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Dans de nombreux domaines industriels tels que la pétrochimie, l’automobile ou 

l’industrie nucléaire, le respect d’un cahier des charges précis peut conduire à 

l’utilisation de matériaux multi-alliés pouvant contenir jusqu’à une dizaine 

d’éléments. Pour de tels matériaux, les études expérimentales peuvent 

représenter un véritable défi ainsi qu’un investissement financier et temporel très 

important. Pis, dans certains cas, la complexité des systèmes étudiés peut 

rendre totalement impossible une étude expérimentale directe qui devra alors 

porter sur des matériaux modèles dont on espère qu’ils reproduiront fidèlement le 

comportement du matériau réel. Dans les Réacteurs à Eau Pressurisée (REP), 

les gaines combustibles subissent des sollicitations extrêmes tout en devant 

répondre à des critères de performances et de sureté de plus en plus exigeants. 

Les équilibres de phases et la microstructure des gaines doivent donc être 

parfaitement contrôlés. Les matériaux utilisés pour le gainage combustible étant 

des matériaux multi-alliés, il peut être très intéressant de faire appel à des outils 

de modélisation. En effet, il serait particulièrement utile de pouvoir prédire les 

équilibres de phases et les évolutions microstructurales ayant lieu au sein de la 

gaine en fonction des variations de température et de composition chimique de 

l’alliage, la précipitation de phases fragiles induites par la présence des éléments 

d’alliage, de pouvoir calculer des paramètres thermodynamiques tels que des 

activités, des potentiels chimiques ou des capacités calorifiques mais aussi de 

tester de nouvelles compositions d’alliages. 

La méthode la plus adaptée pour traiter des systèmes multi-alliés est la méthode 

Calphad (CALculation of  hase  iagrams .  l s’agit d’une méthode semi-

empirique, consistant à décrire par des fonctions mathématiques les énergies de 

Gibbs (enthalpies libres) de toutes les phases constitutives d’un système en 

ajustant certains paramètres. Son intérêt principal est qu’elle permet de 

construire une modélisation thermodynamique d’un système complexe à l’aide de 

données relatives à ses sous-systèmes de degré inférieur. L’étude d’un système 

par la méthode Calphad s’appuie sur un ensemble de données expérimentales 

relatives aux structures cristallographiques des phases intermétalliques du 

système considéré, aux équilibres de phases, ainsi qu’à des mesures de 

paramètres thermodynamiques. Ainsi, le CEA a développé dans les années 2000 

et selon la méthode Calphad une base de données centrée sur le Zirconium, la 

Zircobase [1].  

Néanmoins, cette base présente d’importantes limitations. Ces limitations seront 

détaillées dans le premier chapitre (paragraphe 5.2) et sont principalement dues 

à l’absence d’études expérimentales de certains systèmes.  e plus, la 

modélisation du domaine d’homogénéité des phases intermétallique repose sur 

des configurations ordonnées majoritairement métastables et dont les enthalpies 

de formation ont fait l’objet d’un ajustement empirique ou bien ont été fixées à 

des valeurs arbitraires dans la Zircobase.   
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C’est dans ce contexte que s’inscrit mon travail de thèse qui consiste à 

développer une nouvelle base de données thermodynamique pour les alliages de 

Zirconium utilisés comme matériaux de gainage combustible dans les REP. 

L’originalité de notre démarche réside dans l’utilisation massive et systématique 

de calculs DFT (Density Functional Theory) en complément de nouvelles 

mesures expérimentales. Le système que nous avons choisi est le système 

quinaire Zr-Cr-Fe-Nb-Sn, les éléments Cr, Fe, Nb et Sn étant les principaux 

éléments d’alliages métalliques des nuances Zircaloy-4 (Zr-Sn-Fe-Cr) et M5® (Zr-

Nb). 

Dans une première partie, nous présentons, de la manière la plus générale 

possible, le contexte scientifique de la thèse. Le deuxième chapitre est consacré 

à la présentation des méthodologies que nous avons utilisées dans le cadre de 

ce travail. Les troisième et quatrième chapitres constituent le cœur de notre 

travail de thèse comprenant les résultats de nos calculs, les mesures réalisées 

ainsi que la modélisation des vingt sous-systèmes binaires et ternaires du 

système quinaire d’intérêt. Enfin, le cinquième chapitre confronte les prédictions 

de notre base de données à des mesures réalisées sur des alliages industriels 

ou sur de nouveaux concepts de gaines. 
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Chapitre 1                                                                                                               
Contexte général 
Dans ce chapitre, le sujet de thèse sera replacé dans son contexte 

scientifique. Nous présenterons dans la première partie le contexte 

environnemental et énergétique et justifierons ainsi la place de l’énergie 

nucléaire dans le mix énergétique français. Nous présenterons ensuite les 

différents types de réacteurs nucléaires, avec notamment les REP dont 

les différents circuits et composants seront décrits en insistant 

particulièrement sur le gainage combustible. Puis, nous présenterons la 

nécessité de modéliser thermodynamiquement les alliages utilisés 

comme matériaux de gainage combustible et présenterons 

succinctement les outils de modélisation antérieurs à cette thèse ainsi 

que les nouveaux outils de calculs dont nous disposons aujourd’hui. Enfin, 

la dernière partie de ce chapitre sera dédiée à la description des objectifs 

de la thèse. 
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1. CONTEXTE ENVIRONNEMENTAL ET ENERGETIQUE 

 

Le 2 novembre 2014, le Groupe d'experts Intergouvernemental sur l'Evolution du 

Climat (GIEC) a publié la synthèse du cinquième rapport sur le changement 

climatique [1], compilant les résultats de quelques 20 000 études scientifiques 

réalisées par plus de 800 chercheurs à travers le monde. Ce rapport qualifie 

d’extrêmement probable (degré de certitude de 95%) le lien entre l’activité 

humaine et les changements climatiques. En outre, ses projections sont de plus 

en plus pessimistes avec notamment une augmentation de 4,8 °C des 

températures moyennes à la surface de la planète à l’horizon 2100, un 

réchauffement et une acidification des océans ainsi que la fonte de la 

cryosphère. De plus, le GIEC prédit une élévation du niveau des mers d’environ 

1 m d’ici la fin du siècle ayant pour conséquence la disparition des territoires 

occupés par près de 10% de la population mondiale. En Europe, les simulations 

de la Nasa reportent ainsi la disparition de territoires entiers tels que la 

Camargue comme reporté en figure 1. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nous savons à présent que ces changements climatiques seront principalement 

dus à l’augmentation de la concentration de gaz à effet de serre (principalement 

le CO2) dans l’atmosphère, liée à l’utilisation de combustibles fossiles tels que le 

 

 

Figure 1: Camargue (France) avant et après une élévation du niveau des mers de 1m. 
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pétrole, le charbon et le gaz. Ces combustibles fossiles représentent plus de 80% 

de la production mondiale d’énergie [2]. 

 

L’augmentation de la température à la surface du globe est inéluctable, les efforts 

entrepris dans ce domaine consistent donc à la limiter à 2 °C à l’horizon 2100. 

Ainsi, de nouvelles sources d’énergie plus durables et moins émettrices de CO2 

ont fait leur apparition telles que les panneaux photovoltaïques ou l’énergie 

éolienne. Néanmmoins, les facteurs de charge moyens de ces énergies (rapport 

entre l’énergie produite et celle correspondant à la puissance maximale) sont très 

faibles: 23 % pour les éoliennes et 13 % pour le solaire photovoltaïque [3]. En 

terme de puissance, ce rapport est encore plus défavorable puisqu’il n’est que de 

5% pour l’éolien [3]. Ainsi, un parc éolien d’une puissance théorique de 20 GW 

ne délivrera en réalité que 1 GW. Ceci est principalement dû à l’intermittence des 

énergies renouvelables. L’une des solutions envisagées pour pallier cette 

intermittence serait de stocker l’électricité produite pendant les périodes 

excédentaires pour la restituer au moment où elle est nécessaire. Néanmoins, 

même en utilisant la technologie de stockage la plus performante à savoir la 

technologie lithium-ion, stocker l’équivalent de deux jours de la consommation 

électrique de la France nécessiterait l’utilisation d’une quantité de lithium 

équivalente à près de 10 ans de la production mondiale de ce métal [3]! Les 

coûts relatifs à ces nouvelles sources d’énergie sont donc encore trop importants 

pour imaginer des parcs éoliens ou photovoltaïques capables d’alimenter une 

proportion significative de la population à un coût raisonnable [3,4]. Le 

développement des énergies renouvelables intermittentes ne peut donc se faire 

qu’en parallèle de sources d’énergies « à la demande » et présentant un facteur 

de charge élevé telles que les centrales thermiques. C’est ainsi que l’Allemagne 

a fait le choix d’investir massivement dans les énergies renouvelables tout en 

remettant en fonctionnement des centrales à charbon et en développant 

l’exploitation du lignite. En 2017, la part du nucléaire en Allemagne n’est que de 

13%, celle des renouvelables de 30% et celle du gaz et du charbon de 52% [4]. 

L’Allemagne se trouve ainsi dans une situation paradoxale en étant le pays 

d’Europe où la part des énergies renouvelables est la plus importante mais 

proposant le prix de l’électricité le plus élevé et en étant l’un des plus gros 

émetteurs de gaz à effet de serre dans toute l’Europe [5].  

Enfin, le GIEC prévoit que la demande énergétique à l’échelle du globe aura 

doublé à l’horizon 2030, sous l’effet conjugué de l’augmentation de la 

population et de la croissance des pays émergents. Les ressources disponibles 

en charbon, pétrole et gaz étant en voie de raréfaction, il apparaît de plus en plus 

urgent d’engager une lutte efficace contre le changement climatique tout en 

préservant un accès à l’énergie au plus grand nombre. 

Bien que la politique de production d’énergie fasse encore l’objet de débats à 

travers le monde, de nombreux pays tels que la Chine, les Etats-Unis, la Russie, 

la France ou l’Inde ont fait le choix d’investir massivement dans l’énergie 

nucléaire [7]. Cette source d’énergie « à la demande » semble avoir une bonne 
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place dans le mix énergétique [8], permettant de faire face à la demande 

mondiale en énergie, tout en prenant en compte les problématiques 

environnementales et économiques grâce à des coûts carbone extrêmement 

bas, des coûts financiers maîtrisés ainsi qu’un facteur de charge moyen très 

élevé (75%). La France contribue également à l'essor de l’énergie nucléaire de 

façon significative en finançant des programmes R&D en constant 

développement par l’intermédiaire du Commissariat à l'Énergie Atomique (CEA) 

et de ses partenaires industriels EDF et AREVA. Notre travail de thèse s’insère 

dans le cadre de ce programme de recherche tripartite français. 

 

2. L’ENERGIE NUCLEAIRE 

 

2.1 GENERALITES 

 

La désintégration (fission) de noyaux de matière fissile (p. ex.    
   ), suite à un 

bombardement par des neutrons (figure 2) libère une très grande quantité 

d’énergie. Cette énergie qui résulte de la différence entre l’énergie de liaison du 

noyau initial et la somme des énergies de liaison des noyaux produits est alors 

récupérée sous forme de chaleur. 

 
 

 

 

La réaction de fission la plus courante est la suivante: 

 

   
       

       
        

       
  

 

Elle engendre la production de 3 neutrons dont l’énergie cinétique est comprise 

entre 0,1 MeV et 3 MeV: Ce sont des neutrons rapides. Leur probabilité 

d’interagir avec les autres noyaux de    
    est alors très faible. Ils seront ensuite 

ralentis par de nombreux chocs avec le milieu modérateur (eau pour les 

réacteurs utilisés en France) et leurs énergies cinétiques seront alors de l’ordre 

de 0,025 eV. On les appelle neutrons lents ou neutrons thermiques. Ils 

Figure 2: Réaction de fission nucléaire. 
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pourront interagir avec d’autres noyaux de    
    et provoquer de nouvelles 

réactions de fission nucléaire qui produiront également plusieurs neutrons: c’est 

la réaction en chaîne, illustrée en figure 3. 

 

 

 

 

 

 

 

 

2.2 CRITICITE 

 

En pratique, la figure 3 représente le cas d’un fonctionnement en mode sur-

critique: la population de neutrons thermiques engendrant les réactions de 

fission nucléaires augmente exponentiellement avec le temps, ce qui correspond 

à un emballement du réacteur. En revanche, si les neutrons rapides ne sont pas 

suffisamment ralentis, la population de neutrons thermiques va diminuer et la 

réaction en chaîne prendra fin, c’est le mode sous-critique. Tout l’enjeu consiste 

à obtenir une population de neutrons thermiques constante en maintenant le 

réacteur en mode critique (figure 4). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La criticité d’un réacteur dépend de plusieurs paramètres: 

 

- La teneur en matière fissile: Plus la concentration en noyaux fissiles du 

combustible nucléaire est grande et plus la criticité est importante. La 

Figure 3: Réactions nucléaires en chaîne. 

Figure 4: Mode de fonctionnement critique. 
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criticité est donc très grande en début de cycle et décroit progressivement 

au fur et à mesure que le combustible est consommé. 

- Le modérateur: Plus le modérateur est constitué d’atomes légers et peu 

capturants, plus la thermalisation des neutrons est efficace, engendrant 

ainsi des neutrons thermiques capables de provoquer, à leur tour, des 

réactions de fissions 

- Les absorbeurs de neutrons (ou poisons neutroniques): Ils peuvent être 

utilisés afin de favoriser les captures stériles des neutrons thermiques et 

ainsi empêcher l’emballement du réacteur. 

- La géométrie du réacteur: La géométrie du réacteur est très étudiée car 

elle définit les sources de fuites des neutrons. Elle permet également de 

calculer le coefficient thermique modérateur ou coefficient de vide. Ce 

coefficient caractérise l’évolution de la criticité du réacteur en cas de 

diminution de la densité du fluide caloporteur. Un coefficient de vide 

négatif se traduit par une diminution de la criticité en cas de diminution de 

la densité du fluide caloporteur. 

 

2.3 TYPES DE REACTEURS 

 

Ces différents paramètres ont conduit à la conception de plusieurs types de 

réacteurs. 

Parmi ces réacteurs, on distingue: 

 

- Les Réacteurs à Eau Bouillante (REB): La plupart de ces réacteurs sont 

dits de 1ère génération, construits au cours des années 1960. On en trouve 

encore en fonctionnement aux Etats-Unis, en Suisse, en Allemagne, en 

Suède et au Japon. Ces réacteurs ne comportent qu'un unique circuit 

d'eau (auquel on ajoute le circuit de refroidissement) qui est porté à 

ébullition au contact du combustible. La turbine et l’alternateur se situent 

au sommet du réacteur, récupérant ainsi la vapeur générée, ce qui produit 

de l'électricité. Les puissances électriques obtenues s'étendent de 570 à 

1300 MWe. 

Plus récemment, de nouveaux concepts de REB ont été développés par 

Areva. Il s’agit des réacteurs KERENA dont l’architecture a été 

entièrement repensée afin d’atteindre les critères de sûreté actuels ainsi 

qu’une production énergétique maximisée avec notamment des arrêts de 

tranche plus courts. 

