférieur a 1 a donc été
attribué aux données relatives au liquidus afin d'obtenir un résultat global plus
satisfaisant. La principale conséquence de ce choix est I'obtention d'un liquidus moins
riche en carbone avant la décomposition péritectique de Al4Cs. Le liquidus tend alors
pour T<2383 K (2110°C) vers un compromis entre les mesures sélectionnées de Oden
et al. (Oden et al., 1987) et Ginsberg et al. (Ginsberg et al., 1965) et les données de
Gjerstad (Gjerstad, 1968). Si ces dernieres ont été écartées a cause d'un changement
soudain de tendance a partir de la température de 2450 K (2177°C) (cf. Section
[1.4.3.1.2), elles présentent un accord raisonnable avec les autres jeux de données en
dessous de cette température. De plus, est rappelé que la principale incertitude sur la
mesure de la composition en carbone présent dans le liquide a pour effet d'entrainer
une surestimation de celle-ci (cf. Section 11.4.3.1.2). Ce résultat final a donc été jugé
dans I'ensemble plus satisfaisant, puisque le liquidus ainsi obtenu est cohérent avec les
résultats de la littérature et reste inclus dans les incertitudes des données
sélectionnées. Il convient de noter que ceci n'a pas d'influence sur le liquidus a basse
température mesuré par Simensen (Simensen, 1989) tant que celui-ci garde un poids

similaire au liquidus haute température.
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Table V.5 - Cas particulier ou un poids différent de 1 a été sélectionné lors de

|'optimisation du binaire Al-C

Parameétres optimisés Donnée (Réf) Poids
C.D,EetF Capacité thermique (PisTPB) 0.49

Capacité thermique (Fur65) 0.55
(298.15 - 800 K)

Incréments enthalpiques (Fur65) 1
(0-527°C) , : .

Incréments enthalpiques (Bin67) 1
ABCD Entropie std de formation extrapoléea 800 K 3
(800 - 3000 K) Capacité thermique (PisTPB) 0.42

Incréments enthalpiques (Fur65) 1
(527 -2727°C)

Incréments enthalpiques (Bin67) 1
et %aaic 9baic laaic o _ _

Liquidus (Sim89, Gin65, 0de87) 0.55
(29815 - 3000 K) Temp. de décomposition de Al4C3 (All18) 1
(0-2727°C) AHaz05(Al4Cs) (PisTBP) 1
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V.1.2.3 Résultats de la modélisation
V.1.2.3.1 Incréments enthalpiques et capacité thermique de Al,C;

Les incréments enthalpiques calculés suite a la modélisation du systeme Al-C
(Deffrennes et al, TBP) sont présentés en regard des résultats de la littérature
(Furukawa et al., 1965; Binford et al., 1967) et de la modélisation de Groébner et al.
(Grobneretal, 1995,1996) sur la Figure V.7. L'accord avec les données de la littérature
est tres satisfaisant. Un zoom sur le point expérimental le plus haut en température
permet d'appréhender la position du fit par rapport aux barres d'erreurs trop petites
pour étre distinguées a pleine échelle. Le fit obtenu dans cette étude est plus
satisfaisant que celui issu de la modélisation de Grobner et al. (Grobner et al., 1995,
1996), et il est similaire a celui issu des modélisations de Qiu et al. (Qiu et al., 1994) et
de Ohtani et al. (Ohtani et al, 2004). Par souci de clarté les résultats de ces deux
derniéres modélisations ne figurent donc pas sur la Figure V.7 au méme titre que le fit
des incréments par rapport a une température de référence de 273 K de Grobner et al.

(Grobner et al., 1995, 1996).

3.0E+05
0 H-H298 Bin67 g
T | H-H298 Gra95
_'E — H-H298 DefTBP
~20E+05 || O H-H273 Fur6s
- = H-H273 DefTBP
| SE+05 -

2.7E+05

| .OE+05 -

2.6E+05 -

Incréments enthalpiques /)

5.0E+04 -

2.5E+05 T
1750 1775 1800

0.0E+00

300 500 700 900 1100 1300 1500 1700 1900
Température / K

Figure V.7 - Incréments enthalpiques de la phase Al4C3 calculés suite a la modélisation
du systeme Al-C comparés aux résultats de la littérature et de la précédente

modélisation de Grobner et al. (Grobner et al., 1995, 1996)

188



Chapitre V - Résultats et discussion

La capacité thermique calculée suite a la modélisation du systeme Al-C (Deffrennes et
al, TBP) est présentée en regard des résultats expérimentaux de la littérature
(Furukawa et al, 1965) et de cette étude ainsi que ceux issus des précédentes
modélisations du systéme (Qiu et al., 1994; Grobner et al., 1995; Ohtani et al., 2004) sur
la Figure V.8. Le fit obtenu est en trés bon accord avec les données expérimentales et
prend en compte les données mesurées par Furukawa et al. (Furukawa et al., 1965) a
basse température jusqu'a 18 K. Ces résultats sont comparables a ceux de Qiu et al. (Qiu
etal, 1994) et de Ohtani et al. (Ohtani et al., 2004), et s'écartent de ceux de Grobner et
al. (Grobner et al., 1995, 1996) a partir d'environ 900 K (627°C) comme ceci a déja été
constaté pour les incréments enthalpiques. Il faut noter que les incréments
enthalpiques issus de la littérature (Furukawa et al., 1965; Binford et al., 1967) sont en
tres bon accord avec les nouvelles mesures de capacité thermique réalisées par DSC
dans cette étude. Ceci explique pourquoi les précédentes modélisations du systeme
(Qiu et al, 1994; Grobner et al., 1995; Ohtani et al, 2004) fittent ces données de

manieére tout a fait satisfaisante.
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Figure V.8 - Capacité thermique de la phase Al4C3 calculée suite a la modélisation du

systéme Al-C comparée aux résultats de la littérature et des précédentes modélisations

189



Chapitre V - Résultats et discussion

V.1.2.3.2 Entropie et enthalpie standard de formation de Al,C;

L'entropie et l'enthalpie standard de formation de AlsC3 calculées suite a la
modélisation sont présentées en regard des résultats expérimentaux de la littérature
(Sabaetal., 1962) et de cette étude ainsi que ceux issus des précédentes modélisations

du systeme (Qiu et al., 1994; Grobner et al., 1995; Ohtani et al., 2004) sur la Table V.6.

L'entropie standard de formation calculée est en parfait accord avec la valeur de Saba
et Furukawa (Saba et al,, 1962) et elle est comparable aux résultats des précédentes

modélisations.

L'enthalpie standard de formation calculée est 1.4 k] /mole d'atomes plus négative que
la valeur obtenue par le calcul DFT. Cet écart pourrait provenir des descriptions
unaires de I'aluminium et du carbone liquide. L’enthalpie calculée reste cependant
sensiblement moins exothermique que les résultats des précédentes modélisations de
3 kJ/mole d'atomes environ. L'accord obtenu avec les mesures de pression d'équilibre
présentées Figure V.9 est satisfaisant. Le fait que les pressions mesurées par Plante et
al. (Plante et al., 1966) et Meschi et al. (Meschi et al.,, 1959) soient moins importantes
que celles calculées peut s'expliquer par la possible formation d'une couche de graphite
ala surface des échantillons faisant office de barriére de diffusion a l'aluminium gazeux
et conduisant a une sous-estimation de la pression comme proposé par Rinehart et al.

(Rinehart et al., 1980) (cf. Section 11.4.2.2.2).

Table V.6 - Entropie et enthalpie standard de formation de Al4Cs calculées suite a la
modélisation du systéme Al-C comparées aux résultats de la littérature, aux calculs DFT

menés dans cette étude et aux précédentes modélisations

AsS298(Al4C3) AfH298(Al4C3)
Référence Méthode

/ J.K-L.mol1 / kJ.mole d'atomes-1
Sab62 Expérimental 89.1 -
PisTBP Calcul DFT 88.9 -26.2
Qiu94 87.4 -29.6
Gro95 Modélisation 89.0 -31.5
0th04 thermodynamique 87.0 -29.6
DefTBP 89.1 -27.6
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Figure V.9 - Pression d'équilibre de Al au-dessus de Al:Cs calculée suite a la

modélisation du systeme Al-C comparée aux résultats de la littérature des précédentes

modélisations
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V.1.2.3.3 Le diagramme de phase Al-C

Le diagramme de phase Al-C obtenu suite a la modélisation du systeéme est présenté en
regard des données relatives aux équilibres entre phases (Baur et al, 1934; Stroup,
1964; Ginsberg et al., 1965; Gitlesen et al., 1966; Gjerstad, 1968; Oden et al., 1987) sur
la Figure V.10. Les symboles pleins correspondent aux données sélectionnées pour
'optimisation des parametres (cf. Section V.1.2.2). L'accord entre les résultats de la
modélisation et le liquidus expérimental est satisfaisant, celui-ci se situant avant la
température de 2383 K (2110°C) entre les données de Ginsberg et al. (Ginsberg et al.,
1965) et Oden et al. (Oden et al, 1987) et celles de Gjerstad (Gjerstad, 1968). La
température de décomposition de Al4C3 obtenue de 2411 K (2138°C) est en bon accord
avec la température de 2425 K (2152°C) déterminée par Allam et Chaussende (Allam
et al, 2018) ainsi qu’avec les résultats obtenus avec par analyse thermique dans la
littérature de 2429 K (2156°C) (Oden et al., 1987) et de 2408 K (2135°C) (Gitlesen et
al, 1966).
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Figure V.10 - Le diagramme de phase Al-C issu de la modélisation thermodynamique

comparé avec les données diagrammatiques issues de la littérature

192



Chapitre V - Résultats et discussion

Le liquidus etla température de décomposition de Al4C3 obtenus suite a la modélisation
sont comparés avec les résultats des précédentes modélisations du systeme (Qiu et al.,
1994; Grobner et al., 1995; Ohtani et al.,, 2004) et avec les valeurs issues de la littérature
(Baur et al., 1934; Stroup, 1964; Ginsberg et al., 1965; Gitlesen et al., 1965; Gjerstad,
1968) sur la Figure V.11. Une pleine échelle est représentée pour l'axe des abscisses
afin de mettre en avant l'intérét d'intégrer un parametre d'interaction sous-régulier
pour fitter le liquidus expérimental sélectionné de facon satisfaisante. En effet, la
brusque augmentation de la solubilité de C dans Al a partir de 2300 K suite a un
liquidus tres raide a plus basse température est alors bien apparente. Les liquidus
calculés par Qiu et al. (Qiu et al, 1994) et Ohtani et al. (Ohtani et al., 2004) apparaissent
comme étant moins satisfaisant puisque ceux-ci ne passent que par les valeurs les plus
pauvres en carbone aux températures les plus hautes (Baur et al., 1934; Gjerstad, 1968)
écartées suite a une revue critique de la littérature (cf. Section 11.4.3.1) et par celles les
plus riches a plus basse température. Elles ne reproduisent donc pas la tendance
observée par Ginsberg et al. (Ginsberg et al., 1965) qui a été retenue dans la présente

évaluation.
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Figure V.11 - Liquidus et température de décomposition de Al4Cs selon les différentes

modélisations du systeme Al-C
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Chapitre V - Résultats et discussion

Enfin, le liquidus optimisé (Deffrennes et al., TBP) est comparé a basse température
aux mesures de Simensen (Simensen, 1989) ainsi qu'aux résultats des précédentes
modélisations du systeme (Qiu et al., 1994; Grobner et al., 1995; Ohtani et al., 2004) sur
la Figure V.12. Le résultat obtenu dans le cadre de cette étude est satisfaisant tout

comme les résultats de la modélisation de Qiu et al. (Qiu et al., 1994).
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Figure V.12 - Liquidus a basse température selon les différentes modélisations du

systéme Al-C comparé aux données issues de la littérature

194
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V.1.2.3.4 Paramétres thermodynamiques

Les parametres thermodynamiques obtenus suite a la modélisation de la phase liquide
et de Al4+Cs3 sont présentés en comparaison de ceux issus des précédentes modélisation
(Qiuetal, 1994; Grobner et al., 1995; Ohtani et al., 2004) sur la Table V.7. Les résultats
nouvellement obtenus dans le cadre de cette étude apparaissent en gras. Il est précisé
que la jonction entre la premiere et la seconde plage de température de 1'énergie de
Gibbs de Al4Cs est effectuée a 298.15 K mais qu'elle est notée a 298 K sur la table par

souci d'espace.

Table V.7 — Parametres thermodynamiques du systeme Al-C donnés sous la forme A +

BT + CTIn(T) + DT2 + ET'! + FT3 en J.mol!