- Les Réacteurs à Eau Pressurisée (REP): Ce sont les réacteurs de 2ème 

génération qui sont actuellement les plus répandus dans le monde. Leur 

fonctionnement repose sur l’utilisation d’eau pressurisée à 155 bar comme 

fluide caloporteur permettant de transférer la chaleur produite par le 

combustible vers un générateur de vapeur. Les REP atteignent des 

puissances électriques de l'ordre de 900 à 1600 MWe. Les réacteurs 
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pressurisés européens (EPR) sont les réacteurs de 3ème génération bien 

qu’ils reposent en grande partie sur les REP.  

- Les Réacteurs à Neutrons Rapides (RNR): Ce sont une des solutions 

retenues pour les réacteurs de 4ème génération. Leur principal intérêt 

consiste à pouvoir utiliser tout type d’uranium. En effet, les réacteurs de 

génération 1 à 3 ne peuvent utiliser que du    
    qui ne représente que 

0,7% de l’uranium naturel, les 99,3% restants étant du    
    non fissile. 

Dans les réacteurs à neutrons rapides, le     
   est transmuté en plutonium 

qui sera fissionné par les neutrons rapides. Ceci permet d’accroître la 

matière fissile disponible, passant d’un peu plus de 100 ans actuellement 

(en utilisant le    
   ) à plusieurs dizaines de millénaires (avec l’uranium 

naturel). En outre, ces réacteurs offrent la possibilité de transmuter 

certains actinides mineurs qui sont les principaux contributeurs de 

l’émission de chaleur des colis vitrifiés et de la radiotoxicité résiduelle à 

long terme des déchets nucléaires [9].  

Aujourd'hui le CEA pilote la construction d’ASTRID, un réacteur à neutrons 

rapides dont l’avant projet détaillé est prévu pour 2019. ASTRID sera en 

rupture technologique pour que son niveau de sûreté dépasse celui de 

tous les autres réacteurs ayant existé jusqu’ici, avec en particulier un 

coefficient de vide négatif. 

 

Bien que les réacteurs à neutrons rapides présentent de nombreux avantages, 

leur développement commercial n’est pas prévu avant une quarantaine d’années. 

En outre, les REP actuellement en service dans le monde sont utilisés depuis 

une trentaine d’année en moyenne et se situent donc à la moitié de leur 

« espérance de vie ». Enfin, près de 90 % des réacteurs en construction dans le 

monde (61 réacteurs sur 68 en construction) [10] sont des REP qui seront 

exploités pendant près de 60 ans. Dans un contexte post-Fukushima, de 

nombreux travaux sont dédiés à l’amélioration de la sûreté des centrales 

électronucléaires, en particulier des REP, et des gaines de combustibles qui 

constituent la première barrière de confinement du combustible nucléaire. 

Dans la section suivante, nous détaillerons le fonctionnement d’un REP, les 

différentes manières de contrôler les réactions de fission et présenterons le rôle 

crucial des gaines combustibles dans la sûreté nucléaire. 
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3. LES REACTEURS A EAU PRESSURISEE (REP) 

 

Les descriptions données dans ce paragraphe ne concernent que le parc 

nucléaire français. 

3.1 GENERALITES 

 

Le parc nucléaire français est constitué de 58 réacteurs à eau pressurisée en 

fonctionnement, répartis entre 19 centrales. 12 réacteurs sont à l’arrêt dont 9 en 

cours de démantèlement. On compte 34 REP de 900 MWe, 20 REP de 1 300 

MWe et 4 REP de 1 450 MWe, ce qui représente une capacité totale de 63,4 

GWe. Un réacteur de 1 650 MWe est également en cours de construction à 

Flamanville. 

 
 

 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La figure 5 schématise un REP. On distingue trois circuits indépendants. Le 

circuit primaire (à gauche) contient de l'eau liquide pressurisée à 155 bar et 

maintenue à une température d'environ 310 °C. Le rôle de l’eau du circuit 

primaire est double puisqu’elle est à la fois modérateur (thermalisation des 

neutrons) et fluide caloporteur. Elle est mise en mouvement à l’aide d’une pompe 

(en bas, à gauche) et traverse le réacteur de bas en haut permettant ainsi de 

transférer l’énergie libérée par les réactions de fission jusqu’à un échangeur de 

chaleur qui alimente le circuit secondaire (au centre). Notons qu’en entrée de 

l’échangeur, l’eau est dite « chaude » avec une température d’environ 330 °C, 

Figure 5: Schéma de principe d’un REP.  
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tandis qu’en sortie l’eau est considérée comme « froide » puisque sa température 

est d’environ 290 °C « seulement ». 

Contrairement au circuit primaire dans lequel l’eau n’est présente que sous forme 

liquide, le circuit secondaire contient de l’eau liquide et de la vapeur d’eau. Cette 

vapeur est maintenue, dans la partie « haute pression », à une pression 

d’environ 55 bar et alimente une turbine et un alternateur afin de produire de 

l'électricité. En sortie de la turbine, la vapeur d’eau entre en contact avec le circuit 

de refroidissement (à droite) et condense avant d'être renvoyée vers l'échangeur 

de chaleur. 

Dans le cœur du réacteur, le principal combustible nucléaire utilisé pour chauffer 

l’eau est du dioxyde d'uranium (UO2) fourni par les usines AREVA-ANF située à 

Lingen en Allemagne et AREVA NP à Romans dans la Drôme. L’uranium utilisé a 

été enrichi en isotope    
    à hauteur de 4,5 % à 5 % [11] car, comme nous 

l’avons vu, le    
    n’est pas utilisable dans les REP puisque non fissile. Durant 

son utilisation, l’uranium ainsi enrichi s’appauvrit jusqu’à ce que sa concentration 

en isotope    
    soit de l’ordre de 1% [12]. Ce combustible usé sera alors recyclé 

à hauteur de 96 % [13] afin de former deux nouveaux combustible, appelé 

MOX (pour Mélange d’OXyde de plutonium et d’OXyde d’uranium) ou l’URE 

(Uranium issu du Retraitement) qui a été ré-enrichi pour entrer à nouveau dans le 

cycle du combustible. Actuellement, 24 réacteurs de 900 MWe peuvent recevoir 

du MOX [13]. Le renouvellement du combustible (MOX ou UO2) s’effectue tous 

les 12 à 24 mois par rechargement d’une fraction du cœur (20 % à 50 %) et en 

redistribuant le combustible déjà utilisé de façon homogène.  

 

3.2 CONTROLE DE LA REACTION 

 

Comme nous l’avons expliqué, lorsqu’une part importante du réacteur est 

constituée de combustible neuf, cela conduit à une criticité très élevé en début de 

cycle, du fait de la forte concentration en isotope fissile. La population de 

neutrons thermiques doit donc être parfaitement maîtrisée. Dans les REP, ce 

contrôle s’effectue de trois façons différentes: 

- Par contrôle chimique: en introduisant des poisons neutroniques tels 

que le bore qui présente une section efficace d’absorption des neutrons 

thermiques très grande. Il est ajouté à l’eau du circuit primaire sous forme 

d’acide borique ce qui permet une distribution uniforme dans le cœur du 

réacteur. Néanmoins, une trop grande concentration en acide borique peut 

conduire à une corrosion accélérée du circuit primaire. En outre, il n’est 

pas possible de faire varier la concentration de bore dans l’eau du circuit 

primaire suffisamment rapidement pour faire face à des situations 

transitoire. La concentration de bore dans l’eau du circuit primaire a donc 

été optimisée et suit une évolution lente permettant de compenser 

l’épuisement du combustible [14]. 
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- Par grappe de contrôle: Ce sont des tubes remplis d’un alliage argent-

indium-cadmium (Ag0,8In0,15Cd0,05). En effet, le Cd est un poison 

neutronique et les autres éléments permettent de compenser la 

consommation du Cd au cours du temps. On peut également remplir les 

tubes par des pastilles de carbure de bore (B4C). Ces tubes sont reliés 

ensemble par un système mécanique appelé araignée (figure 6) qui est 

suspendu au couvercle de la cuve du réacteur. Les REP français sont 

dotés de deux types de grappes, dites noires et grises. Les grappes noires 

sont très absorbantes contrairement aux grappes grises. Ces dernières 

servent à réguler la criticité du réacteur par abaissement progressif. En 

revanche, les grappes noires ne sont utilisées que dans des situations 

accidentelles. Elles chutent par gravité et arrêtent instantanément les 

réactions nucléaires. 

 

 

 
 

 

 

4. LE GAINAGE COMBUSTIBLE 

 

Les grappes de contrôles sont placées symétriquement au niveau des 

assemblages combustibles (figure 7). Un assemblage combustible est un 

ensemble de 264 tubes métalliques de 4,06 à 4,5 m de longueur, d’environ 1 cm 

de diamètre et d’une épaisseur de 570 µm que l’on appelle gaines combustibles, 

regroupées parallèlement par l’intermédiaire de grilles et de tubes guides. Dans 

ces gaines sera introduit le combustible nucléaire sous forme de pastilles de 

8,5 mm de diamètre et de 13 mm de hauteur. Une pastille ne pèse que 10,5 g et 

va libérer autant d’énergie qu’une tonne de charbon [15]. Chaque gaine en 

contient environ 200 ! Une fois que les 200 pastilles de UO2 ou de MOX ont été 

empilées dans les gaines, des bouchons métalliques sont soudés à leurs 

Figure 6: Grappes de contrôles suspendus par une araignée. 
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extrémités. Au total, un assemblage combustible peut contenir près de 500 kg de 

matière fissile. Selon les modèles de réacteurs à eau pressurisée, entre 120 et 

250 assemblages combustibles seront chargés et constitueront ainsi le cœur du 

réacteur.  

 

 
 

 

 

4.1 CONDITIONS DE FONCTIONNEMENT 

 

Les gaines combustibles ont un rôle crucial puisqu’elles constituent la première 

barrière de confinement vis-à-vis du combustible nucléaire et des produits de 

fission. Ces gaines sont utilisées dans un milieu extrême et vont subir des 

nombreuses contraintes [16,17]: 

- Contraintes thermiques: En conditions normales, la face externe des 

gaines a une température égale à celle de l’eau du circuit primaire (290 - 

Figure 7: Assemblage combustible des REP. 
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330 °C) tandis que la face interne en contact avec les pastilles de 

combustible a une température légèrement supérieure (de l’ordre de 340 - 

390 °C). 

- Contraintes mécaniques: La gaine est soumise en face externe à la 

pression extérieure du circuit primaire (155 bar), contrebalancée en partie 

par la pression interne d’hélium et des gaz de fission. En effet, lors de 

l’introduction des pastilles de combustibles, de l’hélium est également 

introduit à une pression d’environ 15 à 30 bar à température ambiante. En 

outre, la pression interne de la gaine va augmenter sous l’effet du 

relâchement des gaz de fission créés au fur et à mesure de la fission du 

combustible. La pression interne peut ainsi atteindre 120 bar [18]. Enfin, 

suivant les cycles du réacteur, les pastilles de combustible vont gonfler 

jusqu’à entrer en contact avec la face interne de la gaine et ainsi la 

déformer, c’est l’interaction pastille-gaine. 

- Contraintes chimiques: La face externe de la gaine est en contact avec 

l’eau du circuit primaire ce qui entraîne son oxydation. La couche d’oxyde 

dont l’épaisseur peut atteindre plusieurs dizaines de microns constitue une 

barrière thermique ce qui entraîne une augmentation du gradient 

thermique radial. En outre, la réaction d’oxydation libère, par dissociation 

des molécules d’eau, de l’hydrogène dont une partie se combine en 

dihydrogène et une autre (5 à 20%) pénètre dans la gaine. C’est le 

phénomène d’hydruration qui est très fragilisant pour la gaine, 

notamment du fait de la formation d’hydrures à basses températures. 

- Contraintes d’irradiation: Le cœur du réacteur est traversé en 

permanence par un flux de neutrons résultant des réactions de fissions. 

Une partie de ces neutrons interagit de manière balistique avec les 

atomes composants la gaine, ce qui entraîne le déplacement de ces 

atomes par rapport à leur position d’équilibre dans le réseau cristallin. Le 

déplacement d’un atome va induire des déplacements de proche en 

proche à un très grand nombre d’atomes voisins formant ainsi une 

cascade de déplacements. Selon le temps de séjour de la gaine en 

réacteur, chaque atome aura ainsi subit jusqu’à une vingtaine de 

déplacements dont les conséquences sont nombreuses: déstructuration 

par dommage balistique des précipités, formation de boucles de 

dislocations lacunaires entraînant l’allongement de la gaine, augmentation 

de la concentration de boucles de dislocations interstitielles se traduisant 

par un durcissement de la gaine, fluage d’irradiation… 

Notons enfin qu’il existe un effet « cocktail » à ces différentes contraintes. En 

effet, les températures de travail relativement élevées favoriseront les contraintes 

chimiques par augmentation des cinétiques d’oxydation et d’hydruration. De 

même, les effets conjugués de l’interaction pastille-gaine et de la présence d’iode 

produit par les réactions de fission peuvent entraîner de la corrosion assistée 

sous contrainte en face interne des gaines et dont la cinétique est d’autant plus 

élevée que les températures de travail le sont. Enfin, le changement de 
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microstructure des gaines dû aux fortes irradiations influencent leurs propriétés 

mécaniques et électrochimiques.  

 

4.2 CONDITIONS ACCIDENTELLES 

 

L’Accident par Perte de Réfrigérant Primaire (APRP) est l’une des situations de 

référence utilisées dans les études de dimensionnement et de sûreté des REP. 

Dans un scénario d’APRP, une brèche sur le circuit primaire entraîne la 

disparition d’une partie du fluide caloporteur. S’en suit une étape appelée 

transitoire d’APRP, reporté en figure 8, au cours de laquelle le cœur du réacteur 

suit une succession d’étapes critiques. Selon l’emplacement et la taille de la 

brèche, la durée du transitoire d’APRP peut varier de 2 à 30 minutes. Ce 

transitoire s’achèvera avec le renoyage du cœur du réacteur.  

 

 
 

 

 

Le transitoire d’APRP se décompose en trois phases: 

- Gonflement et Rupture: La perte de fluide caloporteur entraîne une 

dépressurisation brutale du circuit primaire jusqu’à 1 à 2 bar. Les gaines 

combustibles ne peuvent plus évacuer la chaleur produite par les 

réactions de fissions ce qui provoque une augmentation brutale de la 

température qui peut atteindre 1200 °C [19] ainsi que de la pression à 

l’intérieure de la gaine qui peut atteindre 360 bar [18]. Cette surpression 

interne n’étant plus compensée par la pression du circuit primaire, les 

gaines gonflent et fluent. Lorsque ce gonflement est localisé, on parle d’un 

phénomène de ballonnement qui peut conduire à la rupture des gaines. 