Terme Réf. A B C D.103 E.106 F.106
Qiu94 -265234 +939.726 -148.735 -16.73361 +1.86 +3.6.104
Gro9s -286001 +1030.273 -161.709 -11.5228 +2.45 +0.7
Oht04 -265237.816  +938.2003131 -148.7408 -16.72941 +1.8639755 -6.53485.10-5
DefTBP
oo -209609.2  +11.74423 -3.98514  +137.0076  +139.4 -987.67
GmAMC3- i
DefTBP
4HSER - -207459.8 -199.2384 +47.03837 -413.864 -0.0171756 +156.251
60-298K
3HSERe
DefTBP
-237336.07 +643.8029 -100.6823 -83.9832 +1.133215 +15.8781
298-800K
DefTBP
800- -240446.3 +866.8532 -139.40526 -19.4607 - -
3000K
Qiu94 -4426 -11.1007
Gro95s +40861.02 -33.21138
Oht04 +29910 -25.586
OLaict
DefTBP
298- -48892 +1.15
3000K
Qiu94 ; ;
Gro95 - -
Oht04 - -
1Laick
DefTBP
298- +32543 -
3000K

Il est tres intéressant de constater les différences entre les modélisations du systeme

Al-C quant aux descriptions des interactions entre Al et C dans la phase liquide.
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Chapitre V - Résultats et discussion

L'enthalpie de mélange de Al et de C dans la phase liquide calculée selon I'Equation V.7
est pour la présente modélisation thermodynamique ainsi que pour les précédentes
(Qiu et al, 1994; Grobner et al, 1995; Ohtani et al., 2004) présentée sur la Figure V.13.
Bien qu'il soit délicat de donner du sens aux parametres d’interaction au-dela d'une
description réguliere, 'enthalpie de mélange négative obtenue dans cette étude peut
étre grossierement interprétée par des interactions attractives entre Al et C dans le
liquide. Selon la modélisation de Qiu et al. (Qiu et al., 1994) I'enthalpie de mélange est
proche de 0, et selon Grobner et al. (Grobner et al., 1995) ainsi que Ohtani et al. (Ohtani
et al, 2004) l'enthalpie de mélange est positive, témoignant alors d'interaction
répulsives entre les éléments dans le liquide. Les résultats de cette étude portent donc
plus de sens physique. En effet, en considérant le fait que I'aluminium et le carbone
s'associent pour former la phase Al4Cs stable jusqu'a environ 2400 K (2127°C) il est

possible de supposer des interactions attractives entre les deux éléments.

Liq Liq Lig _ 0 1 " .
Hyc—Hy' —H" = xax.("aac + aa,c(xa — x0)) Equation V.7

15
— -Qiu94
— - Gro95
10 |-~ Oht04 == -

= ——DefTBP -7 =~
o e ~.
£ —emeldéalitd | o e e ~
= 5 L e e '~
= e T '~

5
) Pt ey
c 7 N
= £
B B AT —_————
£ T~ T T e ———
)]
o
2
2 5
]
=
o
c
1]

|

- |5 T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Pourcentage atomique de C/ %at

Figure V.13 - Enthalpie de mélange de Al et de C dans le liquide selon les différentes

modélisations du systéme Al-C
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L'entropie de mélange de lI'aluminium et du carbone dans la phase liquide calculée
selon 'Equation V.8 est pour la présente modélisation thermodynamique ainsi que
pour les précédentes (Qiu et al, 1994; Grobner et al, 1995; Ohtani et al., 2004)
présentée sur la Figure V.14. Toutes les précédentes modélisations s'écartent de
'idéalité, Grobner et al. (Grobner et al., 1995) aboutissant notamment des valeurs
environ deux fois plus importante que l'entropie configurationnelle. Ces valeurs
élevées pourraient témoigner par exemple de phénomeénes d'ordre a courte distance
dans le liquide, ce qui est plus commun dans les liquides ioniques que métalliques et ce
qui est habituellement pris en compte par d'autres modéles que celui utilisé. Les
résultats de cette étude se situent tres proches de l'idéalité, ce qui semble plus

raisonnable puisque ceci témoigne d'une répartition statistique de Al et de C dans le

liquide.
L. L. L' Z 0
Sare = ST =S¢ = —R(xa In(xa) + xc In(x)) — xaixc °bayc Equation V.8
16
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Figure V.14 - Entropie de mélange de Al et de C dans le liquide selon les différentes

modélisations du systeme Al-C
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V.2 Le systeme ternaire Al-C-Mg

V.2.1 Résultats expérimentaux

V.2.1.1 Données relatives a la phase T2-Al,MgC,
V.2.1.1.1 Synthése de la phase

Il est rappelé que le carbure ternaire existe sous deux formes polymorphiques (cf.
Section IL.5. 1) et que ces syntheses sont escomptées conduire a la variété dite T2,

stable pour des températures supérieures a 1000 K (727°C) (Bosselet et al., 1998).

La phase T2-Al2MgC2 a été synthétisée a 1273+5 K (1000£5°C) (cf. Section I11.6.3.1)
pendant 240 heures a partir d'échantillons de composition 70Mg - 19Al - 11C %m (cf.
Section III.1) scellés dans des creusets en Ta (cf. Section Ill.4) disposés au sein

d'ampoules en quartz elles-mémes scellées (cf. Section I11.3.6).

La microstructure résultante des syntheses est caractérisée par des cristaux
steechiométriques de T2-Al2MgC: obtenus au sein d'une matrice de composition
97.7Mg - 2.3Al %m avec la présence de graphite a l'interface entre les carbures et la
matrice et quelques particules de MgO. Une microstructure typique obtenue par
imagerie MEB (cf. Section II.7.1) est présentée Figure V.15. Les phases ont été
caractérisées en EDS en utilisant des standards de Al, de Mg et de carbone vitreux (cf.
Section II1.7.1) et les résultats sont présentés Table V.8. Les résultats pour la
composition de la phase T2-Al2MgCz sont en tres bon accord avec sa steechiométrie
comme ceci avait été observé a 1000 K (727°C) par Viala et al. (Viala et al, 2000).
Aucune solubilité du carbone n'a été mesurée dans la matrice dans les limites de
détection de I'EDS. Le fait que la matrice soit pauvre en aluminium est une indication
que I'équilibre thermodynamique a été atteint. En effet, la teneur en Al de 2.3 %m dans
le liquide en équilibre triphasé avec T2-Al2MgC: et le graphite a 1273 K (1000°C) est
cohérente avec la composition de 0.6 %m de Al obtenue par Viala et al. (Viala et al,
2000) a 1000 K (727°C). Il convient cependant de noter que cette composition a été
mesurée suite a une trempe a l'eau des échantillons dans cette étude contrairement a

un refroidissement a I'air dans I'étude menée par Viala et al. (Viala et al., 2000).
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MgO —

T2-AlLMgC, -

Matrice Mg-Al — A

Graphite

Figure V.15 - Observation MEB en électrons rétrodiffusés d'un échantillon 70Mg - 19Al
- 11C %m ayant subi un traitement isotherme a 1273 K (1000°C) pendant 240 heures.
La microstructure est caractérisée par des cristaux de T2-AlzMgC2 (en gris, forme
rectangulaire ou hexagonale), du graphite (en noir), d'une matrice 97.7Mg - 2.3Al %m

(en gris clair) et de particules de MgO (en gris foncé, bords arrondis).

Table V.8 - Caractérisation EDS de la composition des phases formées dans une
échantillon 70Mg - 19Al - 11C %m ayant subi un traitement isotherme a 1273 K
(1000°C) pendant 240 heures. Des standards de Al, de Mg et de carbone vitreux ont été
utilisés. La composition de la phase T2-Al2MgC2 a été déterminée statistiquement a

partir de 19 mesures indépendantes et est donnée dans un seuil de confiance de 95%.

Phase %m (%at) Mg %m (%at) Al %m (%at) C
Matrice 97.7 (97.9) 2.3(2.1) -
T2-Alz2MgC2 exp. | 23.9%0.5 (20.24£0.4) 53.2%0.7 (40.5+0.7) 23.0+0.5 (39.30.7)
T2-Alz2MgC: th. 23.8 (20.0) 52.8 (40.0) 23.5 (40.0)

En considérant que le liquide en équilibre triphasé avec T2-AlzMgC: et le graphite a
1273 K (1000°C) contient 2 %m en aluminium, il est possible d'obtenir la fraction de
chacune des phases a partir de la composition globale et des compositions de chaque
phase. Le liquide compte alors pour 63 %m de la masse de I'échantillon, tandis que T2-
Al2MgC2 représente 34 %m de celui-ci et le graphite les 3 %m restants. Cette estimation

estrenforcée par les résultats de I'analyse de I'image MEB présentée Figure V.16. Celle-
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ci conduit a une proportion de 2.7 %m de graphite, de 57.3 %m de liquide et de 40.0
%m de T2-AlzMgCz. 1l convient de noter que les parties de la phase T2-Al2MgC2
hydrolysées pendant la préparation MEB des échantillons et apparaissant en vert sur
la figure ont été considérées comme comptant pour T2-Al2MgC2 dans le calcul de la
proportion des phases. Un autre calcul mené en maximisant Al2MgC: et le graphite
conduit a une proportion de 5.8 %m de graphite pour 51.8 %m de liquide et 42.4 %m
de T2-AlzMgCz. L'estimation obtenue a partir de la composition globale et des
compositions de chaque phase est donc jugée plus fiable que celle provenant de

I'analyse d'image.

Figure V.16 - Analyse d'une image MEB d'un échantillon 70Mg - 19Al - 11C %m ayant

subi un traitement isotherme a 1273 K (1000°C) pendant 240 heures. La matrice
apparait en bleu, la phase T2-Al2MgC: en jaune, le graphite en rouge et le début de
I'hydrolyse des cristaux de T2-Al2MgC: en vert.
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V.2.1.1.2 Extraction de la phase par évaporation de la matrice

Afin d'extraire des cristaux de T2-Al2MgC2 la matrice Mg-Al a été évaporée a 107310
K (800°C) pendant 30 minutes comme décrit Section IIL.5. La perte de masse suite a
I'évaporation des échantillons d'environ 60 %m est cohérente avec le résultat attendu
de 63%m (cf. Section V.2.1.1.1) et permet de considérer que l'évaporation a été

complete.

Suite a 1'évaporation I'aspect du compact de poudre est passé d'un aspect métallique a
un échantillon tres friable de couleur marron. En émettant I'hypothese que seul le
magnésium s'évapore durant le procédé et que l'aluminium reste au sein de
|'échantillon étant donné la différence de plusieurs ordres de grandeurs de la pression
de vapeur saturante des deux éléments (cf. Section II1.2.1), le liquide s'enrichit en
aluminium au fil de I'évaporation et il convient de considérer la formation potentielle
de la phase Al4Cs. En approximant la composition du liquide en équilibre triphasé avec
les deux carbures du systeme a 1073 K (800°C) a 19 %m comme déterminé a 1000 K
(727°C) par Viala et al. (Viala et al.,, 2000), il ne reste alors plus que 15 %m de liquide
pour 78 %m de T2-Al2MgCz et 7 %m de graphite lorsque cette valeur est atteinte et que
la formation de Al4C3 est thermodynamiquement favorable. Il est rappelé que la
proportion des phases en présence au début de 1'évaporation a été estimée de la
composition globale des échantillons et des compositions de chaque phase lors de la
synthese a 1273 K (1000°C) (cf. Section V.2.1.1.1). Dans I'hypothése que I'intégralité de
cet aluminium puisse réagir avec le graphite, I'échantillon sera alors composé de 89
%m de T2-Al2MgC2 pour 7%m de graphite et 4 %m de Al4Cs. Cette hypothese semble
cependant peu probable, étant donné que la proportion de liquide est trés faible
lorsque Al4C3 devient stable en plus du fait que les calculs de flux prédisent que
l'intégralité du magnésium devrait étre évaporée en seulement une minute (cf. Section
[11.5.2). Ces cinétiques d'évaporation tres rapides permettent également d'écarter
I'hypothese d'une décomposition de T2-Al2MgC: au fil de I'évaporation afin de suivre
I'équilibre thermodynamique lorsque la matrice s'enrichie en aluminium. Les
proportions attendues des phases suite a 1'évaporation en négligeant la présence de
MgO, I'évaporation de Al ainsi que la formation de Al4+C3 sont donc de 87 %m de T2-

Al2MgCz, de 8 %m de graphite et de 5 %m de Al
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Des images par microscopie optique des cristaux de T2-Al2MgCz obtenus suite a
|'évaporation sont présentés Figure V.17. Les cristaux sont marrons, transparents et
brillants, souvent collés les uns aux autres, sous forme de plaquettes hexagonales

typiquement micrométriques avec une face lisse et une face rugueuse.

S A
5 " »- ™ .

L - X ." . .
y ¥ ! - r
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Figure V.17 - Image par microscopie optique de cristaux de T2-Al2MgC2 obtenus suite

al'évaporation de la matrice
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V.2.1.1.3 Structure cristallographique expérimentale et issue des calculs DFT

La phase T2-Al2MgC2 cristallise dans le systeme trigonal selon le groupe d'espace
P3m1. Les informations sur la structure de la phase et les détails de sa détermination
par diffraction des rayons X sur monocristal sont présentés Table V.9. Les positions des
atomes au sein de la maille élémentaire et les parametres d'agitation thermique sont
présentés Table V.10. Le taux d'occupation a été déterminé a 1 pour tous les sites. Les

distances et les angles entre les atomes de la structure sont présentés Table V.11.

Table V.9 - Informations relatives a la détermination de la structure de T2-Al2MgC:

Forme du cristal
Aspect du cristal
Taille du cristal
Systeme cristallin
Groupe d'espace

Température
Parametres de maille

Volume de la maille

Masse molaire

Z

Densité calculée

Radiation utilisée

Plage des hkl

Plage des 6

Réflexions mesurées
Réflexions indépendantes
Réflexions avec [ > 20(])
Correction sur l'absorption
Rint

Coefficient d'absorption
Transmission min. / max.
Densité électronique résiduelle e-/A3 Min / Max

[F2>20(F?)] / wR(F?) /'S

Plaquette hexagonale
Transparent et brillant
0.10x0.09x0.02 mm?
Trigonal

P-3m1 (164)

150 K

a=3.3767(11) A
c=5.807(2) A

57.34(5) A3

102.29 g/mol

1

2.962 g/cm3

MoK, (A=0.71073 A)
-5<hs5, -5<ks5, -9<1<9

3.45°-36.06°
1292

139

121
Analytical
0.089

1.127 cm!
0.919 /0974
-0.62 / 0.67

0.041/0.121/ 0.96
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Table V.10 - Position des atomes dans la structure de T2-AlzMgC:z et coefficients

d'agitation thermique

Atome / Position de Ueq  U11=U22 . .
X y vA . . Uss /A2 Uiz /A2
Wyckoff / Symétrie / Az / A2
Mgl /1a/-3m 0 0 0 0.0085 0.0095(6) 0.0065(8) 0.0047(3)
Al2 /2d /3m 1/3 2/3 0.6503(2) 0.0059 0.0059(4) 0.0057(6) 0.0030(2)
Cl1/2d/3m 1/3 2/3 0.2695(6) 0.0053 0.0054(7) 0.0051(12) 0.0027(3)
Table V.11 - Distances en A et angles en ° dans la structure de T2-Al:MgC:
Mgl - C1i 2.500(2) Al2vii-Mg1-Al2ix | 106.298(10) C1ii-Al2-C1v | 114.777(9)
Mg1-C1i 2.500(2) AI2vii-Mg1-AI2vv | 179.994(9)  C1ii-AI2-C1v | 103.44(2)
Al2-C1ii 2.0042(11)  Al2vii-Mgl-AI2x | 73.706(8)  C1v-Al2-C1v 114.764(8)
Al2-C1v 2.0045(11)  Al2vii-Mgl-AI2x | 73.706(8)  C1v-Al2-C1v 103.44(2)
Al2-C1v 2.0045(10)  Al2-Mgl1-Al2x | 73.706(8)  Clv-Al2-Clv | 103.44(1)
Al2-C1vi 2.211(4) Al2v-Mgl-AI2v | 73.706(8)  Al2ii—C1-Al2v | 114.777(9)
C1-Mg1vi 2.500(2) Al2v-Mgl1-Al2x | 106.298(10) Al2ii-C1-Al2" | 114.777(9)
Mg1-Al2x 2.8151(11)  Al2-Mgl-Al2% | 179.994(9)  Al2ii-C1-Al2% | 76.56(2)
Mgl-Al2v 2.8151(11)  Al2x-Mgl-Al2v | 73.703(8)  Al2ii-C1-Mglvi | 76.482(9)
Mg1-Al2vii 2.8149(10)  Al2x-Mgl-Al2x | 179.993(10) AI2v-C1-Al2v | 114.764(8)
Mg1-Al2v 2.8149(11)  Al2x-Mgl-Al2x | 106.292(10) AI2v-C1-Al2v | 76.565(18)
Mg1-Al2ix 2.8151(11)  Al2v-Mgl-Al2x | 106.292(10) AI2v-C1-Mglvi | 76.484(9)
Mg1-Al2iv 2.8151(10)  Al2v-Mgl-Al2¢ | 106.288(11) Al2v-C1-Al2v | 76.565(18)
C1i-Mgl-C1i 95.042(10)  Al2x-Mgl-Al2x | 73.703(8)  Al2-C1-Mglvi | 154.676(9)
Al2vii-Mg1-Al2v | 106.299(11) C1ii-Al2-C1v 114.777(9)  Al2v-C1-Mglvi | 128.758(16)

() x -1+y,z (ii) 1+x-y, 1-y, -z (iii) 1+x-y, 2-y, 1-z (iv) x-y, 1-y, 1-z
(v) 1+x-y, 1-y, 1-z (vi)x,y,z (vii) x, 1+y, z (viii) x, -1+y, -1+z
(ix) x-y, -y, 1-z x) x,y,-1+z (xi) -1+%, -1+y, -1+z
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La structure de T2-Al2MgC: est représentée sur la Figure V.18. Celle-ci est caractérisée
par des couches alternées de Mg occupant les sommets de la maille élémentaire et de
groupements entre Al et C. Les groupements entre Al et C sont composées de tétraedres
déformés d'aluminium et de carbone imbriqués I'un dans l'autre. Les atomes de
magnésium sont situés dans un anti-prisme de carbone. Les atomes d'aluminium sont
entourés par un tétraedre de carbone. Enfin, les atomes de carbones sont situés a
l'intérieur d'un polyédre formé par un anti-prisme entre trois atomes de magnésium

et un tétraédre d'aluminium.

Figure V.18 - Structure cristalline de T2-Al2MgCz. L'environnement de Al, C et Mg ainsi
que l'agencement des groupements entre Al et C sont mis en évidence par des

polyédres.

Le parameétre de maille a de 3.3767 A, qui correspond a la distance séparant les atomes
de magnésium, est proche de la distance Mg-Mg de 3.2093 A de la structure hexagonale
compact du magnésium (Straumanis, 1949). La longueur de la liaison Mg-C de 2.500(2)
A est1égérement plus élevée que celles des liaisons Mg-C des carbures métastables de
magnésium 3 pression atmosphérique (Liu et al, 2015), soit de 2.21 a 2.46 A pour
Mg:Cs (Fjellvaag et al., 1992), de 2.174(4) A pour MgCz (Karen et al, 1999), et de 2.36
A pour MgzC (Kurakevych et al., 2013). Les liaisons Al-C de 2.0042(11), 2.0045(10),
2.0045(11) et 2.211(4) A sont proches de celles observées pour la phase Al+Cs de 1.89,
1.95 et 2.19 A (Jeffrey et al., 1966).
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Une comparaison entre les parametres de maille et les positions cristallographiques de
Al et de C déterminées expérimentalement et par le calcul DFT dans le cadre de cette
étude (Deffrennes et al., 2019) ainsi que des résultats issus de la littérature (Bosselet

etal, 1998; Kubus et al., 2013; Persson, 2014d) est présentée Table V.12.

Table V.12 - Comparaison de la structure de T2-Alz2MgC2 déterminée par diffraction
des rayons-X sur monocristal et par le calcul DFT dans cette étude avec les résultats

issus d'affinement Rietveld de diffractogrammes de poudre de la littérature

Réf, T/

a/A c/A Al (x,y,z) C(xvy z)
(Méthode)
Bos98
298 3.3770(9) 5.817(1) 1/3,2/3,0.6226(6) 1/3,2/3,0.2653(1)
(Rietveld)
Kub13
293 3.3696(1) 5.7997(2) 1/3,2/3,0.6525(4) 1/3,2/3,0.266(8)
(Rietveld)
Per14b
0 3.391 5.824 1/3,2/3,0.65 1/3,2/3,0.2701
(DFT-GGA)
DefTPBb
150 3.3767(11) 5.807(2) 1/3,2/3,0.6503(2) 1/3,2/3,0.2695(6)
(Monocristal)
DefTPBb
0 3.36100 5.75154 1/3,2/3,0.6498 1/3,2/3,0.2695
(DFT-SCAN)

Les parametres de maille déterminés par DRX sur monocristal dans cette étude sont
en trés bon accord avec ceux obtenus par affinement Rietveld de diffractogrammes de
poudre (Bosselet et al., 1998; Kubus et al., 2013). Il en est de méme pour les positions
atomiques bien qu'il convienne de noter une légere différence de température
d'acquisition des données. Une certaine différence est cependant observée entre la
position en z des atomes de Al dans la structure déterminée par Bosselet et al. (Bosselet
et al, 1998) et dans le cadre de cette étude. Il convient de souligner que si les
caractérisations structurales par diffraction des rayons-X sur poudres sont plus
pratiques a mettre en ceuvre étant donné les difficultés expérimentales pour extraire
des monocristaux de T2-Al2MgC, la qualité des données obtenues par diffraction sur
monocristaux est considérée supérieure (Harris et al, 2001). Par exemple, des
coefficients d'orientations préférentielles doivent étre pris en compte dans le cas de la

poudre (Kubus et al., 2013) étant donné la forme en plaquette des cristaux.
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Enfin, l'accord entre les calculs DFT avec la fonctionnelle SCAN et la structure
déterminée par diffraction des rayons-X sur monocristal est satisfaisant bien que le
parametre c semble sous-estimé par le calcul. Il convient de noter que la température
des calculs DFT est de 0 K et qu'une légére augmentation des parameétres de maille est
attendue a 150 K. Le volume de la maille issu des calculs DFT menés dans le cadre de
cette étude est de 56.27 A3 4 0 K et une valeur de 56.31 A3 4 150 K est obtenue en
utilisant le coefficient d'expansion thermique volumique obtenu par calcul des
phonons. Celle-ci présente un accord correct avec la valeur issue de la diffraction des
rayons-X sur monocristal de 57.34 A3 i cette température. La tendance des calculs avec
la fonctionnelle GGA (Persson, 2014d) a surestimer le parametre de maille c des
carbures est de nouveau constaté bien que l'accord avec les valeurs expérimentales

reste trés bon dans le cas de T2-AlzMgCa.
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V.2.1.1.4 Densité d'états vibrationnels et largueur de bande interdite

La densité d'états vibrationnels de T2-Al2MgC2 calculée avec la fonctionnelle SCAN est
présentée Figure V.19. La contribution du magnésium est limitée a la branche dite
acoustique alors que le carbone apporte la principale contribution a la branche dite
optique située au-dela d'environ 19 THz. T2-Alz2MgC2 est un semi-conducteur a gap
indirect, la valeur calculée de la bande interdite étant de 1.73 eV. Ce résultat est proche
de la valeur de 1.75 eV obtenue avec la fonctionnelle GGA (Persson, 2014d). Aucune
mesure expérimentale du gap de la phase T2-AlzMgCz n'est disponible dans la
littérature. Il est rappelé que la valeur du gap obtenue par calcul DFT est probablement

sous-estimée.