La baisse brutale de la pression du circuit primaire déclenche en moins 

d’une seconde la chute des barres de contrôle qui arrêtent les réactions 

Figure 8: Transitoire de température de la gaine lors d’un accident par perte de réfrigérant primaire. 
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de fission. Parallèlement à cela, des réservoirs d’eau se déchargent dans 

le cœur du réacteur. Bien qu’une partie de cette eau soit perdue du fait de 

la brèche, cela permet de stabiliser la température du cœur entre 700 °C 

et 1200 °C mais génère beaucoup de vapeur d’eau. 

- Oxydation à haute température: La vapeur d’eau du circuit primaire est 

à l’origine d’une oxydation massive des gaines. Comme nous l’avons vu, 

ce phénomène provoque la formation de dihydrogène, qui doit être 

réabsorbé dans des résines appelées recombineurs d’hydrogène. En 

outre, la réaction d’oxydation étant exothermique, différents systèmes de 

secours injectent de l’eau avec un débit permettant de compenser toutes 

les fuites afin de maintenir une température constante dans le réacteur. 

- Renoyage: Consiste à remplir progressivement l’enceinte contenant la 

cuve du réacteur. Le renoyage provoque ainsi la trempe des assemblages 

combustibles. 

 

Aussi, afin de garantir l’intégrité du gainage durant son séjour en réacteur, il est 

nécessaire d’utiliser des alliages présentant des propriétés mécaniques et 

électrochimiques adaptées à ces conditions.  

 

4.3 METALLURGIE DES GAINES COMBUSTIBLES 

 

Le zirconium est le matériau de choix pour les gaines combustible mais 

également pour les éléments de structures des assemblages combustibles des 

REP puisqu’il a une faible section efficace d’absorption des neutrons thermiques. 

Le zirconium présente également d’autres avantages tels qu’un point de fusion 

relativement élevé (1854 °C), une bonne tenue mécanique à des températures 

voisines des températures de travail ainsi qu’une relative stabilité de ses 

propriétés sous irradiation [20,21]. Enfin, le zirconium présente une bonne 

résistance à la corrosion à des pressions de vapeurs relativement faibles 

(quelques dizaines de millibar) [22]. En revanche, pour des hautes pressions de 

vapeurs (centaine de bar) le comportement à l’oxydation du zirconium est 

catastrophique puisque la couche d’oxyde desquame très rapidement [23]. Ainsi, 

de nombreux alliages à base de zirconium ont été développés afin d’améliorer la 

résistance à la corrosion à haute pression de vapeur ainsi que la tenue 

mécanique. A titre d’exemple, citons le Zircaloy-1 initialement développé pour 

des applications militaires (sous-marin nucléaire Nautilus) [24], puis les Zircaloy-2 

et 3 pour les REB et enfin le Zircaloy-4 et l’alliage M5® pour les REP. Les 

compositions en éléments d’alliage métalliques de ces deux derniers ont été 

reportées en pourcentage massique dans le tableau 1. 
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L’ajout des certains éléments d’alliage a ainsi permis une spectaculaire 

amélioration de la résistance à l’oxydation. En effet, pour des faibles pressions 

de vapeur, le comportement en oxydation du zirconium pur et du Zircaloy-4 est 

identique. En revanche, pour des hautes pressions de vapeurs, la vitesse 

d’oxydation du Zircaloy-4 reste analogue à celle à faible pression [23]. De même, 

l’alliage M5® présente, par rapport au Zircaloy-4, un comportement identique en 

conditions accidentelles, mais fortement amélioré en conditions nominales grâce 

à des cinétiques d’oxydation et d’hydruration plus faibles [25]. 

Ces différences de réactivité des alliages Zircaloy-4 et M5® par rapport au 

zirconium pur montrent le rôle crucial des éléments d’addition. Ces éléments tels 

que le Fe ou le Cr, sont à l’origine de la formation de précipités Zr(Cr,Fe)2 dans le 

cas du  Zircaloy-4 ou de solution solide (Zr,Nb) dans le cas de l’alliage M5® qui 

garantissent une meilleure résistance à la corrosion [26]. C’est finalement une 

optimisation de la microstructure et des équilibres de phases qui va permettre 

d’améliorer les propriétés du matériau, en particulier les propriétés mécaniques 

et électrochimiques.  

Une autre piste d’innovation consiste à améliorer la résistance à la corrosion en 

conditions nominales mais surtout accidentelles par le biais d’un revêtement 

ad hoc. Ainsi, des revêtements de chrome pur sur des gaines de Zircaloy-4 sont 

actuellement à l’étude. La microstructure et les équilibres de phases au 

niveau de l’interface entre la gaine et le revêtement semblent jouer un rôle très 

important dans l’amélioration de la résistance à la corrosion en condition d’APRP. 

 

Les matériaux de choix pour le gainage combustible sont donc des matériaux 

mutli-alliés relativement complexes. Ainsi, il apparaît très utile de contrôler, 

d’optimiser et de prévoir leurs microstructures à l’aide d’outils de modélisation 

thermodynamique. 

 

 

 

 

 

 Zircaloy-4 (pds.%) M5®(pds.%) 

Cr 0,1 0 

Fe 0,2 <0,05 

Nb 0 1 

Sn 1.3 0 

Tableau 1: Composition en éléments d’alliage métalliques du Zy-4 et M5
®
. 
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5. MODELISATION THERMODYNAMIQUE – METHODE CALPHAD 

 

5.1 PRESENTATION 

 

Comme nous venons de l’expliquer, les alliages de zirconium sont utilisés 

comme matériaux de gainage des combustibles dans les réacteurs à eau 

pressurisée. Ces gaines sont utilisées dans un milieu extrêmement radiatif et 

corrosif, elles peuvent dans certains cas être le siège de fortes variations de 

température. En outre, elles doivent répondre à des sollicitations mécaniques 

importantes, que ce soit en conditions de service ou accidentelles. Dans un tel 

contexte, il serait particulièrement utile de pouvoir prédire les équilibres de 

phases et les évolutions microstructurales ayant lieu au sein de la gaine en 

fonction des variations de température et de composition chimique de l’alliage, la 

précipitation de phases fragiles induites par la présence des éléments d’alliages 

et de pouvoir calculer des paramètres thermodynamiques. 

La méthode la plus adaptée pour traiter des systèmes multi-alliés est la méthode 

Calphad [27]. Le terme Calphad, acronyme anglais de « CALculation of PHAse 

Diagrams » signifie calculer des diagrammes de phases à partir de modèles 

thermodynamiques. En connaissant un même potentiel thermodynamique pour 

chacune des phases constitutives d’un système, il est possible de décrire 

l’équilibre du système ainsi que toutes ses propriétés thermodynamiques telles 

que les activités, potentiels chimiques, capacités calorifiques, coefficient de 

dilatation thermique, module de compressibilité… En outre, nous disposons d’un 

large éventail de potentiels thermodynamiques (énergie libre, enthalpie libre, 

grand potentiel…) permettant de tenir compte des spécificités de chaque 

système. Ainsi, lorsque l’on travaille à pression constante il est plus avantageux 

d’utiliser l’enthalpie libre également appelée énergie de Gibbs. En effet, la 

différentielle de l’énergie de Gibbs fait intervenir la différentielle de la pression qui 

est donc nulle à pression constante, ce qui simplifie l’expression de l’énergie de 

Gibbs. Pour les systèmes métalliques étudiés dans le cadre de cette thèse, nous 

travaillons à pression constante. La méthode Calphad consiste donc à décrire, à 

l’aide de fonctions mathématiques, les énergies de Gibbs de toutes les phases 

constitutives d’un système. Les paramètres des équations des énergies de Gibbs 

seront optimisés à partir de valeurs mesurées ou calculées [28]. Il s’agit donc 

d’une méthode semi-empirique offrant de nombreux avantages comme la 

rationalisation d’un plan d’expériences (limitation du nombre d’expériences et de 

leurs coûts) mais surtout de permettre l’étude de systèmes complexes par 

extrapolation de ses sous-systèmes simples. La création d’une base de données 

thermodynamique par la méthode Calphad représente couramment plusieurs 

années de travail de modélisation et permet une extraordinaire synthèse du 

travail effectué par des dizaines voire des centaines de chercheurs couvrant des 

périodes de plusieurs décennies.  
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Nous venons ainsi de définir les deux types d’utilisation de la méthode Calphad. 

D’une part, certains utilisateurs de la méthode Calphad vont recourir aux bases 

de données existantes afin de calculer des diagrammes de phases ou des 

paramètres thermodynamiques. D’autre part, d’autres utilisateurs s’emploierons à 

créer les bases de données en modélisant des systèmes choisis. La création de 

base de données par la méthode Calphad repose en tout premier lieu sur la 

compilation de toutes les données expérimentales ou calculées de la littérature. 

Ces données peuvent être: 

- Des diagrammes de phases: invariants réactionnels, liquidus, solidus, 

solvus. 

- Des mesures de paramètres thermodynamiques: activités, chaleurs 

spécifiques, potentiel chimique, enthalpie de formation, de mélange ou de 

transformation 

- Des calculs: Calculs ab-initio d’enthalpies de formation, ou de mélange par 

exemple. 

A chacune de ces données seront attribués une incertitude et un poids qui 

dépendront de nombreux critères tels que la technique utilisée, la pureté des 

éléments, l’appareillage, les conditions de mesures, la réputation de 

l’expérimentateur et la cohérence avec les données existantes. Remarquons de 

plus qu’il n’est pas possible de prendre en compte des jeux de données 

contradictoires, un choix devra obligatoirement être fait. Si la crédibilité de ces 

jeux de données semble identique et qu’aucun choix clair ne s’impose, 

l’optimisation du système en utilisant l’un puis l’autre de ces jeux de données 

devrait permettre de les sélectionner. Le choix des modèles thermodynamiques 

est également central. En effet, différents modèles thermodynamiques ont été 

développés afin de décrire les composés stœchiométriques, les solutions solides 

de substitution ou bien les composés non stœchiométriques [29]. Ces différents 

modèles seront exposés au chapitre II. Nous ferons simplement remarquer ici la 

nécessité d’utiliser les mêmes modèles pour tous les sous-systèmes du système 

d’intérêt, afin de pouvoir combiner leurs descriptions thermodynamiques. Enfin, la 

modélisation thermodynamique à proprement parler, consiste à optimiser les 

différents paramètres des modèles utilisés afin de reproduire au mieux les 

données sélectionnées de la littérature. 

 

5.2 OUTILS DE MODELISATION EXISTANTS 

 
Le CEA a développé dans les années 2000 et selon la méthode Calphad une 

base de données centrée sur le zirconium, la Zircobase [30].  

Néanmoins, cette base a été élaborée alors que de nombreux systèmes 

n’avaient pas été étudiés expérimentalement. Citons à titre d’exemple les 

systèmes Cr-Nb-Sn, Cr-Fe-Sn, Cr-Sn-Zr et Fe-Nb-Sn. En outre, certains 

systèmes n’ont été réétudiés que très récemment tels que les systèmes           
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Cr-Nb [31], Fe-Sn-Zr [32], Cr-Fe-Nb [33] et Cr-Nb-Zr [34] et n’ont, par 

conséquent, pas pu être inclus dans la Zircobase. De plus, un certain nombre de 

paramètres thermodynamiques ne peut pas être mesuré. En effet, afin de 

modéliser la non-stœchiométrie des phases intermétalliques, on utilise le modèle 

en sous-réseaux [35] qui demande des configurations ordonnées appelées end-

members, pour lesquels une description de l’énergie de Gibbs doit être donnée. 

Le nombre de end-member augmente exponentiellement avec le nombre 

d’éléments considérés et le nombre de sites cristallographiques de la phase dont 

on veut modéliser le domaine d’homogénéité [29]. A titre d’exemple, nous avons 

utilisé 125 end-members pour décrire la phase de Laves de type C14 dont 

seulement un est stable et peut donc faire l’objet de mesures expérimentales. 

Dans la Zircobase, les enthalpies libres des end-members non stables ont fait 

l’objet d’un ajustement empirique ou bien ont été fixées à des valeurs arbitraires. 

Enfin, la méthode Calphad décrit les propriétés des solutions solides avec leurs 

enthalpies de mélange définies dans tout le domaine de composition, bien 

qu’elles puissent être très peu étendues expérimentalement, voire métastables, 

et donc inaccessibles expérimentalement. Dans la Zircobase, les enthalpies de 

mélange des solutions solides ont été optimisées selon les données d’équilibre 

de phases.  

Jusqu’ici nous avons traité séparément le cas des enthalpies de formations et 

des enthalpies de mélange. Néanmoins, des interdépendances existent entre ces 

deux grandeurs qui seront illustrées dans le chapitre III de ce manuscrit. Nous 

dirons simplement ici que l’utilisation de valeurs arbitraires d’enthalpies de 

formation des end-members métastables peut affecter les paramètres de 

nombreuses phases. 

Aujourd’hui, de nouvelles méthodes de calculs sont relativement accessibles et 

permettent de calculer les enthalpies de formations de composés métastables 

ainsi que les enthalpies de mélange des solutions solides dans tout leur domaine 

de composition. 

 

6. CALCULS DFT  

 

Les propriétés physiques des matériaux peuvent, en principe, être prédites par la 

détermination de leur structure électronique, celle-ci pouvant être déterminée par 

la résolution de l’équation de Schrödinger. Néanmoins, les solutions analytiques 

de cette équation ne sont pas connues au-delà de l’atome d’hydrogène. C’est 

pourquoi des méthodes approchées de résolution des équations de la mécanique 

quantique ont été développées. Ces différentes méthodes seront exposées dans 

le chapitre II. Citons simplement la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) 

qui repose sur l’utilisation de la densité électronique et qui ne dépend que de 3 

variables spatiales et d’une éventuelle variable de spin [36,37]. A l’aide 

d’approximations additionnelles telles que la condition périodique aux limites  

(approximation BVK), il est alors possible d’étudier les propriétés physiques de 
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l’état fondamental de systèmes comportant un nombre élevé d’électrons tels que 

les solides cristallins. 

Couplée à la méthode Calphad, la théorie de la fonctionnelle de la densité 

permet de calculer les enthalpies de formation des end-members stables et 

métastables. D’autre part, un calcul DFT sur des mailles quasi-aléatoires 

obtenues selon la méthode SQS (Special Quasirandom Structures) permet de 

calculer l’enthalpie de mélange des solutions solides stables et métastables dans 

tout le domaine de composition [38]. 

 

7. OBJECTIFS DE LA THESE 

 

Dans ce chapitre, nous avons montré que les alliages de zirconium sont utilisés 

comme matériaux de gainage des combustibles dans les réacteurs à eau 

pressurisée et constituent la première barrière de confinement du combustible. 

Ces gaines sont utilisées dans un milieu extrêmement radiatif et corrosif et sont 

soumises aux effets conjugués de la pression extérieure du circuit primaire, du 

gonflement des pastilles de combustible, des dilatations différentielles pastille-

gaine suivant les cycles du réacteur ainsi que du relâchement des gaz de fission. 