Le gap indirect calculé a 1.73 eV de la phase T2-Al2MgC2 permet d'envisager, tout
comme pour la phase Al4Cs, des applications potentielles en électronique. La structure
hexagonale de AlzMgC: laisse notamment envisager une potentielle compatibilité du
carbure avec le polytype hexagonal dit 4H de la phase SiC dans I'optique de former des
hétérojonctions par croissance hétéroépitaxiale de Al2MgCz sur des substrats de 4H-

SiC.
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Figure V.19 - Densité d'états vibrationnels calculée pour une maille élémentaire de T2-
Al2MgC>
208



Chapitre V - Résultats et discussion

V.2.1.1.5 Capacité thermique et entropie standard de formation

Les mesures par DSC n'ont pas été réalisées sur la phase T2-Al2MgCz pure, mais sur un
mélange de plusieurs phases contenues dans 1'évaporat des échantillons 70 Mg - 19 Al
- 11 C %m (cf. Section V.2.1.1.2). Par conséquent, les mesures brutes doivent étre
corrigées en prenant compte des impuretés. Une caractérisation par diffraction des
rayons-X a permis d'identifier la présence dans le mélange de T2-Al2MgCz, de graphite,
de MgO, de Al4Cs, de Ta et de Al La proportion des phases en présence n'a cependant
pas pu étre déterminée par analyse Rietveld du diffractogramme. Par conséquent, les
proportions de certaines impuretés ont été contenues dans un intervalle. La proportion
de T2-Al2MgC: a été calculée a partir de la composition globale et des résultats des
analyses EDS apres synthese (cf. Section V.2.1.1.1). La proportion de MgO a été estimée
comme étant comprise entre 1 et 6.6%m en se basant sur l'analyse d'images MEB (cf.
Section V.2.1.1.1). Pour ce qui est de Al4Cs, la phase s'est formée durant le processus
d'évaporation puisque cette phase n'a pas été détectée apres synthese des échantillons
(cf. Section V.2.1.1.1). En estimant que l'évaporation de l'aluminium est négligeable
lors de l'extraction de T2-Al2MgCz (cf. Section III.2.1), il est raisonnable d'estimer que
la proportion en Al4Cs est directement liée a I'avancement de la réaction entre le liquide
enrichi en aluminium et le graphite. Par conséquent, la proportion de Als«Cs est
contenue dans un intervalle allant de 0 jusqu'a une réaction totale de I'aluminium,
limitant, avec le graphite. Enfin, la proportion de Ta a été estimée grossiérement entre
1 et 3 %m. Les mesures brutes de capacité thermique ont été corrigées a partir de ces
proportions et intervalles ainsi que de la capacité thermique des impuretés issue des
tables JANAF (Chase et al, 1998). Une limite haute et une limite basse de la capacité
thermique de T2-Al2MgC: ont ainsi été obtenues. En prenant la moyenne entre ces cas
extrémes la capacité thermique a été déterminée avec une incertitude de +4.2% propre
a la connaissance approximative de la proportion des impuretés. Cette incertitude
s'ajoute a celle inhérente aux mesures de +2.5%, et une incertitude combinée de +4.9%

est finalement obtenue.

La capacité thermique de la phase T2-Al2MgC2 obtenue par DSC ainsi que par le calcul
DFT est présentée sur la Figure V.20. Les valeurs expérimentales et calculées sont en

bon accord compte tenu des incertitudes de mesures.
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Figure V.20 - Capacité thermique mesurée par DSC et calculée de la phase T2-Al2MgC:

Les résultats des calculs DFT sont jugés plus fiables que les mesures par DSC. L'accord
trés satisfaisant obtenu précédemment pour la phase Al4«Cs entre les valeurs
expérimentales et calculées (cf. Section V.1.1.1.3) conforte un choix dans ce sens.
Cependant, les contributions anharmoniques ignorées par les calculs de phonons et
augmentant avec la température peuvent engendrer une sous-évaluation de la capacité
thermique de la phase comme ceci a été observé dans le cas de AlsCs (cf. Section
V.1.1.1.3). Etant donné que les deux phases présentent des points communs au niveau
structural et qu'elles sont constituées d'éléments comparables, des contributions
anharmoniques du méme ordre peuvent étre grossierement anticipées pour T2-
Al2MgC2 et AlsCs. Dans le cas de AlsC3 ces contributions entrainaient une sous-

évaluation d'environ 1% a 500K (227°C) et de 3% a 870 K (597°C).

Enfin, I'entropie standard de formation de T2-Al2MgCz a été déterminée a partir de la
capacité thermique calculée dans I'approximation quasi-harmonique selon I'Equation

V.1 (cf. Section V.1.1.1.3) a 70.0 ].K-L.mol-L.
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V.2.1.1.6 Enthalpie standard de formation

Les calculs réalisés avec la fonctionnelle SCAN de I'énergie a 1'état fondamental et de la
correction ZPE de T2-Al2MgC: et ses composants, les incréments enthalpiques de 0 a
298 K des phases et 1'enthalpie standard de formation de Al2MgC2 sont présentés Table
V.13. Le détail des calculs pour aboutir a I'enthalpie standard de formation du carbure
a été présenté Section 1V.2.4. Les incréments enthalpiques de l'aluminium, du

magnésium et du graphite proviennent des tables JANAF (Chase et al.,, 1998).

Table V.13 - Energie a 1'état fondamental et correction ZPE calculées pour T2-Al2MgC:
et ses composants, incréments enthalpiques calculés et issus de la littérature et

enthalpie standard de formation de Al2MgC2

E(0K) ZPE(0K) H(298K) - H(0K) AfH(298K)
Phase / kKJ.mol-1 / kJ.mol-1 / KJ.mol-1 (réf.) / KJ.mol-1
Al-fcc -742.9 3.5 4.539 (Cha98)
Mg-hcp -471.5 6.3 4.998 (Cha98)
C-graphite -969.8 16.8 1.051 (Cha98)
T2-Al2MgC> -3997.7 42.9 12.8 (PisTBP) -108.3

Une correction supplémentaire liée aux imperfections de la structure du graphite de
-4.9 k] /mole de graphite doit étre appliquée a la valeur obtenue de -108.3 k] /mole de
T2-Al2MgC2 comme détaillé Section 1V.2.3. La phase T2-Al2MgC2 contient 2 moles de C
par mole de carbure, et la valeur corrigée de I'enthalpie standard de formation de T2-

Al2MgC: est alors de -118.0 k] /mole de T2-Al2MgCz, soit -23.6 k] /mole d'atomes.

En comparaison, la valeur obtenue par le calcul DFT avec la fonctionnelle GGA de -6.1
k] /mole d'atome a 0 K (Persson, 2014d) extrapolée a 298 K avec les incréments
présentés Table V.13 a -6.8 kJ/mole d'atomes est considérablement moins
exothermique que le résultat obtenu avec la fonctionnelle SCAN (-23.6 kJ/mole
d'atomes). L'écart entre les deux valeurs est comparable a celui observé dans le cas de

Al4Cs (cf. Section V.1.1.1.4).
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V.2.1.2 Données relatives a la phase T1-Al,;MgC,

Des syntheses et extractions de la forme polymorphique dite T1 (cf. Section I1.5.1) ont
été tentées suite a des traitements isothermes a 973+4 K (700+4°C) pendant 240
heures, cependant les cristaux obtenus étaient alors trop petits pour étre

photographiés et caractérisés par diffraction des rayons-X sur monocristaux.

Les données disponibles dans la littérature concernant la structure de la forme T1 (cf.
Section I1.5.1) ne sont pas robustes puisque les parametres de maille proposés par
Bosselet et al. (Bosselet et al, 1998) ont été déterminés a partir d'un mélange des
formes T1 et T2 et que les positions atomiques ont été estimées par Feldhoff et al.
(Feldhoff et al, 1999c) par analogie avec AlsC3 sans se baser sur des données
expérimentales. Par conséquent et faute de temps, les propriétés de la phase n'ont pas
été étudiées par le calcul DFT et seule une modélisation de la forme T2 de la phase
Al2MgC2 a été effectuée dans le cadre de cette étude. Il convient cependant de rappeler
que la température de transition entre la forme T1 et T2 n'est pas nette et que les deux
formes présentent un certain caractére métastable puisqu'une transition réversible
d'une forme a l'autre n'a pas pu étre observée expérimentalement (Bosselet et al.,
1998; Viala et al., 2000). Ainsi, il est possible d'avancer que la différence d'énergie entre
la forme T1 et T2 de Al2MgC: est assez faible et qu'une modélisation de la phase
Al2MgC2 en se basant sur les données relatives a la forme T2 conduira a des données
thermodynamiques et des équilibres entre phases raisonnables dans le domaine

d’existence de T1-Al2MgCo.
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V.2.1.3 Données relatives aux end-members de la solution de Mg dans

Al,C;
V.2.1.3.1 Enthalpie standard de formation des potentiels end-members

Les résultats de Viala et al. (Viala et al.,, 2000) indiquent clairement que le magnésium
se substitue exclusivement a I'aluminium dans la structure de la phase Al4C3, la teneur
en carbone restant toujours constante. Cependant, 1'aluminium est présent sur deux
sites cristallins dans la structure de AlsCs (cf. Section V.1.1.1.1), soit le site All (x=0,
y=0, z=0.29352, DFT) et Al2 (x=0, y=0, z=0.13016, DFT) (cf. Section V.1.1.1.1), chacun
ayant la méme multiplicité. Il convient donc de vérifier si le magnésium se substitue

préférentiellement sur 1'un des sites ou bien sur les deux.

Par conséquent, trois end-members hypothétiques sont envisagés, soit les phases
MgsCs (substitution de Mg sur les deux sites Al1l et Al2), Mg2Al2C3 (substitution de Mg
sur le site Al1) et Al2Mg2C3 (substitution de Mg sur le site Al2). Des calculs DFT ont été
menés dans le cadre de cette étude pour étudier 1'enthalpie de formation des trois end-
members potentiels. Ces calculs sont présentés Table V.14. L'énergie a 0 K des éléments
purs utilisée dans les calculs est la méme que celle présentée Table V.13 (cf. Section
V.2.1.1.6). Etant donné la nature métastable des phases les calculs de phonon menant
aux corrections ZPE n'ont pas été menés. Une correction supplémentaire liée aux
imperfections de la structure du graphite de -4.9 k] /mole de graphite détaillé Section
[V.2.3 a été appliquée a I'enthalpie de formation des trois composés métastables. La
conclusion des calculs est que la substitution du Mg sur le site Al2 est la plus favorable,

la phase étant alors méme prédite d'étre stable par rapport aux éléments a OK.

Table V.14 - Energie a I'état fondamental et enthalpie standard de formation des
potentiels end-members de la solution de Mg dans Al4Cs calculés avec la fonctionnelle

SCAN

AH(OK) + AH(OK) +
E(0K) AfH(OK)
Phase corrections graphite  corrections graphite
/ KJ.mol?  /k].mol?
/ kJ.mol-! / kJ.mole d'atomes-1
Mg2Al2C3 -4932.2 +406.1 +391.5 +55.9
Al2Mg2C3 -5101.2 +2.5 -12.2 -1.7
MgsCs -4140.4 +655.2 +640.6 +91.5
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V.2.1.4 Données relatives aux équilibres entre phases
V.2.1.4.1 Température de décomposition de Al,MgC,

Suite a la synthese de T2-Al2MgCz a 1273 K (1000°C) a partir de la composition 70Mg
- 19Al - 11C %m (cf. Section V.2.1.1.1), les échantillons ont été passés tels quels en
analyse thermique différentielle (cf. Section I11.7.3). Un thermogramme caractéristique
des résultats obtenus est présenté Figure V.21, et l'analyse gravimétrique
correspondante Figure V.22. La température des accidents thermiques est prise
lorsque le signal se détache de la ligne de base et non pas a la température dite de onset
proposée par le logiciel. Les thermocouples de type B utilisés ne sont pas adaptés aux
mesures en-dessous de 700 K, et I'axe des abscisses est donc coupé a cette température
sur le thermogramme. L'amplitude des variations en masse de 2 mg représentent
moins de 0.1% de la masse typique des creusets en Ta de 2.4 g environ. De plus, aucune
évolution significative de 1'aspect des creusets n'est notée suite a I'analyse. L'oxydation
des creusets est donc limitée par I'atmosphere protectrice et ne vient pas perturber les
analyses. Les accidents thermiques observés sur la Figure V.21 sont discutés dans cette

section des basses températures vers les hautes températures.
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Figure V.21 - Résultats de I'analyse thermique différentielle d'un échantillon 70Mg -
19Al - 11C %m précédemment traité thermiquement 240 heures a 1273 K (1000°C)
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Figure V.22 - Résultats de I'analyse gravimétrique d'un échantillon 70Mg - 19A1 - 11C
%m précédemment traité thermiquement 240 heures a 1273 K (1000°C)

Le premier accident thermique endothermique observé lors de la chauffe est attribué
a la fusion de la matrice Mg-Al Selon 1'évaluation du COST507 du diagramme Al-Mg
(Ansara et al., 1998) (cf. Section 11.2.1), la température de fusion de la matrice détectée
ala chauffe a 860 K (587°C) correspond a un solidus a 5.0 %at de Al, et sa solidification
au refroidissement détectée a 915 K (642°C) a un liquidus composé de 4.0 %at de Al.
Dans le cas d'une surfusion significative la composition de la matrice au
refroidissement devrait étre inférieure a 4.0 %at de Al. Cependant, une surfusion
relativement faible peut étre anticipée au refroidissement puisque les phases Al4Cs et
Al2MgC2 vraisemblablement présentes favorisent la nucléation hétérogene du
magnésium primaire (cf. Section 1.2). Ces valeurs restent cohérentes avec la valeur de
2.1 %at de Al mesurée dans la matrice par EDS suite a la trempe des échantillons (cf
Section V.2.1.1.1) compte tenu des incertitudes liées a une mesure par EDS en plage,
du fait que le liquide puisse évoluer en composition avant la trempe, et des incertitudes
liées a la détermination de la température des accidents thermiques et de la

composition des liquides correspondant sur le diagramme d'équilibre.
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De tres faibles accidents thermiques sont détectés a environ 1175 K (902°C), 1275 K
(1002°C) et 1325 K (1052°C). Compte tenu des creusets relativement épais de 0.5 mm
de Ta utilisés afin de tenir mécaniquement a la pression en leur sein qui augmente
exponentiellement avec la température (cf. Section 3.4.2), la sensibilité de 1'analyse est
moindre qu'avec des creusets d'analyse thermique standards. Il est donc difficile de

juger de ces pics qui sont alors attribués a des artefacts de mesure.

Enfin, un accident endothermique est observé a 1558 K (1285°C). Une analyse de la
microstructure de I'échantillon suite a I'analyse thermique permet de juger de la nature
de cet accident. Cette microstructure est présentée Figure V.23 et est caractérisée par
une matrice Mg-Al, du graphite, et des cristaux de Al4C3 longiformes d'un ordre de
grandeur plus grand que les cristaux de Al2MgC2 de forme rectangulaires obtenus suite
au traitement thermique initial (cf. Section V.2.1.1.1). Il convient de noter que du
magnésium a été détecté en solution solide a des taux d'environ 4 %m dans la phase
Al4Cs. 11 est important de préciser d'une part que ces mesures EDS ont été effectuées
sans utiliser de standards, et d'autre part que la composition du liquide avec lequel la
phase est en équilibre n'est pas connue avec précision. Par conséquent cette mesure

n'est pas un résultat relatif aux équilibres entre phases exploitable.

-
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Matrice Mg-Al ——
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100 um

Figure V.23 - Observation MEB en électrons rétrodiffusés de la microstructure suite a
I'analyse thermique des échantillons de composition 70Mg - 19Al - 11C %m
précédemment traités thermiquement a 1273 K (1000°C) pendant 240 heures
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[l est intéressant de noter que des cristaux de Al2MgCz ont été observés piégés dans des
cristaux de AlsC3 de taille importante. Ce cas particulier est présenté Figure V.24. Le fait
que les cristaux de Al2MgC:2 soient systématiquement observés au milieu de ceux de
Al4Cs3 et non pas en périphérie de ceux-ci a l'interface AlsC3/liquide est un signe que le
carbure ternaire est présent en tant que résidu de la précédente microstructure et qu'il
ne s'est pas formé lors du refroidissement. On peut remarquer que le cristal de Al4Cs3
en question est en train de se hydrolyser, la procédure de préparation des échantillons
MEB (cf. Section II1.7. 1) souffrant d'un manque de répétabilité de par les variations du

taux d'humidité de 1'air et du temps des préparations.

MgO

Al,C; en cours
d’hydrolyse

Al,MgC,

(ALMg),C; —

Matrice Mg-Al —

Figure V.24 - Observation MEB en électrons rétrodiffusés d'un cristal résiduel de
Al2MgC2 au sein d'un cristal de AlsC3 suite a l'analyse thermique des échantillons de
composition 70Mg - 19Al - 11C %m précédemment traités thermiquement a 1273 K
(1000°C) pendant 240 heures

Cette microstructure est une évidence de la décomposition de la phase Al2MgCz au
profit de Al4Cs. Le pic observé a 1558 K (1285°C) est donc attribué a la décomposition
péritectique ternaire de Al2MgC2 en un liquide, du graphite et le carbure Als4Cs. La
nature de cette décomposition invariante a été attribuée apres considération de la
section expérimentale a 1000 K déterminée par Viala et al. (Viala et al.,, 2000), sachant
qu'il faudrait un enrichissement conséquent du liquide en Al afin de passer d'un

invariant péritectique a un quasi-péritectique. Ceci est en effet peu probable puisque
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dans ce cas les échantillons auraient alors mouillé les creusets en Ta durant I'analyse
thermique provoquant la formation de TaC et 1'observation d'un accident thermique
associé. L'accident thermique a 1558 K (1285°C) se termine par une légere
contribution exothermique qui pourrait étre attribuée a la formation de Al4+Cs. Aucun
signal n'est détecté au refroidissement ce qui est cohérent avec la microstructure
observée. Cependant, le signal endothermique a environ 1558 K (1285°C) a été observé
de nouveau lors d'un second passage en analyse thermique des échantillons, I'aire de
'accident lors du second passage correspondant a au moins 50% de celle du premier
passage. Par conséquent, les rares cristaux de Al2MgC2 observés suite a 1'analyse ne
suffisent pas a expliquer l'intensité du second accident thermique, et il est donc

supposé que la phase Al2MgC: recristallise partiellement lors de la chauffe.

Il est important de noter qu'au cours de la montée en température avant le supposé
invariant, la phase AlzMgCz commence déja a se décomposer suivant une ligne
monovariante pour former du graphite et un liquide de plus en plus riche en aluminium
en se rapprochant de sa température de décomposition. Ceci entraine une dérive de la
ligne de base qui peut étre entrevu sur la Figure V.21, notamment en comparant la
pente de la ligne avant et apres l'accident thermique observé a 1558 K (1285°C). Il est
alors important de s'assurer que bien que la forme du pic soit caractéristique d'une
décomposition invariante, celle-ci en est bien une. Pour ce faire, I'obtention de résultats
identiques pour deux compositions différentes est un signe fort. Dans ce but, un
échantillon 70Mg - 19Al - 11C %m traité thermiquement 240 heures a 1273 K
(1000°C) (cf. Section V.2.1.1.1) dont la matrice a été évaporée (cf. Section V.2.1.1.2) a
été scellé de nouveau dans un creuset en Ta et a été passé en analyse thermique. Les
résultats de l'analyse sont présentés Figure V.25. Un signal endothermique est de
nouveau observé a une température équivalente de 1532 K (1259°C), confirmant la
nature invariante de la réaction observée lors des premiers essais. L'accident
thermique exothermique suivant cette décomposition a 1591 K (1318°C) pourrait étre
lié a la formation de TaC lors du mouillage du creuset par le liquide résultant de la

décomposition (cf. Section 111.4.5).
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Figure V.25 - Résultats de l'analyse thermique différentielle d'un échantillon 70Mg -
19Al - 11C %m précédemment traité thermiquement 240 heures a 1273 K (1000°C)

puis dont la matrice a été évaporée

La température de décomposition de Al2MgC2 a été déterminée statistiquement a
1550+30 K (1277%30°C) sur labase de 5 mesures sur 4 échantillons indépendants dont
1 évaporat et 3 échantillons directement issus des synthéses présentées Section
V.2.1.1.1. L'incertitude proposée correspond a un intervalle de confiance a 95%, soit
compte tenu de la taille de la population statistique a 2.776 fois I'écart-type. Il convient
de noter qu'a cette température la pression au sein du creuset dans le cas des
échantillons dont la matrice Mg-Al n'a pas été évaporée atteint 3.4 bar (0.34 MPa) (cf.
Section I11.2.1). L'influence de cette pression sur la température de décomposition des

phases condensées par rapport a une pression standard de 1 bar étant jugée tres

largement négligeable.
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V.2.1.4.2 Données diagrammatiques

Dans le but de déterminer la composition du liquide en équilibre triphasé avec T2-
Al2MgC2 et Al4C3 a 1273 K (1000°C) des échantillons de diverses compositions ont été
préparés et traités thermiquement 240 heures avant d'étre observés au MEB. Une
faible teneur en carbone a été sélectionnée dans 1'idée de longer 1'axe Mg-Al du
diagramme et de déterminer la composition a partir de laquelle 1'équilibre
thermodynamique bascule de T2-Al2MgCz a Al4Cs par itération. Une autre possibilité
aurait été d'essayer de se positionner directement au sein de 1'équilibre triphasé entre
les deux carbures et de déterminer la composition du liquide par EDS. Cependant la
méthode itérative retenue présente l'avantage de ne pas altérer de facon significative
la composition initiale du liquide Mg-Al lors de la formation des carbures. Ceci permet
de déduire la composition du liquide impliqué dans les équilibres a partir de la
composition initiale de 1'échantillon, les incertitudes inhérentes a cette méthode étant

jugées moins importantes que celles liées a une mesure en EDS par plage.

Cependant des les premieres compositions testées avec un liquide initial a 7.1 %m en
Al le liquide a mouillé le creuset en Ta et le carbone a réagi avec celui-ci pour former la
phase TaC comme décrit Section II.4.5. Le fait que le liquide mouille le creuset a
clairement été corrélé avec la composition en Al dans le liquide, cet élément étant
réactif avec le Ta et son activité dans le liquide augmentant avec sa concentration (cf.
Section I11.2.2.2). Afin de pallier a cette difficulté, un poteyage des échantillons dans
une poudre de MgO a été effectué comme décrit Section II1.4.5. Cette solution a
cependant manqué de répétabilité, la probabilité du mouillage avec le creuset malgré

le poteyage augmentant avec la teneur en aluminium dans 1'échantillon.

La composition des échantillons et le résultat des observations sont présentés Table
V.15. 1l est rappelé que le détitrage des échantillons par évaporationa 1273 K (1000°C)
est négligeable grace au faible volume des creusets (cf. Section II1.4.1) et une
détermination de la composition des échantillons a partir de leur composition initiale
a donc été jugée plus fiable qu'une détermination par EDS. Au-dela d'une composition
initiale de 14 %m en Al les résultats obtenus n'ont pas été jugés fiables, les échantillons
se fractionnant dans le poteyage MgO, et les fractions réagissant par endroit avec le

creuset et n'étant pas de composition homogene.
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Table V.15 - Composition des échantillons et nature des phases formées lors d'un

traitement thermique de 240 heures a 1273 K (1000°C)

Nom de I'échantillon  %mini Mg Y% mini Al Y% mini C Phase observée
8 Al 91.6 8 0.4 Al,MgC,
10 Al 89.6 10 0.4 Al;MgC;
12 Al 87.6 12 0.4 Al;MgC;
14 Al 85.6 14 0.4 Al,MgC,
16 Al 83.6 16 0.4 Ech. non-homogene
18 Al 81.6 18 0.4 Ech. non-homogene

Bien qu'un encadrement de la composition du liquide en équilibre triphasé avec les
carbures a 1273 K (1000°C) n'ait pas été obtenu, une limite basse de la teneur en Al a
pu étre déterminée. En considérant dans 1'échantillon noté 14Al que l'intégralité du
graphite a réagi afin de former la phase Al2MgCz, ce qui est en adéquation avec les
observations MEB, un liquide de composition finale de 13.3%m (12.1 %at) en Al est

obtenu, celui-ci étant encore en équilibre avec la phase Al2MgCo.
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V.2.2 Modélisation thermodynamique
V.2.2.1 Choix des modéles thermodynamiques et des sous-systémes

La description de I'énergie de Gibbs des éléments purs a été prise de la base de données
SGTE (Dinsdale, 1991). La description des phases du systeme Mg-C a été prise de
|'évaluation conduite par Chen et al. (H.-L. Chen et al, 2012) (cf. Section 11.3.1). La
description du systeme Al-Mg a été prise de la base de donnée du COST 507 (Ansara et
al, 1998). Enfin, la description du systeme binaire Al-C provient de la réévaluation

menée dans le cadre de cette étude (cf. Section Section V.1.2.3.4).

La phase Alz2MgC: a été modélisée comme un composé stcechiométrique et la
description de son énergie de Gibbs exprimée par rapport a l'enthalpie de ses
constituants dans leurs états standards de référence (cf. Section IV.1.1.2) est présentée
Equation V.9. Une modélisation des formes T1 et T2 de AlzMgCz n'a pas été effectuée
faute de données concernant la forme T1. Il est cependant rappelé que la différence
d'énergie entre ces deux polymorphes est supposée étre faible étant donné le caractére
métastable de la transition d'une forme a I'autre (cf. Section I1.5.2). La modélisation de
la phase a donc été réalisée en se basant exclusivement sur les résultats concernant le

polymorphe T2.

G 2199 — 2HSFR — HYER — 2HSER = A + BT + CTIn(T) + DT? + ET™ + FT?