En outre, les gaines de combustibles doivent répondre à des critères de 

performances de plus en plus exigeants, se traduisant par une augmentation du 

temps de séjour en réacteur ainsi que de leur fiabilité. Dans un tel contexte, il est 

impératif de pouvoir prédire les transformations de phases ayant lieu au sein de 

la gaine en fonction des variations de température et de composition chimique de 

l’alliage, la précipitation de phases fragiles induites par la présence des éléments 

d’alliages, mais aussi de tester de nouvelles compositions d’alliages. Pour cela, 

le CEA a développé une base de données thermodynamique, la Zircobase selon 

la méthode Calphad. Néanmoins, cette base présente quelques limitations. En 

effet, cette base a été développée alors que de nombreux systèmes n’avaient 

pas été déterminés expérimentalement. De plus, tous les end-members 

métastables avaient été fixés à des valeurs arbitraires ou ajustés empiriquement. 

C’est dans ce contexte que s’inscrit mon travail de thèse qui consiste à 

développer une nouvelle base de données thermodynamique pour les alliages de 

zirconium utilisés comme matériaux de gainage combustible dans les REP. Le 

système que nous avons choisi est le système quinaire Zr-Cr-Fe-Nb-Sn, les 

éléments Cr, Fe, Nb et Sn étant les principaux éléments d’alliages métalliques 

des nuances Zircaloy-4 (Zr-Sn-Fe-Cr) et M5® (Zr-Nb).  

Cette étude sera développée en quatre chapitres: 

- Le premier et présent chapitre est dédié à la présentation générale du 

contexte scientifique de la thèse.  

- Le second chapitre sera consacré aux méthodes expérimentales, aux 

méthodes de calculs ainsi qu’à la méthode Calphad.  

- Dans le troisième chapitre, nous présenterons de la manière la plus 

concise possible et pour chaque système binaire, la revue bibliographique, 
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les résultats de nos calculs DFT sur des mailles ordonnées et mailles SQS 

ainsi que le résultat de notre modélisation Calphad.  

- Le quatrième chapitre sera consacré à la modélisation thermodynamique 

des dix sous-systèmes ternaires du système quinaire d’intérêt 

- Enfin, la dernière partie de ce manuscrit sera consacrée à des 

comparaisons entre les prédictions de notre base de données avec des 

mesures expérimentales sur des alliages industriels.  
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Chapitre2                                                                                                                     
Méthodologie 

La première partie de ce chapitre est dédiée à la description des 
techniques expérimentales de synthèse et de caractérisation 
utilisées dans le cadre de la thèse. Dans une seconde partie nous 
présenterons la méthodologie des calculs DFT et SQS. Nous 
présenterons également en seconde partie les résultats de nos 
calculs pour les éléments purs. Enfin, la dernière partie de ce 
chapitre est consacrée à la méthode Calphad et aux modèles 
utilisés dans le cadre de la thèse. 
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1. TECHNIQUES EXPERIMENTALES 

 

Nous allons décrire dans ce chapitre les techniques de synthèse et de 

caractérisations utilisées dans le cadre de cette étude. 

 

1.1  SYNTHESE DES ALLIAGES METALLIQUES  

 

Les alliages synthétisés ont été obtenus à partir de poudres élémentaires ou de 

morceaux massifs (pour le Zr uniquement) dont les origines et la pureté sont 

données dans le tableau 1. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Les poudres sont pesées afin d’obtenir la nuance d’alliage choisie puis soumises 

à une pression de 600 MPa afin de former des pastilles de 8 mm de diamètre. 

Les pastilles sont alors placées dans un four à arc où a lieu la synthèse par cinq 

fusions successives. Entre chaque fusion, le bouton formé par la fusion de la 

pastille est retourné de façon à obtenir la meilleure homogénéité possible. Le 

bouton est ensuite enveloppé dans une feuille de tantale ou de molybdène et 

placé dans une ampoule de silice scellée sous atmosphère d’argon pour subir un 

traitement thermique dont les températures et durées dépendent de chaque 

alliage. L’ampoule de silice est ensuite trempée dans de l’eau directement en 

sortie du four, les boutons sont récupérés et préparés pour les caractérisations.  

 

1.2 CARACTERISATION DES SYSTEMES METALLIQUES A L’EQUILIBRE  

1.2.1 Diffraction des rayons X 

Principes généraux 

L’analyse par diffraction des rayons X (DRX) est une technique d’analyse non 

destructive permettant de déterminer, entre autres, les paramètres structuraux 

des phases cristallines d’un matériau. Considérons un échantillon irradié par un 

faisceau de rayons X monochromatique de longueur d’onde λ. Une partie du 

faisceau va subir une diffusion dite de Thomson: l’onde électromagnétique 

Elément Pureté Provenance 

Cr 99,99 % Cerac 

Fe 99,99 % Neyco 

Nb 99,99 % Alfa Aesar 

Sn 99,8 % Alfa Aesar 

Zr 99.999 % 

(Van Arkel) 

Fourni par le CEA 

Tableau 1: Provenance des poudres élémentaires utilisées. 
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incidente induit l’oscillation des électrons qu’elle rencontre, qui vont ainsi 

réémettre le rayonnement X à la même longueur d’onde λ. Dans un cristal, 

chaque atome peut être considéré comme un diffuseur Thomson. Les rayons 

diffusés interfèrent et sont observables lorsque les interférences sont 

constructives: la différence de distance parcourue entre les faisceaux diffusés par 

différents plans atomiques est alors un multiple de la longueur d’onde λ. Cette 

condition de diffraction, illustrée en figure 1, est connue sous le nom de loi de 

Bragg [1]: 

             

avec 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

D’après cette loi, il n’y aura diffusion constructive des rayons X que pour des 

valeurs particulières d’angle θ. Ces angles sont caractéristiques de la structure 

du matériau analysé. 

 

Analyse des diffractogrammes 

Afin d’identifier les phases à l’équilibre dans un alliage donné, le diffractogramme 

expérimental est comparé à la base de données PDF2 éditée par l’ICDD 

(International Center for Diffraction Data). Cette comparaison a été effectuée à 

l’aide du logiciel Eva. 

Un affinement par la méthode de Rietveld [2] est également effectué afin de 

préciser les paramètres de mailles des phases cristallines. La méthode de 

Rietveld consiste à comparer le diffractogramme expérimental à un 

diffractogramme théorique calculé à partir du modèle structural des phases 

cristallines identifiées grâce à Eva, par la méthode des moindres carrés: 

  la distance entre deux plans réticulaires (Å) 

θ l’angle entre les rayons X incidents et le plan réticulaire (°)  

  un entier naturel correspondant à l’ordre de la reflexion 

  la longueur d’onde des rayons X incidents (Å) 

Figure 1: Illustration de la loi de Bragg. 
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avec 

 

 

 

 

 

 

 

L’intensité calculée au point i du diffractogramme   
     correspond à la somme du 

fond continu et des réflexions de Bragg et selon l’équation: 

 

  
                            

  

     

avec 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nous avons utilisé la fonction pseudo Voigt comme fonction de profil. Elle résulte 

de la combinaison linéaire d’une gaussienne et d’une lorentzienne: 

               

avec 

 

 

 

 

 

Le diffractogramme théorique est alors affiné en faisant varier les paramètres 

cristallins des phases du modèle jusqu’à obtenir la meilleure superposition 

possible des diffractogrammes théorique et expérimental. Le    est le test 

statistique de l’affinement. Il correspond donc à un facteur de qualité et doit 

tendre vers 1. Cette analyse a été réalisée à l’aide du logiciel Fullprof [3]. 

 

 

   facteur de pondération donné par l’inverse de l’intensité calculée 

  
     l’intensité calculée  au point i du diffractogramme 

  
    l’intensité observée  au point i du diffractogramme 

    la contribution du fond continu  

    le facteur d’échelle de la phase ϕ 

    la multiplicité de la réflexion k  

     le facteur de Lorentz-Polarisation  

    le facteur de structure de la réflexion 

     la fonction de profil qui décrit la forme du pic k  

  le facteur de mélange  

  la composante lorentzienne 

  la composante gaussienne 
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Préparation des échantillons 

Un morceau de l’échantillon est réduit en poudre dans un mortier en agate. La 

poudre est ensuite déposée sur un porte échantillon en plexiglas préalablement 

recouvert d’un ruban adhésif double-face. 

Dans le cas du système Cr-Sn, les alliages synthétisés sont tellement ductiles 

que la réduction en poudre aurait conduit à un écrouissage très important et 

aurait pu provoquer un fort élargissement des raies. Les analyses par DRX ont 

donc été réalisées sur une face de l’échantillon préparée par polissage. 

  

Instrumentation 

Dans le cadre de cette étude, l’appareil utilisé est un diffractomètre de géométrie 

Bragg-Brentano en configuration « θ-θ » de marque Brüker (modèle D8 

monochromateur). La radiation utilisée est celle du cuivre (Kα). Un 

monochromateur arrière permet d’éliminer la fluorescence de l’échantillon. 

1.2.2 Microsonde de Castaing  

Principes généraux 

La microsonde de Castaing (EPMA pour Electron Probe Microanalyser en 

anglais) est une technique non destructive de microanalyse chimique. Le principe 

de fonctionnement de la microsonde est très proche de celui d’un microscope 

électronique à balayage (MEB). Il consiste en effet à analyser le spectre de 

rayons X émis par un échantillon lorsque ce dernier est bombardé d’électrons. 

Néanmoins, là où le MEB va analyser un spectre unique contenant toutes les 

énergies détectées, la microsonde de Castaing va discriminer les longueurs 

d’ondes des rayons X reçus, caractéristiques de chaque élément. Ceci est 

possible grâce à l’utilisation de spectromètres à dispersion de longueur d’onde 

(WDS pour Wavelength Dispersion Spectrometer) munis d’un monochromateur. 

L’analyse quantitative est obtenue en comparant l’intensité du signal mesuré 

pour chaque élément à des standards (éléments purs). 

La microsonde de Castaing permet également de détecter les électrons 

rétrodiffusés par le matériau (back-scattered electrons ou BSE). Les électrons 

primaires peuvent interagir de façon élastique avec les noyaux des atomes de la 

cible et être ainsi réémis dans une direction proche de la direction incidente avec 

une faible perte d’énergie. La probabilité de choc élastique est d’autant plus 

grande que les atomes sont lourds ce qui conduit à de forts contrastes pour les 

éléments lourds qui apparaitront en clair sur les images BSE. En raison de leur 

énergie importante, ces électrons proviennent d’une profondeur pouvant aller 

jusqu’à 2 µm selon les matériaux. 

 

Préparation des échantillons 

Un morceau de l’échantillon est enrobé dans de l’alliage de Wood puis poli sur du 

papier abrasif de granulométrie décroissante. La finition est réalisée avec un drap 

recouvert de pâte diamantée de granulométrie ¼ µm. 
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Instrumentation 

Dans cette étude les échantillons ont été analysés avec une microsonde 

CAMECA modèle SX 100. 

 

2. CALCULS PREMIERS PRINCIPES 

2.1 INTRODUCTION 

 

Les propriétés physiques des matériaux et plus généralement de la matière 

condensée peuvent, en principe, être prédites par la détermination de leur 

structure électronique, celle-ci pouvant être déterminée par la résolution de 

l’équation de Schrödinger. Cependant, pour des systèmes comportant plusieurs 

particules, les solutions analytiques de cette équation ne sont pas connues. Ceci 

est la conséquence de l’incapacité d’exprimer l’énergie cinétique de particules en 

interactions. C’est pourquoi ont été développées des méthodes de calcul dites de 

premiers principes, qui consistent à résoudre de manière approchée les 

équations de la mécanique quantique, en utilisant le moins de paramètres 

empiriques possible. Parmi ces méthodes, nous distinguerons les méthodes de 

Hartree et de Hartree-Fock qui consistent en une réécriture des fonctions d’onde 

à N particules en utilisant des spin-orbitales monoélectroniques, et la théorie de 

la fonctionnelle de la densité (DFT) qui repose sur l’utilisation de la densité 

électronique, et qui ne dépend que de 3 variables spatiales (en négligeant celle 

de spin).  

 

2.2 GENERALITES SUR LES METHODES DE PREMIERS PRINCIPES 

2.2.1 Description quantique d’un solide 

Soit un solide, vu comme un ensemble de particules (  noyaux,    électrons) en 

interaction coulombienne, d’énergie totale   . L’étude microscopique d’un tel 

système repose sur la résolution de l’équation de Schrödinger: 

             (1) 

Où   ,    et    sont respectivement la fonction d’onde, l’hamiltonien et l’énergie 

de cet ensemble de particules.  

Pour un ensemble de   noyaux, de coordonnées      associées à un ensemble de 

   électrons, de coordonnées    , de quantités de mouvements    , et en notant   

l’opérateur laplacien vecteur, l’hamiltonien a pour expression: 

     
  

  
    

 

   

 
 

 
   

  

   

    
  

         

  

   

  

   

   
     

 

           

 

   

 

   

   
   

 

          

  

   

 

   

 (2) 



Chapitre2                                                                                                                     Méthodologie 

 

 

36 
 

Notons que la fonction d’onde    du système dépend des coordonnées des 

noyaux et des électrons, mais également des variables de spin. Pour plus de 

clarté, ces dernières n’ont pas été explicitées. 

L’équation (1) ne peut être résolue analytiquement et des solutions approchées 

ne pourront être obtenues qu’au prix d’un certain nombre d’approximations.  

 

2.2.2 Approximation de Born-Oppenheimer 

Etant donné le rapport entre les masses d’un électron et d’un noyau ( 1/2000), il 

en résulte une grande différence d’échelle de temps entre les mouvements des 

électrons et celui des noyaux. Il devient alors possible de décorréler les 

contributions électroniques et nucléaires de l’hamiltonien du système, et de 

résoudre ainsi l’équation de Schrödinger électronique dans le champ des noyaux 

à des positions fixes. C’est l’approximation de Born-Oppenheimer. L’hamiltonien 

du système électronique devient alors: 

      
  

  
   

  

   

   
   

 

          

  

   

 

   

    
  

         

  

   

  

   

 (3) 

où nous identifions les contributions dues à l’énergie cinétique, des termes 

monoélectroniques associés au potentiel électrostatique électrons-noyaux, ainsi 

que des termes biélectroniques associés à la répulsion coulombienne électron-

électron.  

Il en résulte que la fonction d’onde du système dépend uniquement des 

électrons. De plus, dans l’approximation de Born-Oppenheimer, l’énergie et la 

fonction d’onde du système ne sont calculées que pour une position donnée des 

noyaux, à une constante près.  

Toutes les méthodes de calculs de premiers principes introduites dans ce 

manuscrit reposent sur cette approximation. 

 

2.2.3 Méthode de Hartree et de Hartree-Fock 

Considérons un système poly-électronique (   électrons) dans lequel les 

électrons sont indépendants. L’hamiltonien d’un tel système, dans 

l’approximation de Born-Oppenheimer, s’écrit comme la somme d’hamiltoniens 

monoélectroniques: 

          

  

   

 (3) 

 

 

 

 

(4) 
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où     est l’hamiltonien monoélectronique de l’électron  . La répulsion électron-

électron y est prise en compte d’une manière différente de celle de l’équation (3). 

En effet, le mouvement des électrons se réduit ici à la dynamique d’une particule 

évoluant dans le champ électrostatique attractif engendré par les   noyaux d’une 

part, et par le champ électrostatique dû aux      autres électrons d’autre part. 