Equation V.9

La phase liquide a été modélisée comme une solution de substitution, le magnésium,
I'aluminium et le carbone occupant le méme et unique sous-réseau (Al, C, Mg) (cf.
Section 1V.1.1.3.2). Les termes d'interaction binaires ont été extrapolés suivant la
méthode de Kohler-Toop avec les interactions entre Mg et Al extrapolées suivant la
méthode de Kohler (cf. Section 1V.1.1.3.2). Aucun parametre d'interaction ternaire n'a
été introduit pour la phase liquide. Le choix contraire n'aurait pas beaucoup de sens
puisque le liquide est trés pauvre en carbone jusqu'a des températures supérieures a
1800 K (1527°C), or puisqu'un tel parametre est multiplié par la concentration
respective des trois éléments (cf. Section [V.1.1.3.2) celui-ci aurait alors di étre
considérablement grand pour avoir la moindre influence sur les équilibres entre
phases dont les informations ne sont disponibles qu'entre 1000 et 1550 K (727 -
1277°C).
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La solubilité du magnésium dans la phase Al4C3 a été prise en compte en utilisant un
modele a trois sous-réseaux (Al)z(Al,Mg)2(C)3 sélectionné pour rendre compte du fait
que la substitution du Mg se fasse préférentiellement sur un des deux sites

cristallographique de Al (cf. Section V.2.1.3.1).

L'énergie de Gibbs du end-member Al2MgzC3 a été modélisée en fonction de I'énergie
de Gibbs de ses constituants dans leurs états standards de référence comme présenté
Equation V.10, oll GmA-Structure représente 1'énergie de Gibbs a la température considérée
del'élément A dans sa structure stable a 298 K et 1 bar de pression. Ce modeéle est dans
ce cas adapté puisqu'aucune autre information que I'enthalpie standard de formation
n'est disponible pour le composé, l1a capacité thermique et I'entropie de la phase étant

alors définies selon une loi de Kopp-Neumann (cf. Section 1V.2.1.2).
G 219263 = 2GR 4 26097 4 3G9I PMe + A Equation V.10

L'énergie de Gibbs de la phase (Al)2(Al,Mg)2(C)3 a été modélisée suivantle "Compound
Energy Formalism" (cf. Section 1V.1.1.3.1) et la dépendance en composition du terme
d'exces a été modélisé par une série de polynémes de Redlich-Kister (Redlich et al,
1948) (cf. Section 1V.1.1.3.2). Le terme de référence de I'énergie de Gibbs est explicité
Equation V.11, ou ya® représente le taux d'occupation de 1'élément A dans le sous-
réseau i comme décrit (cf. Section 1V.1.1.3.3). Le terme d'excés et les parametres
d'interactions de la série de Redlich-Kister sont explicités Equation V.12 et Equation

V.13.

TefG(Al)Z(Al'Mg)ZCS @,,2) (3)GAI4_C3 _|_y(1) (2) (3)GAleg2C3 EquationVll
m .

= Yar Yar Ve Al YmgYe
A2 (ALMG),C 1. (2). (2).(3) 0,(AD)2(ALMg),Cs ¢ .
Gy 2 A2 = y/(ll)yjl)yl(\/lg)yé ) OLEll:lel,(I\/Ig:Cg)z ° Equation V.12

07(AD2(ALMg)2C5 _ 0 0 - .
Lyy.aimg:c = “Qaramg:c + bav.aymg.cT Equation V.13
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V.2.2.2 Evaluation des paramétres et sélection des données, des

incertitudes et des poids

En premier lieux, les parameétres C, D, E et F de la phase Al2MgC2 ont été optimisés en
se basant sur les résultats des calculs de phonon sur le polymorphe T2 dans
I'approximation quasi-harmonique (cf. Section V.2.1.1.5). Afin de décrire de fagon
satisfaisante la capacité thermique de la phase celle-ci a été décrite sur trois plages de
températures. La premiere plage de 50 a 298 K (-223 - 25°C) permet de prendre en
compte la capacité thermique calculée a basse température. La seconde plage de 298 a
500 K (25 - 227°C) permet de prendre en compte le domaine ou la capacité thermique
varie de facon non linéaire avec la température. La derniere plage de 500 Ka 3000 K
(227 - 2727°C) correspond au domaine ou la capacité thermique évolue de fagon quasi-
linéaire avec la température, l'influence des termes E et F induisant une dépendance
en T-2 et T2 de la capacité thermique (cf. Section 1V.1.1.2, Equation IV.7) étant alors
limités ce qui permet d'éviter que la capacité thermique ne diverge dans la gamme des

hautes températures ou aucune mesure n'est disponible.

Dans un second temps, le parametre B de la phase Al2MgC2 a été optimisé en utilisant
I'entropie standard de formation du polymorphe T2 déterminée par les calculs de
phonon (cf. Section V.2.1.1.5). Cette valeur issue des calculs DFT est jugée fiable étant
donné la qualité des résultats obtenus pour la phase Al4Cs (cf. Section V.1.1.1.3). La
continuité de I'entropie aux jonctions a été assurée en utilisant les fonctions alors

définie sur une des plages de température, le parametre A n'influant pas sur I'entropie.

Ensuite, le parametre A de la phase Al2MgC2 et du end-member Al2Mg2Cs ont été
optimisés en se basant sur leurs enthalpies de formation respectives déterminée par
les calculs DFT dans le cadre de ce travail (cf. Section V.2.1.1.6 et Section V.2.1.3.1).
Dans le cas de AlzMgCz la continuité de I'enthalpie aux jonctions a été assurée de la

méme maniere que pour l'entropie.
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Dans la méme logique que dans la modélisation du systeme Al-C, une optimisation
conjointe de certains parametres a été effectuée dans une derniere étape afin de
permettre aux données les moins robustes une certaine variation dictée par la
cohérence de I'ensemble (cf. Section V.1.2.2 et Section 1V.1.2). Dans cette étape les
parametres d'interactions de la phase (Al)2(Al,Mg)2(C)3 ont été optimisés de concert
avec le parametre A du end-member Al2Mg2Cs et les parametres A, B, C et D de la
deuxieme plage de température de la phase Al2MgCz, le parametre F étant nul et le
parametre E entrainant des variations aberrantes de la capacité thermique aux hautes
températures lorsqu'optimisé. Tout comme pour la modélisation du systeme Al-C, il est
important de noter qu'un poids important a été fixé a l'entropie de formation de
Al2MgC2 afin de ne pas permettre a cette valeur jugée robuste de varier, le parametre
B étant optimisé afin de s'en assurer. De plus, les parametres A et B de la premiere
plage de température de la phase Al2MgCz ont été ré-optimisés dans un second temps
afin de garder une continuité des fonctions S et H de la phase a la jonction des deux

plages de température.

Les données réellement remises en question lors de cette étape sont donc I'enthalpie
de formation de Al2MgCz et du end-member Al2Mg2Cs, la capacité thermique au-dessus
de 400 K (127°C) de Al2MgCz, la température de décomposition de Al2MgC: et les
données diagrammatiques déterminées a Viala et al. (Viala et al, 2000) a 1000K
(727°C). Tout d'abord, il semble raisonnable de permettre aux enthalpies de formation
issues des calculs DFT de varier, d'autant plus que celle du end-member Al2Mg2C3
obtenue 0 K n'a pas pu étre extrapolée a 298 K. Ensuite, la capacité thermique de T2-
Al2MgC> déterminée par le calcul de phonon ne prend pas en compte les contributions
anharmoniques, celles-ci engendrant une sous-estimation du Cp de I'ordre du pourcent
a partir de 500 K dans le cas de Al4Cs. Par conséquent il convient de permettre une
certaine variation a cette donnée aux hautes températures. Enfin, toutes les données
diagrammatiques disponibles dont le poids et les incertitudes sont détaillées ci-

dessous sont utilisées dans cette derniere étape.

Les incertitudes sélectionnées lors de l'optimisation du ternaire Al-C-Mg sont

présentés sur la Table V.16.
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Table V.16 - Incertitudes utilisées pour chacune des données lors de I'optimisation du

ternaire Al-C-Mg

Réf Donnée Incertitude

Def19 AfH295(T2-Al;MgC>) - Calculs DFT + 1 kJ/mole d’atomes
Def19 AfH298(T2-Al;Mg,C3) - Calculs DFT + 2 k] /mole d’atomes
Def19 AfS298(T2-Al;MgC;) - Calculs DFT +1%

Def19 Capacité thermique - Calculs DFT +3%

DefTBPc | Temp. de décomposition de T2-Al,MgC; - ATD T+30K

) %m Al dans le liquide en équilibre triphasé avec T2-
Via00 war £ 2 %m
Al;MgC; et AlsC3 21000 K (727°C)

) %m Mg dans Al4Cs en équilibre triphasé avec T2-
Via00 Wyg * 1.8 %m
Al;MgC; et le liquide a 1000 K (727°C)

Une incertitude sur les enthalpies standards de formation déterminées par le calcul
DFT jugée raisonnable a été assignée dans l'idée de ne pas s'écarter outre mesure de
ces valeurs afin de garder une cohérence d'ensemble pour tous les carbures du
systeme. L'incertitude est plus importante dans le cas du end-member Al2Mg2Cs
puisque I'enthalpie de formation calculée a 0 K ne peut étre prise en compte dans le
processus d'optimisation qu'a 298 K (cf. Section 1V.2.1.2). Les incertitudes sur la
capacité thermique de T2-Al2MgC: issue du calcul DFT ont été déterminées afin qu'elles
soit égales a I'écart le plus important entre les valeurs mesurées par DSC et calculées
par DFT dans le cas de AlsCs. L'incertitude sur la composition du liquide en équilibre
triphasé avec T2-Al2MgCz et AlsC3z a 1000 K (727°C) a été estimée par Viala et al. (Viala
et al., 2000). Enfin, il est important de noter que la teneur en Mg dans Al4C3 lorsque la
phase est en équilibre triphasé avec T2-Al2MgC: et le liquide a 1000 K (727°C) n'a pas
été mesuré directement par Viala et al. (Viala et al., 2000). Les auteurs ont en fait
déterminés plusieurs conodes entre des liquides riches en aluminium et la phase en
question. Il est intéressant de noter que les teneurs en Mg dans le carbure binaire Al4C3
sont respectivement de 5.6 %m, 6.1 %m, et 5.1 %m pour des liquides comportant 23,
22 et 21 %m en Al. La diminution de la teneur en Mg en substitution dans le carbure
d'aluminium n'est donc pas cohérente avec l'évolution de la teneur en Al dans le
liquide. Ceci peut étre expliqué par le fait que les cristaux de Al4Cs cristallisent sous

forme de plaquettes, et que les mesures ont donc de fortes chances d'étre influencées
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par la matrice lors de la détermination en WDS. La méme logique s'applique bien sir
pour les mesures réalisées sur des liquides plus riches en aluminium. Par conséquent,
ces conodes n'ont pas été utilisées étant donnée l'incertitude sur ces mesures. A la
place, la teneur en Mg présente dans la phase AlsCs en équilibre triphasé avec T2-
Al2MgC:2 et le liquide a 1000 K (727°C) a été estimée a partir d'une moyenne des trois
conodes mesurées par Viala et al. (Viala et al., 2000) les plus proches de cet équilibre.
Le résultat a été extrapolé a I'équilibre triphasé dans un intervalle de confiance a 95%
calculé en prenant compte de la taille de la population statistique et utilisé dans

'optimisation. Les poids pour les données expérimentales ont été assignés a 1.
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V.2.2.3 Résultats de la modélisation
V.2.2.3.1 Capacité thermique et entropie standard de formation de Al,MgC,

La capacité thermique calculée suite a la modélisation du systeme Al-C-Mg est
présentée en regard des résultats des calculs de phonon dans I'approximation quasi-
harmonique et des résultats DSC corrigés sur la Figure V.26. Seule une mesure
expérimentale sur trois est représentée par souci de clarté. Le fit est excellent de 50 a
400 K, puis la modélisation s'écarte volontairement des valeurs DFT lorsque la
température augmente afin de prendre compte des contributions anharmoniques.
Compte tenu des incertitudes expérimentales importantes, il a été jugé plus fiable de
se baser sur la tendance observée sur la phase Al4Cs afin d’estimer ces contributions.
Si les deux carbures présentent des similarités, la présence de magnésium dans la
phase Al2MgC: et le fait que sa température de décomposition soit sensiblement plus
basse que celle de Al4Cs3 laisse supposer des contributions anharmoniques au mieux

égales sinon plus importantes que pour la phase Al4Cs.
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Figure V.26 - Capacité thermique de la phase Al2MgC: calculée suite a la modélisation

du systeme Al-C-Mg comparée aux résultats des calculs DFT

L'entropie standard de formation de Al:MgCz est en parfait accord apres la
modélisation du ternaire avec la valeur issue des calculs DFT de 70.0 ].K-1.mol1.
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V.2.2.3.2 Enthalpie standard de formation de AI,MgC, et du end-member
Aleng3

Une enthalpie standard de formation de -25.1 k]J/mole d'atomes est obtenue pour la
phase suite a la modélisation, soit une valeur 1.5 kJ/mole d'atomes plus négative que
la valeur issue des calculs DFT de -23.6 k] /mole d'atomes. Cet écart est cohérent avec
celui de 1.4 kJ/mole d'atomes obtenu pour la phase Al4C3 suite a la modélisation du
binaire Al-C (cf. Section V.1.2.3.2). Il estimportant de noter que compte tenu du nombre
important de parametres a optimiser et du fait que la plupart des données soient
relatives a des équilibres faisant intervenir au moins trois phases (cf. Section V.2.2.2),
la modélisation du ternaire est contrainte. Contrairement a la modélisation du binaire,
ou une diminution pas a pas de l'enthalpie de formation de Al4C3 conduirait
graduellement a une température de décomposition de la phase de plus en plus élevée
tout en respectant les données relatives au liquidus, il n’est pas possible de dévier
significativement de 1'enthalpie de formation de Al2MgCz optimisée sans changer
drastiquement les données relatives aux équilibres entre phases. En d'autres termes,
si cette valeur venait a changer il faudrait changer drastiquement une donnée parmi la
température de décomposition de Al2MgCz, la solubilité du Mg dans la phase (Al,Mg)4Cs
avec laquelle le carbure ternaire est en compétition, ou bien la teneur en Al présente
dans le liquide en équilibre triphasé avec les deux carbures a 1000 K (727°C). Le fait
que cette optimisation soit si contrainte témoigne de sa cohérence et de sa validité
d'ensemble. Par exemple, si le systeme binaire Al-C n'avait pas été ré-optimisé et si les
parametres issus de la modélisation de Grobner et al. (Grobner et al., 1995) avaient été
pris en compte, l'enthalpie de formation de Al2MgC: aurait alors di étre 5 kJ/mole
d'atomes plus exothermique que la valeur issue des calculs DFT pour obtenir un accord

d'ensemble équivalent.