Cette dernière contribution est obtenue dans l’approximation du champ moyen, et 

l’hamiltonien monoélectronique s’écrit finalement: 

    
   

  

  
    

   
 

          

 

   

    
           

 

         

  

   

    (5) 

où         est la spin-orbitale monoélectronique de l’électron  . L’opérateur    
  est 

également appelé opérateur de Hartree de l’électron  . 

L’équation de Schrödinger de l’électron   est une équation aux fonctions propres 

   et aux valeurs propres    de l’opérateur de Hartree: 

    
           (6) 

Notons que le jeu de fonctions propres est commun à tous les opérateurs     du 

fait de l’indiscernabilité des électrons. De plus, puisque l’Hamiltonien du système 

est la somme des Hamiltoniens monoélectroniques, la fonction d’onde   s’écrit 

simplement comme le produit des spin-orbitales   , fonctions propres de 

l’Hamiltonien du système: 

                    

  

   

      (7) 

L’état fondamental du système est obtenu en appliquant le principe variationnel à 

chaque spin-orbitale monoélectronique; c’est-à-dire en cherchant    telle que: 

   

        
     

   
    

       
         

 

  (8) 

 

Dans l’approximation de Hartree, les électrons sont considérés comme 

décorrélés or, les électrons sont des fermions et sont donc soumis au principe 

d’exclusion de Pauli: deux électrons ne peuvent se trouver simultanément dans 

le même état quantique. Les électrons de même spin sont donc corrélés. 

Mathématiquement, l’application du principe de Pauli impose l’antisymétrie de la 

fonction d’onde   dans l’échange de deux électrons quelconques.   peut donc 

être écrite comme un déterminant de matrice de Slater: 
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  (9) 

 

Le calcul de l’énergie totale et l’application du principe variationnel à une fonction 

d’onde écrite comme un déterminant de Slater conduit à la résolution des Ne 

équations intégro-différentielles couplées dites de Hartree-Fock: 

    
            (10) 

 

Avec 

    
     

 

 
    

   
 

          

 

   

  
      

 

         

  

   

    
   

      
 

         

  

   

 (11) 

où nous reconnaissons les termes associés à l’énergie cinétique de l’électron  , 

des termes dus aux interactions électrostatiques électron-noyaux et électron-

électron dans l’approximation du champ moyen, ainsi qu’un terme dit d’échange 

qui n’a pas d’équivalent classique et qui résulte du principe d’exclusion de Pauli.  

Il convient de noter ici que contrairement à la méthode de Hartree, l’énergie 

totale du système n’est pas égale à la somme des énergies monoélectroniques 

  . Il faut en effet retrancher à cette somme les termes coulombiens et d’échange 

comptés deux fois. L’énergie obtenue avec la méthode de Hartree-Fock est 

supérieure à l’énergie expérimentale. La différence est appelée énergie de 

corrélation. 

                                     (12) 

2.2.4 Théorie de la fonctionnelle de la densité 

La théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) consiste en une reformulation 

du problème quantique à N corps en un problème portant uniquement sur la 

densité électronique. Ainsi, alors que les méthodes de Hartree et de Hartree-

Fock conduisent à exprimer l’énergie comme une fonctionnelle de la fonction 

d’onde  , définie dans l’espace des configurations à 3N dimensions, l’observable 

densité électronique   n’est définie « que » dans l’espace physique   , 

permettant ainsi la réduction du nombre de variables de 3N à 3 (en négligeant le 

spin).  

Cette théorie repose sur les théorèmes développés par P. Hohenberg , W. Kohn 

et L.J. Sham [4,5]. 
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Introduction 

Soit un système comportant    électrons dans un potentiel extérieur     . 

L’hamiltonien de ce système est la somme de l’énergie cinétique, de l’énergie 

d’interaction électrostatique répulsive électron-électron et attractive électron-

noyau. 

Le premier théorème de la théorie de la fonctionnelle de la densité établit que 

l’énergie totale d’un tel système est une fonctionnelle unique de la densité 

électronique  . 

                                           (13) 

La somme de l’énergie cinétique et l’énergie d’interaction électron-électron 

constitue une fonctionnelle universelle et indépendante de     , dite fonctionnelle 

de Hohenberg et Kohn et notée       . 

 

Principe variationnel 

Le second théorème de la théorie de la fonctionnelle de la densité consiste en 

une réécriture du principe variationnel, exprimé pour des énergies fonctionnelles 

de la densité électronique       la fonctionnelle présente un minimum relatif à la 

variation de la densité électronique, pour la valeur de la densité à l’équilibre: 

 
         

      
            

    (14) 

Il suffit à présent que l’expression de        soit connue pour pouvoir minimiser 

l’énergie et obtenir ainsi l’état fondamental du système. En approximant le 

système réel par un système fictif d’électrons sans interactions, il est possible 

d’exprimer l’énergie coulombienne électron-électron comme la somme de 

l’énergie coulombienne de Hartree et de l’énergie d’échange et de corrélation. 

Ainsi, l’expression de l’énergie totale, fonctionnelle de la densité électronique est 

donnée par: 

                                             (15) 

Le potentiel effectif auquel est soumis un électron est donc égal à la somme du 

potentiel extérieur, du potentiel de Hartree et du potentiel d’échange et de 

corrélation. Seules les fonctionnelles énergie cinétique et énergie d’échange et 

de corrélation ne sont pas connues. Pour un système de    électrons, 

l’application du principe variationnel conduit à la résolution des    équations 

integro-différentielles couplées dites de Kohn et Sham: 



Chapitre2                                                                                                                     Méthodologie 

 

 

40 
 

   
 

 
               

  
      

          
     

                 

      
          (16) 

 

 

Approximation de la densité locale – LDA 

Pour des systèmes présentant des variations douces de la densité électronique,  

W. Kohn et L.J. Sham [5,6] ont déterminé des expressions approchées des 

fonctionnelles énergie cinétique et énergie d’échange et de corrélations en 

utilisant les expressions correspondantes pour un gaz d’électrons homogène, 

ayant la même densité locale au point considéré. Ainsi, en notant    la fonction 

d’onde monoélectronique de l’électron  , la densité électronique s’écrit: 

 
                

 

 

 (17) 

L’énergie d’échange et de corrélation a donc pour expression: 

                              (18) 

Où     est l’énergie d’échange et de corrélation d’un gaz d’électrons homogène. 

On en déduit l’expression de l’énergie cinétique du système de particules sans 

interaction: 

           
   

  

  
     

 

    (19) 

L’approximation de la densité locale est souvent une approximation très efficace, 

même lorsque la densité électronique fluctue de manière non négligeable. 

Cependant, elle présente quelques inconvénients, tels qu’une sous-estimation 

systématique des paramètres de mailles et une surestimation de l’énergie de 

cohésion [7]. 

 

Approximation des gradients généralisés - GGA 

Afin d’améliorer les prédictions des énergies de cohésion et des paramètres de 

mailles de systèmes présentant de fortes inhomogénéités de la densité 

électronique, des termes dépendant du gradient de la densité ont été ajoutés [8]. 

En général, l’approximation des gradients généralisés permet d’améliorer les 

prédictions par rapport à la LDA, mais surcorrige parfois la LDA. Dans le cadre 

de cette thèse, nous utiliserons systématiquement la GGA, avec la fonctionnelle 

de Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE) [8].  
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Pseudopotentiels, méthodes PAW 

La méthode des pseudopotentiels repose sur le fait que les électrons de valence 

contribuent majoritairement aux interactions interatomiques et sont uniquement 

considérés dans le calcul. Les états de cœur ne sont donc pas pris en compte. 

Le potentiel réel dans le cristal est remplacé par un potentiel présentant des 

variations douces, incluant l’interaction attractive électron-noyau et répulsive 

avec les électrons de cœur. Proche des noyaux ce pseudo-potentiel n’est pas 

représentatif des états de cœur. En revanche, à plus grande distance des noyaux 

atomiques, le pseudopotentiel est identique au potentiel réel. On définit donc un 

rayon de coupure (rcut) et une énergie de coupure (Ecut) à partir desquels le 

pseudopotentiel est rigoureusement identique au potentiel réel. Cependant, 

notons que les électrons de cœur ont toujours un rôle implicite sur les électrons 

de valence, ne serait-ce que par l’orthogonalité imposée entre toutes les 

fonctions d’onde. La méthode des pseudopotentiels permet ainsi de considérer 

les électrons de valence tout en conservant l’information de la présence des 

électrons de cœur, comme illustré en figure 2. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La méthode PAW (Projected Augmented Wave), développée par P. Blöchl [9] 

repose sur l’utilisation d’une combinaison linéaire d’ondes planes. Avec 

l’approche des pseudopotentiels, qui simplifie la description proche du cœur de 

l’atome, la base de fonctions d’ondes nécessaire au calcul est considérablement 

réduite. La méthode PAW apporte donc la précision des méthodes « tout-

électrons », avec la rapidité et la facilité d’utilisation des pseudopotentiels [10]. 

 

Figure 2: Fonction d’onde et potentiels vrais comparés à une pseudo-fonction d’onde et un 

pseudopotentiel. 

Potentiel vrai 

Pseudopotentiel 

Fonction d‘onde vraie 

Pseudo fonction d‘onde  
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Organisation des calculs – Résolution autocohérente 

Les équations intégro-différentielles de Kohn et Sham font intervenir la densité 

électronique qui dépend de la solution recherchée et donc de l’énergie du 

système. Ce jeu d’équations peut être résolu par la méthode autocohérente (self-

consistent field method), dont l’organigramme de la figure 3 résume les étapes 

principales. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Le calcul autocohérent débute en considérant un jeu de fonctions 

monoélectroniques approchées. Il est alors possible de trouver l’expression de la 

densité électronique des états occupés et ainsi d’en déduire un nouveau jeu de 

fonctions d’ondes monoélectroniques de manière itérative. La boucle 

d’opérations est réitérée jusqu’à l’obtention de la convergence de la solution, 

selon un critère choisi.  

Cette solution entre ensuite dans une seconde boucle de relaxation (en rouge sur 

l’organigramme). L’application du théorème de Hellmann-Feynman permet 

d’évaluer les forces en jeu sur les atomes à la fin du calcul électronique de la 

maille cristallographique donnée. Si celles-ci sont supérieures à une certaine 

Densité de 
charge 

atomique 

Approximation de la densité de 
charges du cristal       et de 

          

Structure 
cristallographique 

du système 

            

Résolution de l’équation de Schrödinger pour des valeurs discrètes de     vecteur de 
l’espace réciproque 

Bandes d’énergie        

Fonctions d’ondes         

Densité de charges du cristal       

Nouveau          

Critère de convergence ? 

Diagramme de bande 
Energie totale  

Densité d’états totales 
et partielles … oui 

non 

Figure 3: Résolution par méthode autocohérente des équations de Kohn et Sham pour un cristal. 
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valeur de consigne, le volume de la maille ainsi que les positions des atomes 

peuvent être modifiés afin d’atteindre la relaxation complète du cristal, qui sera 

alors à l’équilibre. L’étape finale du calcul consiste en une correction appelée 

correction linéaire du tétraèdre ou correction de Blöchl [11]. 

2.2.5 Calcul des enthalpies de formation 

Les calculs DFT donnent l’énergie totale d’un composé. L’enthalpie de formation 

à 0 K du composé s’obtient alors comme par différence des énergies totales: 

         
   

        
 

                       (20) 

 

Avec        
 

l’énergie totale du composé AxB1-x dans la phase j,    la fraction 

molaire de l’élément A dans le composé AB et         et         l’énergie des 

éléments A et B respectivement, dans leur structure la plus stable (état SER: 

Stable Element Reference). 

 

2.2.6 Calcul des enthalpies de mélange 

L’utilisation des calculs DFT nous a permis en outre de déterminer les chaleurs 

de mélange des solutions solides binaires. Pour ce faire, nous avons utilisé, en 

complément de la DFT, la méthode SQS (Special Quasirandom Structure) [12]. 

Cette méthode consiste à créer une série de configurations « spéciales », qui 

simulent le désordre aléatoire d’une solution solide avec un nombre limité 

d’atomes par maille, et qui doivent couvrir tout le domaine de composition à 

étudier. La qualité de la configuration « spéciale » est évaluée par comparaison à 

une fonction de corrélation d’un état parfaitement désordonné ; état pour lequel 

chaque atome constituant la solution a une probabilité d’occupation des nœuds 

du réseau égal à sa fraction molaire. L’intérêt principal de cette méthode est de 

reproduire, avec une excellente précision, les fonctions de corrélation des 

atomes premiers voisins d’un état parfaitement désordonné, avec des cellules de 

taille très réduite (dès 8 atomes pour une maille fcc). L’enthalpie de mélange à 

0 K de la solution solide s’obtient alors à partir de l’énergie totale de la solution 

comme suit: 

         
     

        
 

    
 
        

 
 (21) 

Avec        
 

 l’énergie totale de la solution A-B en structure j,   la fraction molaire 

de l’élément A dans la solution A-B et   
 
 l’énergie de l’élément A dans la 

structure j,       la fraction molaire de l’élément B dans la solution A-B et   
 
 

l’énergie de l’élément B dans la structure j. 
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Les calculs SQS que nous avons effectués ont été réalisés sur des mailles 

fcc [13], bcc [14] et hcp [15] de 16 atomes aux compositions ¼, ½ et ¾. Pour 

simuler une dilution faible, des mailles de composition 0,06 at.% et 0,94 at.%. ont 

également été considérées.  

2.2.7 Paramètres de calculs 

Les calculs DFT ont été réalisés grâce au code de calcul VASP (Vienna ab initio 

package). La fonctionnelle énergie d’échange et de corrélation est obtenue dans 

le cadre de l’approximation des gradients généralisés (GGA) avec la 

fonctionnelle Perdew, Burke et Ernzerhof (PBE). Nous avons de plus utilisé la 

méthode PAW (Projected Augmented Wave) pour générer le jeu de fonctions 

d’onde. La base d’ondes planes a été définie avec une énergie de coupure de 

600 eV pour les composés ordonnés, et de 400 eV pour le calcul des solutions 

solides. Toutes les mailles ont été relaxées avec un critère sur les forces 

impliquant une différence d’énergie entre deux cycles de relaxation inférieure à 

ΔE=10-4 eV. Le Tableau 1 résume pour les éléments purs, le nombre d’électrons 

de valence, et d’électrons de pseudo-cœur.  

De plus, remarquons que les éléments Fe et Cr présentent des états 

magnétiques de référence ferromagnétique et antiferromagnétique 

respectivement. Par conséquent, dès lors que des calculs DFT porteront sur des 

mailles contenant l’un ou l’autre de ces éléments, la polarisation de spin sera 

prise en compte. Les calculs en polarisation de spin consistent à autoriser la 

structure à discriminer la population de spin up et down, ce qui peut conduire in 

fine à l’apparition d’un moment magnétique. Les calculs réalisés en polarisation 

de spin seront indiqués par l’abréviation SP (spin polarized). 

Tableau 1: Electrons de valence et de pseudo cœur des éléments purs. 