Pour ce qui est du end-member Al2Mg2Cs, une enthalpie standard de formation de -1.9
k] /mole d'atomes a été obtenue, soit une valeur en tres bon accord avec les -1.7
kJ/mole d'atomes calculés a 0 K par DFT. Un écart plus important pourrait étre anticipé
par analogie avec les carbures stables et en prenant en compte l'extrapolation de
I'enthalpie de 0 a 298.15 K. Cependant, cette grandeur a en pratique tres peu

d'influence sur la modélisation.
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V.2.2.3.3 Données relatives aux équilibres entre phases

La section isotherme calculée suite a la modélisation du ternaire a 1000 K (727°C) est
comparée a celle déterminée expérimentalement par Viala et al. (Viala et al, 2000)
Figure V.27. La teneur en aluminium du liquide en équilibre triphasé avec les deux
phases carbures a 1000 K (727°C) obtenue suite a la modélisation de 18.5 %m est en
trés bon accord avec la valeur expérimentale de 19+2%m. (Viala et al., 2000). Celle du
liquide en équilibre avec le graphite et Al2MgCz a 1000 K (727°C) calculée a 0.5%mAl
reproduit bien la valeur expérimentale de 0.6+x2%mAl (Viala et al., 2000). Un accord
trés satisfaisant est obtenu entre la teneur en Mg contenue dans la phase binaire Al4Cs
calculée de 5.2%m et la valeur expérimentale extrapolée des mesures de Viala et al.
(Vialaetal., 2000) de 5.6+1%m. (cf. Section V.2.2.2). La température de décomposition
de 1550+30 K (1277+30°C) est parfaitement reproduite. Une section isotherme
calculée a 1500 K (1277°C) du ternaire, soit 50 K en dessous de la décomposition de
Al2MgC2, est présentée Figure V.28. La teneur en aluminium du liquide en équilibre
triphasé avec le graphite et la phase Al2MgC2 augmente avec la température alors que
celle du liquide en équilibre triphasé avec les deux carbures du systeme diminue. Lors
de I'analyse thermique différentielle, les variations par rapport a la ligne de base liées
a l'évolution des équilibres entre phases sont directement corrélées aux variations
d'enthalpie au sein de I'échantillon. L'évolution de l'enthalpie d'un échantillon
présentant la méme composition que ceux passés en ATD relative a I'enthalpie des
éléments dans leurs états standards de référence est tracée en fonction de la
température Figure V.29. Les résultats de l'analyse thermique présentés Section
V.2.1.4.1 sont également présentés sur la figure a titre comparatif. A partir de 1000 K
(727°C),la phase Al2MgC2 se décompose suivant un équilibre monovariant et la matrice
s'enrichie en aluminium. La qualité de la ligne de base n'est cependant pas suffisante
pour observer la déviation engendrée par cette évolution de 1'équilibre. La phase
Al2MgC: est encore présente en quantité avant sa décomposition invariante a 1550 K
(1277°C), etun accident thermique important est observé expérimentalement. Lors de
la décomposition, le liquide intervenant dans la transformation invariante a une
composition calculée a 11.2 %m en Al et 0.1 %m en C. Le calcul prédit que la phase
AlsC3 se décompose ensuite petit a petit suivant un équilibre monovariant et que le
liquide s'enrichit en aluminium et commence a dissoudre le graphite de facon

significative. Ce domaine n'a pas été exploré expérimentalement.
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Le calcul de I'évolution avec la température de la teneur en Mg présent en solution
solide dans la phase AlsC3 est présenté Figure V.30. La proportion de magnésium
calculée augmente lentement jusqu'a la température de décomposition de 1550 K
(1277°C) de la phase Al:MgC2 aprés laquelle elle diminue rapidement avec la
température. La teneur en Mg dans le carbure d'aluminium est nulle a sa température

de décomposition calculée a 2411 K (2138°C).
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Figure V.30 - Evolution avec la température de la teneur en Mg dans la phase AlsC3

selon la modélisation thermodynamique du systeme Al-C-Mg menée dans cette étude

Enfin, des sections isothermes calculées a 500 K (227°C) et 2200 K (1927°C) sont
présentés Figure V.31 et Figure V.32.
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V.2.2.3.4 Paramétres thermodynamiques

Les parametres optimisés lors de 1'évaluation du systéme ternaire Al-C-Mg (Deffrennes
et al., TBPb) sont présentés Table V.17. La jonction entre la seconde et la troisieme

plage de température de I'énergie de Gibbs de Al2MgC2 est effectuée a 298.15 K mais

est notée a 298 K sur la table par souci d'espace.

Table V.17 - Parameétres thermodynamiques du systéme Al-C donnés sous la forme A
+ BT + CTIn(T) + DT2 + ET-1 + FT3 en J.mol-!

Terme Plage T. A B C D.103 E.106 F.100
50-298K -137023.17 -130.2133 +31.64858  -309.8213 -0.009339 +123.3135
GmA]ZMgCZ - ZHSERA] -
298-500K -141504.37 +95.31393 -11.48743 -168.8773 - +46.2193
HSERMg' ZHSERC

400-3000K -170910.3 +715.88624  -113.83391 -9.9976 +1.599446
GmAIZMg2C3 - ZGmAl-fCC -
298-3000K -13540
2GmMg-hcp - 3GmC-gra

OLA1:ALMg:c(AD2(AIM)2(C)3 | 298-3000K -204710 +93.252
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Chapitre VI Conclusions et perspectives

V1.l Conclusions

Dans le contexte d'un réchauffement climatique toujours plus pressant, l'allégement
des structures est une problématique majeure de l'industrie des transports. Dans cette
optique, l'utilisation accrue de matériaux a base de magnésium est une solution
technique attrayante. L'alcalino-terreux, en concurrence directe avec l'industrie
mature de l'aluminium, a besoin de poursuivre son développement afin de se
démocratiser en tant que matériau de structure. L'approche ICME permet une
diminution conséquente du temps et des colts de ces développements, cependant
celle-ci repose sur l'utilisation de bases de données thermodynamiques fiables. Or les
difficultés expérimentales inhérentes au magnésium rendent I'acquisition des données
nécessaire a la création de telles bases délicate. C'est le cas pour le systéeme Al-C-Mg ou
le carbure Al2MgC2 ne figure pas encore dans les bases de données commerciales
malgré, notamment, son role supposé dans l'affinement des grains des alliages Mg-Al
par inoculation de carbone. L'objectif poursuivi dans cette étude était de fournir une
description thermodynamique cohérente et compléte des phases présentes dans le

systeme ternaire Al-C-Mg.

Dans un premier temps, une étude bibliographique critique du systeme Al-C-Mg et de
ses sous-systemes a été menée. D'une part, cette étude a mis en lumiere la présence de
désaccords significatifs quant aux données reportées relatives a la phase AlsCs et aux
équilibres dans le systeme Al-C, a savoir l'enthalpie standard de formation et la
température de décomposition de la phase Al4C3 ainsi que la solubilité de C dans Al
liquide. D'autre part, le manque de données concernant la phase Al2MgC:z et les

équilibres dans le systéme ternaire Al-C-Mg a été mis en avant.
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Dans un second temps, une démarche expérimentale a été développée afin de
synthétiser et d'extraire la phase Al2MgC2 et d'acquérir les données manquantes. Cette
démarche repose sur un dispositif utilisant des creusets scellés en tantale et
permettant de travailler avec le magnésium jusqu'a des températures de 2100 K
(1827°C) et des pressions de 40 bars. Ces creusets sont adaptés aux appareils d'analyse
thermique, et un systeme d'ampoules scellées en quartz permet de réaliser des
traitements thermiques de longues durées. Suite a ces traitements, un dispositif
d’évaporation sous vide a été développé pour pouvoir extraire la phase Al2MgCz de sa

matrice Mg-Al.

Dans un troisieme temps, la détermination des propriétés thermodynamiques des
carbures du systeme Al-C-Mg ainsi que des données relatives aux équilibres entre
phases a été entreprise. Il convient de souligner I'apport considérable des calculs DFT
menés par Alexander Pisch et Alain Pasturel a cette étude qui ont permis de déterminer
les propriétés les plus délicates a obtenir expérimentalement. Pour ce qui est de la
phase Al4Cs, 'enthalpie standard et I'entropie standard de formation de la phase ainsi
que certaines de ses propriétés électroniques ont été confirmées par les calculs DFT.
La capacité thermique du carbure d'aluminium a été mesurée de 300 Ka 871 K (27 -
598°C), un domaine de température ou seules des mesures d'incréments enthalpiques
étaient disponibles. Concernant la température de décomposition de la phase, de fortes
indications ont été apportées par analyse thermique pour trancher quant aux données
débattues dans la littérature. Dans I'optique de modéliser la solubilité non négligeable
de Mg dans la phase AlsCs, des calculs DFT de 1'enthalpie de formation a 0 K des
compositions métastables MgCs, Al2Mg2C3 et Mg2AI2C3 ont été conduits. Pour ce qui
est de la phase Al2MgCz, seule la forme polymorphique dite T2 a pu étre étudiée dans
cette étude. Sa structure cristallographique a été confirmée par diffraction des rayons-
X sur monocristal pour la premiere fois. Cette structure a servie de point de départ aux
calculs DFT qui ont conduit a la détermination de I'enthalpie standard et de I'entropie
standard de formation de T2-Al2MgC: ainsi que de certaines de ses propriétés
électroniques. De plus, la capacité thermique du carbure ternaire a été déterminée par
calcul de phonon dans l'approximation quasi-harmonique jusqu'a 1000 K (727°C).
Enfin, la nature et la température de la décomposition de la phase Al2MgCz dans le

systeme ternaire ont été confirmées par analyse thermique différentielle.
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Dans un dernier temps, les données ainsi obtenues ont été utilisées conjointement des
données sélectionnées de la littérature dans la modélisation thermodynamique des
systemes Al-C et Al-C-Mg. En comparaison des précédentes modélisations du binaire
Al-C, la réévaluation du systéme conduit a une valeur moins négative de 1'enthalpie
standard de formation de la phase AlsC3 et a un changement dans la description des
interactions entre Al et C dans le liquide. La validité de cette nouvelle description
thermodynamique est consolidée par son extrapolation dans le ternaire Al-C-Mg. Enfin,
des descriptions thermodynamiques de la phase AlzMgC: ainsi que de la solubilité de

Mg dans la phase Al4C3 ont été proposées.