ELEMENT ELECTRONS DE PSEUDO-COEUR ELECTRONS DE VALENCE 

Cr 18 6 

Fe 18 8 

Nb 30 11 

Sn 46 4 

Zr 28 12 

 

2.3 RESULTATS 

2.3.1 Les éléments purs 

En figures 4 et 5 sont reportées respectivement les valeurs des énergies totales 

et les lattice stability des éléments purs Cr, Fe, Nb, Sn et Zr en structure fcc, bcc, 

hcp et A5 (β-Sn) que nous avons calculées par DFT.       
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Dans le Tableau 2 sont reportés les paramètres de maille, le volume de maille et 

le moment magnétique calculés par DFT des éléments purs Cr, Fe, Nb, Sn et Zr 

en structure fcc, bcc et hcp. Précisons que bien que Sn cristallise à 0 K en 

structure A4, nous considérons la structure A5 comme état de référence de façon 

à être homogène aux bases thermodynamiques qui fixent l’état de référence à 

298 K. 

Tableau 2: Paramètres de mailles, volume de maille, moment magnétique des éléments purs. 

 
a (Å) et c/a (hcp) 

fcc        bcc         hcp 

Volume/at (Å
3
) 

fcc        bcc      hcp 

       

fcc          bcc           hcp 

Cr 3,61 2,84 
2,47 

1,796 
11,74 11,40 11,78 0,000 0,000 0,000 

Cr_sp 3,61 2,84 
2,47 

1,796 
11,74 11,40 11,78 0,000   1,055 0,000 

Fe 3,45 2,76 
2,46 

1,581 
10,23 10,46 10,16 0,000 0,000 0,000 

Fe_sp 3,63 2,83 
2,52 

1,736 
12,00 11,36 12,01 2,568 2,200 2,550 

Nb 4,23 3,32 
2,88 

1,822 
18,96 18,34 18,80 0,000 0,000 0,000 

Sn 4,82 3,81 
3,38 

1,659 
27,94 27,62 27,64 0,000 0,000 0,000 

Zr 4,53 3,58 
3,24 

1,600 
23,30 22,92 23,53 0,000 0,000 0,000 
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Figure 5: Lattice Stabilities des éléments purs. Figure 4: Energies totales des éléments purs.  
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2.3.2 Calculs effectués 

Les calculs que nous avons menés sur les dix sous-systèmes binaires du 

système quinaire d’intérêt concernent d’une part le calcul des enthalpies de 

mélange des solutions solides en structure fcc, bcc et hcp, et d’autre part le 

calcul des enthalpies de formation des phases intermétalliques du système 

quinaire. 

 

 Concernant le calcul des enthalpies de mélanges, le choix des 

structures fcc, bcc et hcp repose sur les structures cristallographiques des 

éléments purs. Nous avons volontairement omis de calculer les solutions 

solides de structures A4 et A5 (structures cristallographiques de Sn) 

puisque la solubilité des autres éléments du système quinaire dans Sn A4 

et A5 est extrêmement faible.  

 

 Concernant le calcul des enthalpies de formation, une modélisation en 

sous-réseaux a été considérée et sera détaillée dans la partie 3 de ce 

chapitre. Précisons simplement que les phases de Laves C14, C15 et C36 

sont fréquemment observées dans les sous-systèmes du système 

quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr, et ont donc fait l’objet de calculs systématiques 

dans le système quinaire.  
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3. METHODE CALPHAD 

 

Comme nous l’avons vu au chapitre I, la méthode Calphad est une méthode 

semi-empirique qui consiste à décrire les énergies de Gibbs de toutes les phases 

constitutives d’un système par ajustement de certains paramètres. Nous avons 

également remarqué qu’il existe deux utilisations différentes de la méthode 

Calphad. La première consiste à utiliser les bases de données existantes afin de 

calculer des diagrammes de phases ou des paramètres thermodynamiques 

tandis que la seconde consiste à créer des bases de données. La création de 

bases de données repose sur une analyse critique des données de la littérature, 

sur le choix des modèles permettant de définir des paramètres ajustables puis 

l’ajustement de ces paramètres. Dans la suite de ce chapitre, nous décrirons le 

formalisme mathématique d’un certain nombre de modèles utilisés dans la 

méthode Calphad. 

 

3.1 MODELES THERMODYNAMIQUES 

 

Cette partie sera consacrée à la description des modèles mathématiques utilisés 

dans le cas des éléments purs, des composés stœchiométriques, des solutions 

solides de substitution et enfin dans le cas des phases ordonnées non 

stœchiométriques. Cette partie est très largement inspirée de Computational 

Thermodynamics:The Calphad Method de Lukas et al. [16]. 

 

3.1.1 Description des éléments purs 

La description des éléments purs dans leur structure stable a été définie par 

Dinsdale [17] et le SGTE (Scientific Group Thermodata Europe).  

En négligeant la dépendance en pression, l’enthalpie libre molaire   
 
    de 

l’élément   dans la structure   à la température T est référée à l’enthalpie de cet 

élément dans son état SER. L’état SER (Standard Element Reference State) est 

l’état de référence à une température de 298,15 K, sous une pression de 105 Pa. 

  
 
    s’écrit: 

 
  
 
      

                        
 

 

 (22) 

avec 

 

 

 

 

  
 
    l’enthalpie libre molaire de l’élément   dans la structure   à la 

température T 

  
     l’enthalpie molaire de l’élément i dans son état SER 

  entier positif ou négatif, souvent égal à 2, 3, 7,  -1 ou -9. 
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Nous pouvons ainsi remarquer qu’il est tout à fait possible d’évaluer l’enthalpie 

libre d’un élément pur dans des structures   non stables. Ces valeurs d’enthalpie 

correspondent aux stabilités de réseau, ou  lattice stability  d’un élément pur et 

permettent de décrire leurs transformations allotropiques. Notons également que 

les lattice stability définies par le SGTE ne sont pas celles calculées par DFT.   

Remarquons enfin que l’état SER ne prend pas en compte les contributions 

magnétiques. Pour les matériaux ferromagnétiques, l’état SER est donc 

paramagnétique. La contribution magnétique      doit donc être ajoutée à 

l’enthalpie molaire de l’élément magnétique dans l’état de référence. Cette 

contribution a été définie par Hillert et al. [18] comme:  

 

                      
 

  
    (23) 

avec 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Dans le cas des matériaux antiferromagnétiques, la température de Curie est 

simplement remplacée par la température de Néel. 

 

3.1.2 Description des composés stœchiométriques 

Certaines phases n’existent qu’à une composition unique. L’enthalpie libre de 

telles phases ne dépend que de la température. En outre, nous faisons 

l’hypothèse que la capacité calorifique d’un composé est la somme pondérée des 

capacités calorifiques des éléments purs: c’est l’approximation de Kopp-

Neumann. Cette approximation implique que l’enthalpie de formation ne change 

pas avec la température et autorise donc l’utilisation, à toute température, des 

calculs DFT des enthalpies de formation à 0K. Dans ce cadre, l’enthalpie libre 

molaire          d’un compose stœchiométrique est définie par: 

 
              

             

 

           
 

  
    (24) 

 

        la contribution magnétique à la température T 

  nombre d’atomes par unité formulaire ayant pour moment 

magnétique moyen β 

β le moment magnétique moyen par atome (en   )  

  
 

  
    

fraction de l’enthalpie magnétique totale dépendant de la 

structure ( ) et de la température de Curie (  ) 
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avec 

 

 

 

 

 

Dans cette expression,        est l’enthalpie libre de formation du composé 

stœchiométrique formé à partir des éléments purs dans leurs états SER. Ainsi, 

les coefficients    et    correspondent respectivement à l’enthalpie et à l’entropie 

de formation du composé stœchiométrique. 

 

3.1.3 Description des solutions de substitution 

La description de l’énergie de Gibbs des solutions solides de substitution est très 

différente de celle des phases de composition fixe et fait intervenir une somme 

de trois termes (en négligeant le magnétisme). En effet, l’énergie de Gibbs 

molaire   
  d’une solution solide A-B de structure α s’exprime en fonction de la 

fraction molaire   
  du constituant   par: 

   
        

       
       

  (25) 

 

 

avec  

 
      

      
   

 

     

 (26) 

 
     

        
     

     

  
   (27) 

      
    

   
     
  (28) 

 

 

      
  est le terme de référence. Sa valeur est égale à la moyenne des 

enthalpies libres molaire des éléments purs en structure α, pondérée par leurs 

fractions molaire. Notons que la structure α n’est pas forcément la structure 

stable pour les deux composants, d’où la nécessité des stabilités de réseaux (ou 

lattice stability). 

     
  est l’enthalpie libre de mélange idéal. Elle est liée à l’entropie 

configurationnelle de la distribution de Boltzmann des éléments A et B. 

     
  est l’enthalpie libre d’excès qui dépend du terme d’interaction     

 . Ce 

terme s’écrit comme un polynôme de Redlich-Kister: 

   la fraction molaire de l’élément   dans une mole de composé 

  
    l’enthalpie d’un mélange mécanique des éléments purs dans 

leurs états SER pour obtenir le composé 
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 (29) 

 

En figure 6 sont reportées les différentes contributions à l’enthalpie libre molaire 

  
  définie aux équations 25 à 28. La figure 6a correspond au terme de référence 

de l’énergie de Gibbs. La figure 6b illustre le cas d’un mélange idéal stabilisé par 

l’entropie configurationnelle. La figure 6c représente différentes courbes 

d’enthalpie libre d’excès selon l’ordre du paramètre d’interaction utilisé. La 

figure 6d met en évidence l’influence du signe du paramètre d’interaction 

d’ordre 0 sur l’enthalpie libre totale. 

 

 
 

 

 

 

D’un point de vue physique, l’hypothèse faite dans le cas d’un mélange idéal 

(figure 6b) est que les constituants de la solution n’interagissent pas entre eux. 

Néanmoins, dans une phase condensée il y a toujours une différence d’énergie 

entre les liaisons selon qu’elles aient lieu entre éléments identiques ou différents. 

Figure 6: Energie de référence (a), enthalpie libre de mélange idéal (b), enthalpie libre 
d’excès pour un paramètre d’interaction d’ordre 0 à 3 (c) et (d) enthalpie libre d’excès pour 

différentes valeurs du paramètre d’interaction d’ordre 0. 

(a) (b) 

(c) (d) 
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Une telle différence d’énergie de liaison induit une déviation de l’idéalité qui est 

prise en compte grâce au paramètre d’interaction. Qualitativement, lorsque      
  

est négatif, les atomes A et B ont tendance à s’attirer mutuellement. Les atomes 

A s’entourent d’atomes B  et inversement. En revanche lorsque      
  est positif, le 

mélange AB est répulsif et les atomes A et B auront tendance à ségréger, 

comme reporté en figure 7.  

 
 

 

 

Comme nous l’avons vu, lorsque      
  est nul, la solution est idéale. Lorsque le 

paramètre d’interaction ne varie pas avec la composition (ordre 0), il est d’usage 

de parler de solution régulière. Pour des paramètres d’ordre supérieur, on parlera 

de solution sous-régulière, etc. 

 

Notons enfin que le modèle que nous venons de décrire est tout à fait utilisable 

dans le cas d’un liquide métallique. Néanmoins, d’autres modèles de description 

de la phase liquide existent comme le modèle du liquide associé qui permet de 

prendre en compte une mise en ordre à courte distance autour de compositions 

précises ou le modèle quasi-chimique utilisé lorsque la mise en ordre est due à 

un transfert de charges électroniques. Dans le cadre de cette thèse nous 

n’utiliserons pas ces modèles et ne détaillerons donc pas leurs formalismes. 

 

3.1.4 Description des composés non stœchiométriques – Modèle en sous-
réseaux 

Le modèle que nous venons de décrire est bien adapté lorsque les solutions sont 

désordonnées, c'est-à-dire lorsque les sites de la structure cristallographique de 

la solution présentent tous les mêmes taux d’occupation. En revanche, lorsque le 

composé étudié présente plusieurs sites cristallographiques dont les taux 

d’occupation sont différents, il est dit ordonné et un autre modèle doit être utilisé. 

Un de ces modèles est le modèle en sous-réseaux qui a été développé par 

Sundman et Ågren [19] en généralisant le modèle des solutions solides de 

substitution à chacun des sites de la structure autorisant un mélange d’atomes. 

Ce modèle permet de décrire non seulement la non-stœchiométrie des 

Figure 7: Répartition des atomes d’une solution solide selon le terme d’interaction. 



Chapitre2                                                                                                                     Méthodologie 

 

 

52 
 

composés intermétalliques mais également les solutions solides d’insertion et les 

transitions ordre / désordre.  

Ce modèle consiste à utiliser des configurations limites, appelées end-members 

pour lesquels les sites cristallographiques considérés équivalents du composé 

sont occupés par un seul type d’atomes. Considérons à titre d’exemple le cas de 

trois atomes A, B et C à répartir sur deux sous-réseaux de multiplicité    et   . Le 

mélange des trois atomes sur les deux sous-réseau s’écrit comme suit: 

(A,B,C)a1: (A,B,C)a2 et conduit à considérer 32=9 end-members. En effet, lorsque 

l’on a   éléments à répartir sur   sous-réseaux, cela génère     end-members. 

L’enthalpie libre d’une telle phase non stœchiométrique a donc pour expression: 

   
        

       
       

  (30) 

 

 

avec  

 

 

      
    

   
  
   
    
                

   
  
   
    
               

   
  
   
    
     

           
   
  
   
    
                 

   
  
   
    
        

         
   
  
   
    
                

   
  
   
    
             

   
   
  
   
    
                

   
  
   
    
              

(31) 

      
          

   

 

     
    

   

   

 (32) 

 

    
    

   
  
   
  
   
      
    

   
  
   
  
   
      
    

   
  
   
  
   
      
  

  
   
  
   
  
   
      
       

   
  
   
  
   
      
     

   
  
   
  
   
      
   

 

(33) 

 

  
   

 est le taux d’occupation de l’élément A dans le sous-réseau (1), c’est donc le 

rapport entre le nombre de site du sous-réseau (1) occupé par les atomes A et le 

nombre de site total du sous-réseau (1). 

    
     

 est l’enthalpie de formation du end-member pour lequel l’élément A est sur 

le premier sous-réseau et l’élément B sur le second.  

     est l’entropie de formation du end-member pour lequel l’élément A est sur le 

premier sous-réseau et l’élément B sur le second.  

   est la multiplicité du sous-réseau s 

      
  est le paramètre d’interaction relatif au mélange des éléments A et B sur le 

sous-réseau (1). 
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Le choix du modèle en sous-réseau est donc tout à fait crucial. En effet, en 

première approximation, le nombre de sous-réseaux et leurs multiplicités devront 

correspondre à la structure cristallographique de la phase considérée. 

Néanmoins, le nombre de end-members augmente exponentiellement avec le 

nombre d’éléments et de sous-réseaux. A titre d’exemple, nous pouvons citer le 

cas de la phase σ, stable dans le système binaire Cr-Fe et qui présente cinq sites 

cristallographiques. Une modélisation à cinq sous-réseaux conduirait à générer 

55=3125 end-members dans le système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr ! Il peut donc 

être utile, voire indispensable, de regrouper des sites cristallographiques en un 

seul sous-réseau lorsque les substitutions se produisent indifféremment sur l’un 

ou l’autre de ces sites, c'est-à-dire lorsque leurs taux d’occupation sont similaires. 

Une manière relativement simple (mais non générale) de parvenir à simplifier le 

modèle en sous-réseau d’une phase consiste donc à regrouper les sites dont les 

nombres de coordinence sont égaux. Ainsi, dans le cas de la phase σ, cela 

conduirait à l’utilisation de trois sous-réseaux, par regroupement des sites de 

coordinences 12, 14 et 15, générant 53=125 end-members dans le système 

quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr. Enfin, des études spécifiques sur les taux d’occupation 

des sites cristallographiques de certaines phases dans différents systèmes 

peuvent conduire à simplifier encore davantage le modèle en sous-réseaux. 

Ainsi, Joubert [20] a montré que les sites de nombre de coordinence 14 et 15 de 

la phase σ présentent des taux d’occupation comparables. Le modèle pouvant 

être adopté est donc un modèle simplifié à deux sous-réseaux générant 52=25 

end-members dans le système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr. 

Le deuxième point à considérer est la nature et le nombre des éléments entrant 

sur chaque sous-réseaux. Reprenons l’exemple de la phase σ qui, rappelons-le, 

est stable dans le système binaire Cr-Fe. Pour cette phase, nous avons 

considéré que seuls les éléments Cr, Fe et Nb peuvent se substituer sur les deux 

sous-réseaux considérés. En effet, comme nous le verrons au chapitre IV, 

Kaloev et al. [21] a reporté un domaine d’homogénéité de la phase σ 

relativement étendu dans le système Cr-Fe-Nb, tandis que cette phase ne 

s’étend pas dans les systèmes ternaires Cr-Fe-Sn et Cr-Fe-Zr [22]. Le modèle 

que nous adopté pour la phase σ est donc un modèle à deux sous-réseaux dans 

le système ternaire Cr-Fe-Nb générant 32=9 end-members. Ces différentes 

considérations nous ont donc permis de réduire le nombre de end-members de la 

phase σ, passant de 3125 a priori à 9 a posteriori comme reporté dans le tableau 

3. Un autre exemple intéressant est celui de la phase µ. A partir de l’analyse des 

taux d’occupation des cinq sites cristallographiques de cette phase, Joubert et al. 

[23] ont suggéré un modèle à quatre sous-réseaux en regroupant les sites de 

coordinence 15 et 16 et en ne considérant aucune substitution sur ce sous-

réseau. De plus, Joubert et al. [23] ont montré qu’il était nécessaire de distinguer 

les deux sites de coordinence 12 (sites 3a et 18h) puisque leurs taux 

d’occupation peuvent être significativement différents. Le modèle en sous-

réseaux de la phase µ est reporté dans le tableau 3. 
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Attardons nous à présent sur les phases de Laves C14, C15 et C36. Comme 

nous le verrons dans les chapitre III à V, ces phases sont stables dans de 

nombreux systèmes binaires et ternaires ainsi que dans certains alliages 

quinaires [24]. Ainsi, ces phases de Laves ont été considérées comme des 

phases quinaires, c'est-à-dire que les cinq éléments Cr, Fe, Nb, Sn et Zr peuvent 

se substituer sur les sous-réseaux de ces phases. Pour les phases de Laves C14 

et C15, nous avons choisi un modèle en sous-réseaux correspondant à la 

cristallographie de ces phases, sans regrouper aucun site. Ainsi, nous avons 

adopté un modèle à deux sous-réseaux pour la phase C15 et à trois sous-

réseaux pour la phase C14, dont les multiplicités sont reportées dans le tableau 

3. En revanche, le cas de la phase C36 est différent puisque cette phase 

comporte cinq sites cristallographiques. Une modélisation à cinq sous-réseaux 

conduirait à générer 55=3125 end-members dans le système quinaire Cr-Fe-Nb-

Sn-Zr ! Nous avons donc regroupé les trois sites de coordinence 12 en un seul 

sous-réseau et distingué les deux sites de coordinence 16 en deux sous-

réseaux. Les multiplicités de ces sous-réseaux sont reportées dans le tableau 3. 

En résumé, nous avons reporté en figure 8 les compositions des end-members 

des phases de Laves dans un système ternaire. 

 

 

 

 

 

 

 

 

La phase A15 a, quant à elle, été considérée comme une phase ternaire du 

système  Nb-Sn-Zr, vu son absence ou très faible solubilité dans les autres 

systèmes ternaires. Cette phase a été modélisée avec deux sous-réseaux dont 

les multiplicités sont reportées dans le tableau 3.  

 

Enfin, remarquons qu’une description des enthalpies libres doit être donnée pour 

chaque end-members, bien qu’ils puissent être métastables. A titre d’exemple, 

reprenons le cas des phases de Laves C14 et C36 modélisées avec trois sous-

réseaux, générant 53=125 end-members dans le système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-

Zr. Parmi ces 125 end-members, un seul est stable pour la phase C14 et 

seulement deux le sont pour la phase C36. C’est pourquoi plusieurs auteurs 

[25,26] recommandent l’utilisation de calculs DFT en complément de la méthode 

Calphad afin de pouvoir calculer les enthalpies libres à 0 K de tous les end-

members métastables.  

 

Figure 8: Composition des end-members des phases de Laves dans un système ternaire. 
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Le tableau 3 résume l’ensemble des phases intermétalliques non 

stœchiométriques du système Cr-Fe-Nb-Sn-Zr, leur description 

cristallographique, le modèle en sous-réseaux choisi pour chacune de ces 

phases ainsi que les systèmes dans lesquels ces phases ont été calculées. 

Notons simplement que par soucis de concision, les composés Fe5Sn3, Fe3Sn2, 

FeSn, Nb6Sn5, NbSn2, Sn2Zr ainsi que les composés ternaires du système Fe-

Sn-Zr n’ont pas été reportés dans le tableau 3 car ils ont été considérés comme 

stœchiométriques. 
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Phase Groupe 
d’espace 

Position Wyckoff (CN) Prototype Nbr. de 
sites 

Nbr. de sous-
réseaux de 

composition 
variable 

Nbr. de 
configurations 

Systèmes  Modèle en sous-réseaux 

C15 Fd-3m (227) 8a (16);  
16d (12)  

MgCu2 2 2 25 Cr-Fe-Nb-Sn-Zr (Cr,Fe,Nb,Sn,Zr)
1 

(Cr,Fe,Nb,Sn,Zr)
2
  

C14 P63/mmc (194) 2a (12);  
4f (16);  
6h (12)  

MgZn2 3 3 125 Cr-Fe-Nb-Sn-Zr (Cr,Fe,Nb,Sn,Zr)
2 

(Cr,Fe,Nb,Sn,Zr)
4
  

(Cr,Fe,Nb,Sn,Zr)
6
  

C36 P63/mmc (194) 4e (16);  
4f (16); 

 4f (12); 6g (12); 6h (12)  

MgNi2 5 3 125 Cr-Fe-Nb-Sn-Zr (Cr,Fe,Nb,Sn,Zr)
4
  

(Cr,Fe,Nb,Sn,Zr)
4
  

(Cr,Fe,Nb,Sn,Zr)
16

  

C16 I4/mcm (140) 4a (10);  
8h (15) 

Al2Cu 2 
 

2 
 

9 Fe-Sn-Zr (Fe,Sn,Zr)1  
(Fe,Sn,Zr)2 

μ R-3m (166) 3a (12) ;  
6c (15); 6c (16);  

6c (14);  
18h (12)  

W6Fe7 5 3 27 Cr-Fe-Nb (Cr,Fe,Nb)
1
  

(Nb)
4
  

(Cr,Fe,Nb)
2 
 

(Cr,Fe,Nb)
6
  

σ P42/mnm (136) 2a (12); 8i (12);  
4f (15); 8i (14); 8j (14)  

Cr0.49Fe0.51 5 2 9 Cr-Fe-Nb (Cr,Fe,Nb)
10

  

(Cr,Fe,Nb)
20

  

A15 Pm-3n (223) 

 

2a (12);  

6c (14) 

Zr4Sn 2 2 9 Nb-Sn-Zr (Nb,Sn,Zr)1  

(Nb,Sn,Zr)3 

η P63/mmc (193) 4d (14); 6g (14); 

 6g (7); 

2b (13); 

Zr5Sn4 4 1 2 Sn-Zr (Zr)5  

(Sn)3  

(Sn,Va)1 

E1a Cmcm (63) 4c (11) ;  

4c (15); 8f (14) 

Re3B 3 2 4 Fe-Zr (Fe,Zr)1 

(Fe,Zr)3 

Tableau 3: Phases intermétalliques non stœchiométriques du système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr. 
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3.2 CALCUL DU DIAGRAMME DE PHASES 

 

La construction du diagramme de phases d’un système multiconstitué s’obtient 

en minimisant, pour chaque composition et température, l’enthalpie libre totale du 

système qui est égale à la somme des enthalpies libres de chacune des phases 

constitutives du système, pondérée par leur fraction molaire: 

        
 

  

 

 (34) 

avec 

 

Dans le cas d’un système binaire, les enthalpies libres sont de dimension deux et 

la construction de la tangente commune  donne les potentiels chimiques des 

éléments purs au niveau de l’intersection des éléments purs avec la tangente, 

comme illustré en figure 9. Plus généralement, pour un système à N éléments, 

les potentiels chimiques des éléments du système appartiennent au plan de 

dimension N tangent aux surfaces des enthalpies libres des phases stables à 

l’équilibre thermodynamique.  

 

 

   le nombre total de phases du système  

   la quantité de matière de la phase   

  
 

 l’enthalpie libre de la phase   
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L’intérêt des calculs thermodynamiques est donc double. D’une part il est 

possible de déterminer les équilibres stables d’un système donné par la 

construction de la tangente commune. D’autre part, il est possible des suspendre 

certaines phases stables afin de calculer des équilibres métastables.  

 

3.3 OPTIMISATION DES PARAMETRES THERMODYNAMIQUE 

 

La procédure d’optimisation consiste à ajuster la valeur des paramètres définis 

par les modèles thermodynamiques afin de reproduire les données 

expérimentales et/ou calculées. Remarquons que lors de cette procédure, une 

estimation de l’erreur doit être donnée pour chaque mesure ou calcul. De plus, 

un poids doit être attribué à chaque donnée, ce qui permet de distinguer les 

données jugées plus précises ou plus importantes des autres. Il existe donc une 

infinité d'optimisations possibles d'un système donné, celles-ci étant 

dépendantes, entre autres, du jeu de données expérimentales choisi et du poids 

accordé à ces données, mais aussi des modèles thermodynamiques choisis. 

L'optimisation d'un système (et l'exécution de calculs) s'opère par le biais de 

modules spécialisés de logiciels commerciaux. Au cours de ce travail, nous 

avons utilisé le module Parrot du logiciel Thermocalc [27]. 

Figure 9: Système binaire A-B. Enthalpie libre des phases solide et liquide à 200 °C (a) et à 
480 °C (b), construction de la tangente commune permettant de déterminer les équilibres de 

phases à 200 °C (c) et à 480 °C (d). 
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De manière générale, l’optimisation d’un système doit mettre en jeu le minimum 

de paramètres tout en décrivant, le mieux possible, toutes les données 

expérimentales sélectionnées. 

 

3.4 METHODES D’EXTRAPOLATION 

 

Lorsque plusieurs systèmes ont été optimisés, on peut combiner leurs 

descriptions thermodynamique afin de réaliser des prédictions dans des 

systèmes d’ordres supérieurs. Ainsi, la combinaison des systèmes binaires A-B, 

A-C et B-C autorise des calculs dans le système ternaire A-B-C, par extrapolation 

des trois sous-systèmes binaires.  

Plusieurs modèles d’extrapolation des énergies de Gibbs des solutions ternaires 

à partir des énergies de Gibbs binaires existent. Trois sont symétriques, il s’agit 

des modèles de Muggianu [28], Kohler [29] et Colinet [30]. Le modèle de 

Toop [31] est asymétrique puisque l’un des éléments a une pondération 

différente des deux autres, comme reporté en figure 10. 

 
 

 

 

Dans le cadre de la thèse, le modèle d’extrapolation de Muggianu a été utilisé. 

 

Remarquons enfin que l’on considère généralement que les calculs effectués à 
partir des extrapolations des systèmes binaires et ternaires sont suffisantes pour 
décrire n’importe quel système multiconstitué (les interactions d’ordre quatre 
devenant négligeables). 

Figure 10: Différents modèles d’extrapolation. 
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4. CONCLUSION 

 

Les méthodes expérimentales décrites dans ce chapitre permettent la synthèse 

et la caractérisation des échantillons concernant notamment la composition 

(Microsonde de Castaing) et la cristallographie des phases à l’équilibre 

(Diffraction des rayons X). Ces méthodes sont très complémentaires et sont bien 

indiquées pour déterminer les équilibres de phases. 

Ce chapitre nous a également permis de décrire une méthode de modélisation 

thermodynamique avec l’approche Calphad. Cette méthode permet de calculer 

des diagrammes de phases poly-constitués, mais également de modéliser des 

systèmes par optimisations de certains paramètres. Nous avons donc vu la 

nécessité d’une recherche bibliographique poussée. En outre, nous avons vu que 

l’utilisation du modèle en sous-réseaux permettant de décrire le domaine 

d’homogénéité des phases intermétalliques engendre des configurations 

ordonnées, appelées end-members, souvent métastables, pour lesquelles une 

description de l’énergie de Gibbs doit être donnée. Ainsi, nous avons justifié 

l’utilisation des calculs DFT pour ces end-members inaccessibles 

expérimentalement. Enfin, des calculs DFT sur des mailles quasi-aléatoires ou 

SQS nous ont permis de calculer les enthalpies de mélange des solutions solides 

binaires dont les propriétés dans les systèmes d’ordre supérieur pourront être 

extrapolées avec des modèles appropriés. 

Les méthodes employées sont donc complètes, complémentaires et permettent 

de fournir toutes les données d’entrées nécessaire à la modélisation par la 

méthode Calphad et à la constitution d’une base de données multicomposant 

permettant, en retour, la prédiction d’équilibre de phases dans des systèmes 

multiconstitués. 
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Chapitre 3                                                       
Modélisation 
thermodynamique  - 
Systèmes binaires 

Ce chapitre est consacré au cœur de mon projet de thèse qui 

consiste à modéliser thermodynamiquement le système quinaire 

Cr-Fe-Nb-Sn-Zr. Comme nous l’avons vu au chapitre I, la 

modélisation de ce système repose sur celle de ses sous-systèmes 

d’ordre inférieur. Nous présenterons dans ce chapitre la 

modélisation thermodynamique des dix sous-systèmes binaires du 

système quinaire. Nous présenterons donc, pour chaque système, 

les motivations qui ont conduit à sa réévaluation, sa revue 

bibliographique, ses mesures expérimentales éventuelles, ses 

calculs DFT ainsi que sa modélisation thermodynamique. 