Les descriptions thermodynamiques des phases nouvellement obtenues vont pouvoir
alimenter les bases de données relatives au magnésium et ses alliages. Un exemple
d'application de ces bases consiste en la prédiction du chemin de solidification des
alliages Mg-Al inoculés par du carbone. Ces calculs sont présentés ci-dessous dans le
cas de la solidification d'un alliage 91Mg - 9Al %m inoculé a 1000K (727°C) par 0.5
%m de carbone. Un alliage présentant 9 %m de Al a été sélectionné puisque c'est la
teneur maximale en aluminium que peut comporter les alliages commerciaux. La
surface du liquidus dans le ternaire Al-C-Mg et le chemin d'évolution de la composition
du liquide de l'alliage en question sont représentés Figure VI.1. Pour cet alliage,
Al2MgC2 est le seul carbure stable de 809 a 1500 K (536 a1227°C) et c’est donc la phase
qui se forme lors de I'inoculation. A la température de 1000 K (727°C) a laquelle
I'inoculation est typiquement effectuée, le liquide doit contenir plus de 18.6 %m de Al
afin d'étre en équilibre avec Al4Cs, ce qui dépasse largement les teneurs les plus élevées
en Al des alliages commerciaux. L'évolution de la fraction des phases lors de la
solidification de l'alliage en question est présentée dans les conditions de Scheil-
Gulliver sur la Figure VI.2. A2MgC: est le seul nucléant présent dans le systeme lors de
la solidification du Mg primaire qui débute a 882 K (609°C). A cette température la
fraction massique de Al2MgC2 prédite par les calculs de solidification est tres largement
sous-estimée puisqu’elle ne prend pas en compte la mise a I'équilibre du systeme lors
de I'inoculation. En effet,a 1000 K 2.5 %m de Al2MgC: se forment a I'équilibre dans les
conditions étudiées. A partir de 809 K (536°C) une proportion négligeable de Al4Cs se
forme pendant la solidification alors que 71.8 %m de magnésium a déja solidifié. Enfin,
la solidification se termine a 709 K (436°C) par la formation de 8.8 %m de la phase

Al12Mg17.
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Figure VI.1 - Représentation de la surface du liquidus Al-C-Mg et du chemin d'évolution

de la composition du liquide d'un alliage 91Mg-9Al %m inoculé par 0.5 %m de carbone
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En conclusion, le calcul thermodynamique apporte un argument fort supportant le fait
que la phase Al2MgC2, et non pas le carbure Al4Cs, soit responsable de la nucléation
hétérogene du Mg et de l'affinement des microstructures des alliages Mg-Al par

inoculation de carbone.

L'intégration des descriptions thermodynamiques des phases du systeme Al-C-Mg
développées dans cette étude a des bases de données multi-constituées permettrait
d'aller plus loin dans la démonstration. Il serait notamment intéressant de prédire
l'influence de I'ajout de Mn, dont le role dans I'affinement des grains des alliages Mg-Al
par l'inoculation de carbone est encore débattu dans la littérature, sur les équilibres
entre phase. Des simulations plus poussées par champ de phase permettraient d'aller
plus loin dans les prédictions en donnant acces par exemple a une estimation de la

surfusion nécessaire a la nucléation hétérogene du Mg primaire.

Enfin, outre les lumiéres apportées par le calcul sur la problématique de l'affinement
de grain, les descriptions thermodynamiques proposées vont pouvoir étre utilisées
dans le développement des composites a matrice Mg-Al et renfort en matériaux
carbonés, ou encore pour des applications en électronique des phases semi-

conductrices Al4+C3 dopée en Mg et Al2MgCo.
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V1.2 Perspectives

Dans un premier temps, les limitations rencontrées au cours de cette étude et les
perspectives s'inscrivant dans la continuité directe de I'étude seront abordées. Dans un

second temps, des perspectives plus éloignées du contexte de 1'étude seront proposées.

Tout d'abord, il convient de revenir sur les limitations rencontrées au cours de 1'étude

et sur les résultats manquant encore de maturité.

Une grande partie de ces limitations sont liées aux difficultés inhérentes a travailler
avec le magnésium en température, c'est a dire sa volatilité et sa réactivité. Le dispositif
expérimental en creuset en Ta scellé utilisé pour répondre a ces problématiques
présente des marges d'amélioration certaines. La réactivité entre les échantillons et les
creusets en Tan'a pas pu étre maitrisée et a fait obstacle a la détermination de données
relatives aux équilibres entre phases impliquant un liquide riche en Al Il était
notamment envisagé de déterminer une nouvelle section isotherme expérimentale du
systeme Al-C-Mg a 1273 K (1000°C) ou bien d'étudier plus en détail la solubilité du Mg
dans la phase Al4Cs. De telles données se seraient avérées précieuses dans l'optique
d'apporter de plus amples justifications des résultats de la modélisation du ternaire
réalisée dans cette étude. Pour pallier a ce probleme, une premiere possibilité consiste
a empécher le contact entre 1'échantillon et le creuset a 1'aide d'un matériau inerte
faisant office de tampon. Dans cette optique, le dépot d'une couche protectrice d'oxyde
d'yttrium n'a pas fonctionné et le poteyage au MgO s'est avéré étre une solution
manquant de reproductibilité. Une seconde possibilité est de changer la nature du
creuset. Cependant, le nombre de matériaux réfractaires inertes au magnésium jusqu'a
des températures de 2000 K (1727°C) et assez résistants pour supporter les pressions
correspondantes est assez limité. L'utilisation prometteuse de creusets en W n'a pas
pu étre explorée a cause de l'absence d'un systeme de refroidissement actif dans le
montage utilisé pour sceller les creusets par soudure a l'arc. Si la réactivité du W avec
Al et C laisse entrevoir des problématiques similaires dans le cadre du systeme Al-C-
Mg, ses propriétés mécaniques légérement supérieures a celle du Ta représentent en
soit un avantage. En outre, I'absence de systéme de refroidissement actif est également
responsable d'une difficulté accrue pour réaliser les soudures. Par conséquent, il serait
tres intéressant d'installer un systéeme de refroidissement a l'eau sur le dispositif
expérimental de scellement des creusets. Enfin, il conviendrait de mener des essais afin
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de mieux comprendre les sources de la contamination au cuivre parfois observée dans
les échantillons. La géométrie du porte échantillon en cuivre pourrait notamment étre

revue afin de pallier a ce probleme.

Ensuite, certaines mesures réalisées manquent de maturité afin de pouvoir étre
pleinement exploitées. D'une part, c'est le cas de la mesure de la température de
décomposition par analyse thermique simple de la phase Al4Cs. Cette mesure est en
attente d'une calibration en température en utilisant des matériaux de références et
des caractérisations supplémentaires afin d'acquérir une meilleure compréhension
des phénomeénes se produisant au cours de l'analyse. D'autre part, c'est le cas de la
mesure par DSC de la capacité thermique de la phase T2-Al2MgCz. Cette mesure est
complexe a mettre en ceuvre étant donné le nombre d'étape conséquente, de la
préparation des échantillons en creusets scellés, a I'évaporation de la matrice et jusqu'a
la mesure elle-méme. Un échantillon apres évaporation de la matrice Mg-Al présente
un mélange de phase contenant au moins T2-Al2MgCz, du graphite et MgO ainsi que
vraisemblablement Al ou Al4Cs. Si une extraction sélective manuelle de monocristaux
de T2-Al2MgC2 est possible sous binoculaire pour par exemple déterminer sa structure
cristalline par diffraction des rayons X sur monocristal, les mesures par DSC de la
capacité thermique sont dépendantes de la constitution de ce mélange. Par conséquent,
en l'absence d'une caractérisation et d'une quantification précise des phases présentes
au sein des évaporats préparés, ces résultats sont entachés d’incertitude. Or, de
nombreuses méthodes d'analyse sont limitées par le fait que les masses des
échantillons préparés soient tres faibles en plus du fait que les carbures du systeme
soient hydrolysables. La quantification des phases présentes par affinement Rietveld
de diffractogramme de poudre a été envisagée, bien qu'une premiere tentative ne se

soit pas avérée concluante.

Enfin, cette étude n’a pas abouti a une description thermodynamique de la forme
polymorphique dite T1 de la phase Al2MgCz, qui commence a se former partiellement
en dessous de 1000 K (727°C). Il serait pourtant intéressant d'étudier l'influence
respective des variétés T1 et T2 sur l'affinement des microstructures des alliages Mg-
Al par inoculation de carbone. Une raison derriére ce manque est que la structure de
ce polymorphe reste encore a établir avec précision, les tentatives de synthese et

d'extraction de cristaux de la variété T1 ayant échouées. Ce manque est nuancé par le
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fait que Bosselet et al. (Bosselet et al, 1998) ont observé qu'une fois formées les
variétés T1 et T2 ne se retransformaient pas l'une en l'autre lors de traitements
thermiques prolongés. Ceci est un signe fort du fait que la différence énergétique entre
les deux phases soit tres faible. Par conséquent, il est probable que les données
thermodynamiques ainsi que les équilibres entre phases calculés avec la présente base
de données dans le domaine d’existence de la forme T1 constituent des prédictions tout

a fait raisonnables.

Dans un dernier temps, il convient d'aborder des perspectives se situant hors du
contexte du systeme Al-C-Mg ouvertes par cette étude. Celles-ci sont riches puisque de
nombreux systémes a base de magnésium réactifs au-dela de 1000 K (727°C) restent
méconnus, et la démarche expérimentale développée, bien qu'imparfaite a de

nombreux égards, peut alors étre mise a profit.

Un parallele direct avec cette étude peut étre établi avec le systeme Mg-B-C pour lequel
tres peu d'informations expérimentales sont disponibles (Saengdeejing et al.,, 2010).
Tout d'abord, le systeme Mg-B sur lequel la phase supraconductrice MgB2 a apporté
beaucoup d'attention reste expérimentalement méconnu, et par conséquent les
modélisations les plus récente du binaire (Liu et al.,, 2001; Balducci et al., 2005; Moiseev
et al., 2005; Kim et al,, 2009) présentent de nombreuses contradictions. Il convient
notamment de noter l'existence débattue d'une phase MgB2o, et de souligner que les
températures de décomposition des composés MgB4 et MgB7, supposées aux alentours
de 2273 K (2000°C), n'ont jamais été déterminées expérimentalement. La température
de décomposition de la phase MgB2 déterminée par analyse thermique a 1541 K
(1268°C) sous 10 bar de pression (Bohnenstiehl et al., 2014) est 290 K plus basse que
la température calculée a la méme pression dans la modélisation du binaire la plus
récente (Kim et al, 2009). Ensuite, trés peu de données sont disponibles quant au
ternaire Mg-B-C. La phase MgB2C2 découverte par Worle et al. (Worle et al., 1994)
présente une structure lamellaire similaire a celle du graphite et est suspectée de
présenter un caractere supraconducteur (Verma et al., 2003). De plus, cette phase peut
se révéler étre prometteuse pour des applications d'émission de lumiére (Singh et al.,
2017). Ensuite, deux nouvelles phases de steechiométries Mg2B24C et MgB12C2 ont été
récemment caractérisées par Adasch et al. (Adasch et al., 2006, 2007). Enfin, la phase

supraconductrice MgCz peut contenir une quantité non négligeable de carbone en
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solution solide (Wilke et al, 2005). Par conséquent, une étude expérimentale du
ternaire Mg-B-C dans I'optique d'une modélisation thermodynamique du systeme peut
s'avérer étre un sujet de recherche tres riche. Une tentative de synthese de la phase
MgB2C2 en creuset scellés en Ta a 1773 K (1500°C) a été entreprise mais a échouée
pour des raisons de réactivité avec le creuset, cette problématique étant sans aucun

doute majeure pour ce systeme.

Une autre perspective tout aussi riche consiste a étudier des systéemes binaires Mg-X,
I'élément X pouvant étre Fe, Mn, Cr, Zr, W, Ta ou Hf. Tous ces systemes sont caractérisés
par une lacune de miscibilité a I'état liquide comme présenté pour le diagramme Mg-
Mn sur la Figure VI.3. L'évolution de la solubilité respective des éléments a I'état solide
et liquide au-dessus de 1000 K (727°C) n'est pas bien connue. Il en est de méme pour
les températures des équilibres invariants monotectiques intervenant lors de la fusion
de I'élément X, soit l'invariant calculé a 1447 K (1174°C) sur la Figure VL3 pour le
systéeme Mg-Mn. Dans 'optique de déterminer la solubilité respective de I'élément X et
du Mg un premier essai encourageant a été réalisé dans le systeme Mg-Mn. Un
échantillon 50 Mg - 50 Mn %at a été traité thermiquementa 1573 K (1300°C) pendant
30 minutes avant d'étre trempé, et la microstructure obtenue est présentée Figure V1.4.
Si cet échantillon est notamment caractérisé par des problémes de contamination au
cuivre et de réactivité avec le creuset, I'émulsion a I'état liquide a bien été figée suite a

la trempe laissant envisager des mesures de solubilité.
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Figure VI.3 - Le diagramme Mg-Mn (Ansara et al, 1998). L'équilibre étudié
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traité thermiquement a 1573 K (1300°C) 30 min en creuset Ta avant d'étre trempé
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