 
 
 



 

 

 

TABLE DES MATIERES 

1. Introduction _______________________________________________________ 66 

2. Systèmes Binaires ___________________________________________________ 67 

2.1 Système Cr-Fe _______________________________________________________ 67 

2.1.1 Revue bibliographique ______________________________________________________ 67 

2.1.2 Calculs DFT _______________________________________________________________ 69 

2.1.3 Modélisation thermodynamique ______________________________________________ 71 

2.2 Système Cr-Nb _______________________________________________________ 74 

2.2.1 Revue bibliographique ______________________________________________________ 74 

2.2.2 Calculs DFT _______________________________________________________________ 76 

2.2.3 Modélisation thermodynamique ______________________________________________ 77 

2.3 Système Cr-Sn _______________________________________________________ 80 

2.3.1 Revue bibliographique ______________________________________________________ 80 

2.3.2 Etudes expérimentales ______________________________________________________ 81 

2.3.3 Calculs DFT _______________________________________________________________ 83 

2.3.4 Modélisation thermodynamique ______________________________________________ 84 

2.4 Système Cr-Zr _______________________________________________________ 87 

2.4.1 Revue bibliographique ______________________________________________________ 87 

2.4.2 Calculs DFT _______________________________________________________________ 88 

2.4.3 Modélisation thermodynamique ______________________________________________ 90 

2.5 Système Fe-Nb ______________________________________________________ 93 

2.5.1 Revue bibliographique ______________________________________________________ 93 

2.5.2 Calculs DFT _______________________________________________________________ 95 

2.5.3 Modélisation thermodynamique ______________________________________________ 96 

2.6 Système Fe-Sn ______________________________________________________ 101 

2.6.1 Revue bibliographique _____________________________________________________ 101 

2.6.2 Calculs DFT ______________________________________________________________ 102 

2.6.3 Modélisation thermodynamique _____________________________________________ 104 

2.7 Système Fe-Zr ______________________________________________________ 108 

2.7.1 Revue bibliographique _____________________________________________________ 108 

2.7.2 Calculs DFT ______________________________________________________________ 110 

2.7.3 Modélisation thermodynamique _____________________________________________ 111 

2.8 Système Nb-Sn _____________________________________________________ 116 

2.8.1 Revue bibliographique _____________________________________________________ 116 

2.8.2 Calculs DFT ______________________________________________________________ 117 

2.8.3 Modélisation thermodynamique _____________________________________________ 119 

2.9 Système Nb-Zr ______________________________________________________ 122 

2.9.1 Revue bibliographique _____________________________________________________ 122 

2.9.2 Calculs DFT ______________________________________________________________ 123 

2.9.3 Modélisation thermodynamique _____________________________________________ 124 



 

 

 

2.10 Système Sn-Zr ______________________________________________________ 127 

2.10.1 Revue bibliographique ___________________________________________________ 127 

2.10.2 Calculs DFT ____________________________________________________________ 129 

2.10.3 Modélisation thermodynamique ___________________________________________ 130 

3. Conclusion ________________________________________________________ 133 

 



Chapitre 3                                                       Modélisation thermodynamique  - Systèmes binaires 

 

66 

 

1. INTRODUCTION 

 
Ce chapitre est consacré à la modélisation thermodynamique des dix sous-

systèmes binaires du système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr d’intérêt.  

Pour chaque système binaire, nous expliquerons les motivations qui ont justifié 

une réévaluation. Comme nous le verrons, certains systèmes ont été réévalués 

afin d’améliorer de manière marginale le domaine d’homogénéité des phases 

intermétalliques (système Fe-Nb), la description de réactions invariantes 

(système Nb-Zr) ou enfin parce que les modèles en sous-réseaux utilisés dans la 

littérature ne sont pas compatibles avec ceux que nous avons établis. En 

revanche, pour d’autres systèmes, notre réévaluation a permis de modifier 

fortement la ligne de stabilité sur la base de nos calculs DFT ou de nouvelles 

données disponibles dans la littérature, comme dans le cas des systèmes Fe-Sn 

et Sn-Zr.  

Nous présenterons ensuite, pour chaque système binaire, la revue 

bibliographique la plus complète possible en essayant toutefois d’être concis afin 

d’en faciliter la lecture. 

Enfin, nous détaillerons la méthodologie des optimisations. Nos nouveaux 

modèles seront systématiquement comparés à une modélisation de la littérature 

qui nous est apparue comme la plus aboutie.  
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2. SYSTEMES BINAIRES 

2.1 SYSTEME CR-FE 

Le système Cr-Fe est probablement l’un des systèmes binaires les plus étudiés. 

Nous avons recensé près d’une vingtaine de versions différentes du diagramme 

de phases de ce système ainsi que plusieurs modélisations thermodynamiques. 

La plus utilisée est celle d’Andersson et al. [1] dont la phase liquide a été corrigée 

par Lee et al. [2]. Cette modélisation a cependant été réalisée sans calculs DFT 

et la ligne de stabilité optimisée présente des désaccords très importants avec 

les données récentes de la littérature [3–5] ainsi qu’avec nos propres calculs. La 

modélisation la plus aboutie est celle de Xiong et al. [6] dont la ligne de stabilité 

modélisée est en très bon accord avec nos calculs DFT. Néanmoins, cette 

modélisation repose sur des modèles unaires différents de ceux du SGTE ce qui 

ne permet pas d’intégrer cette modélisation dans notre base. 

Ainsi, le système binaire Cr-Fe a été réévalué. En complément des données de 

la littérature, nous avons calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les 

end-members des phases de Laves C14, C15 et C36 ainsi que de la phase σ. 

Des calculs DFT sur des mailles SQS ont été effectués afin de déterminer les 

enthalpies de mélange des solutions solides binaires en structure fcc, bcc et hcp.  

 

2.1.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Nous avons représenté en figure 1 la version du système Cr-Fe de 

Chen et al. [7]. 

Ce système se caractérise par la présence d’une lacune de miscibilité en phase 

bcc à basse température. A l’intérieur de cette lacune, notons la présence de la 

phase σ, qui apparait suite à la réaction congruente α(Cr, Fe) → σ à 840 °C [7] et 

se décompose suite à la réaction eutectoïde αCr+ αFe → σ à 520 °C [7]. 

Remarquons en outre la présence de la boucle γ-Fe.  

Le liquidus a été principalement mesuré par Putman et al. [8] dans tout le 

domaine de composition, par Adcock et al. [9], Müller et al. [10] et Hertzman et al. 

[11] du côté riche en Cr et par Kundrat et al. [12], Putman et al. [8], Hellawell et 

al. [13] et Shürmann et al. [14] du côté riche en Fe. 

La boucle γ-Fe a été mise en évidence par Bain [15] puis confirmée par 

Oberhoffer et al. [16] et Adcock et al. [9]. Plus récemment, Nishizawa [17] ont 

procédé à de nouvelles mesures de la boucle γ-Fe qui ont ensuite été confirmées 

par Normanton et al. [18]. 

La phase σ a été mise en évidence par Cook et al. [19]. Dubiel et al. [20] ont 

mesuré la température de transformation eutectoïde de la phase σ avec la phase 

bcc à 520 °C ± 5°C et 49 at.% Fe en utilisant des alliages dont les temps de 



Chapitre 3                                                       Modélisation thermodynamique  - Systèmes binaires 

 

68 

 

recuits sont extrêmement longs (4 à 11 ans). La température de décomposition 

de la phase σ a été déterminée par Novy et al. [21]. 

La région du diagramme dont les températures sont inférieures à celle de la 

réaction eutectoïde a été très peu étudiée. En effet, la méthode de synthèse 

d’alliages équilibrés ne serait possible que par l’utilisation de temps de recuits 

extrêmement longs. Une des solutions consiste donc à irradier des alliages afin 

d’accélérer la diffusion atomique. Citons l’étude de Bonny et al. [22] qui a ainsi pu 

déterminer la solubilité de la lacune de miscibilité bcc. Néanmoins cette méthode 

ne fait pas consensus au sein de la communauté scientifique et a notamment été 

très critiquée par Xiong et al. [23].  

Notons enfin les désaccords significatifs, à des compositions proches du Cr pur, 

entre les liquidus mesurés et modélisés par la méthode Calphad. En effet, 

comme discuté par Xiong et al. [23] ces désaccords semblent provenir d’une trop 

haute température de fusion du Cr pur. En effet, le SGTE a adopté une 

température de 2180 K tandis que la mesure la plus récente de Josell et al. [24] 

donne 2115 K. 

 

Données magnétiques 

De nombreuses études consacrées aux transitions magnétiques ont été réalisées 

dans ce système. L’antiferromagnétisme à onde de densité de spin du Cr induit 

des propriétés magnétiques relativement complexes. Citons les travaux de 

Burke et al. [25–27] qui ont déterminé que les alliages Cr-Fe à une température 

inférieure à 30 K et contenant entre 0,8 et 0,9 at.% Cr sont dans un état de verre 

de spin, ce domaine étant entouré par un domaine ferromagnétique, 

paramagnétique et antiferromagnétique. Les limites de domaines constituent 

donc les températures de Curie (transition ferromagnétique-paramagnétique) et 

de Néel (antiferromagnétique-paramagnétique). Des mesures équivalentes ont 

été réalisées par de nombreux autres chercheurs tels que Shull et al. [28], 

Bacon [29], Ishikawa et al. [30], Fawcett [31] et Xiong et al. [6].  

Figure 1: Diagramme Cr-Fe [7]. 
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Données thermodynamiques 

Les capacités calorifiques ont été mesurées par de nombreux auteurs. Citons 

simplement Backhurst et al. [32], Normanton et al. [18] ou Xiong et al. [6].  

En outre, notons que des mesures d’enthalpie de mélange de la phase bcc et 

liquide ont été réalisées par plusieurs auteurs. Les mesures les plus récentes 

sont celles de Batalin et al. [33] et Hoch [34]. Notons également les nombreuses 

études consacrées aux mesures d’activités réalisées à différentes températures. 

Les plus récentes étant celles réalisées par Zaitsev et al. [35]. 

Enfin, plusieurs chercheurs ont calculé par DFT les enthalpies de formation des 

end-members de la phase σ, tels Sluiter [3], Korzhavyi et al. [4] et 

Kabliman et al. [5] ou les enthalpies de mélange de la solution solide bcc tels 

Olsson et al. [36] et Levesque et al. [37]. 

Modélisation thermodynamique 

Nous avons dénombré 12 évaluations thermodynamique disponibles de ce 

système. La modélisation d’Andersson et al. [1] dont la phase liquide a été 

corrigée par Lee [2] est la plus utilisée actuellement et a notamment été adoptée 

par Jacob et al. [38] pour modéliser le système Cr-Fe-Nb.  

Plus récemment, Xiong et al. [6] ont effectué une revue bibliographique très 

détaillée du système Cr-Fe. Ils ont discuté de manière systématique les 

désaccords existant entre tous les jeux de données existants. Xiong et al. [6] sont 

les seuls auteurs à avoir modélisé ce système jusqu’à 0 K, avec notamment la 

description de tous les états magnétiques du système. En outre, Xiong et al. [6] 

ont adopté le modèle simplifié de la phase σ proposé par Joubert [39]. 

Néanmoins, cette modélisation repose sur des modèles unaires décrits jusqu’à 0 

K et donc non compatibles avec des bases de données reposant sur les modèles 

unaires du SGTE. 

 

2.1.2 Calculs DFT 

La figure 2 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members de la phase σ en fonction de la fraction molaire de fer, comparée aux 

données de la littérature. Rappelons que nous avons modélisé la phase σ par 

deux sous-réseaux selon les recommandations de Joubert [39] qui préconise de 

regrouper les sites de coordinence 14 et 15 (voir chapitre II, partie 3.1). 

Néanmoins, afin de permettre une meilleure comparaison entre nos calculs et 

ceux de Sluiter [3], Korzhavyi et al. [4] et Kabliman et al. [5], nous avons aussi 

calculé la phase σ en considérant trois sous-réseaux. 
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Nos calculs DFT présentent de bons accords avec ceux de Sluiter [3], 

Korzhavyi et al. [4] et Kabliman et al. [5] excepté pour la structure à 53 at.% Fe 

où les calculs de Korzhavyi et al. [4] présentent un écart plus large avec nos 

valeurs et celles de Sluiter [3] et Kabliman et al. [5]. Par souci de clarté, nous 

n’avons pas représenté le calcul des enthalpies de formation des phases de 

Laves dont aucune n’est stable. 

Les calculs de l'enthalpie de mélange des solutions solides fcc et bcc sont 

reportés en figure 3 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le cadre 

de la thèse et aux données de la littérature. Les calculs des enthalpies de 

mélange de la solution solide hcp ne sont pas représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nos calculs montrent que l’enthalpie de mélange de la solution solide bcc est 

répulsive avec une légère asymétrie du côté riche en Cr. Remarquons de plus 

que nos calculs présentent de bons accords avec ceux d’Olsson et al. [36] 

et Levesque et al. [37] malgré une asymétrie plus prononcée mise en évidence 

par Levesque et al. [37]. De plus, le changement de signe observé par ce dernier 

Figure 2: Enthalpies de formation calculées des phases du système Cr-Fe comparées aux 

données de Suilter06 [3], Korzhavyi09 [4], Kabliman12 [5]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 

Figure 3: Enthalpies de mélange de la solution solide bcc du système Cr-Fe comparées aux 

données de Olsson03 [36], Levesque13 [37]. 
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à de faibles teneurs en Cr n’a pas pu être mis en évidence avec notre technique 

de calcul et nos compositions restreintes. 

2.1.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

La fiabilité des valeurs expérimentales relatives à ce système a été discutée par 

Xiong et al. [23].  

Les mesures du liquidus effectuées par Adcock et al. [9] et Putman et al. [8] ont 

été considérées. La température et les compositions de la réaction eutectoïde 

considérées sont celles de Dubiel et al. [20] du fait des très longs temps de 

recuits réalisés. 

Concernant la boucle γ-Fe, ce sont les mesures de Nishizawa [17] et 

Normanton et al. [18] qui ont été prises en compte.  

Les mesures de Hertzman et al. [11] du domaine d’homogénéité de la phase σ 

ont été considérées dans cette étude. 

Enfin, notons que nous avons pris en compte les calculs des enthalpies de 

formation de Sluiter [3], Korzhavyi et al. [4] et Kabliman et al. [5] ainsi que nos 

propres calculs DFT. De même, concernant l’enthalpie de mélange de la solution 

solide bcc, les calculs d’Olsson et al. [36] et Levesque et al. [37] ainsi que nos 

propres calculs ont été considérés. 

 

Évaluation Calphad 

Les valeurs initiales des paramètres d’interaction des solutions solides et des 

enthalpies de formation des phases de Laves et de la phase σ ont été fixées aux 

valeurs calculées par DFT. Rappelons que nous avons utilisé le modèle à deux 

sous-réseaux suggéré par Joubert [39] pour la phase σ. 

Nous avons ensuite optimisé les paramètres d’interaction de la solution solide 

bcc. Pour ce faire, des paramètres d'interaction binaires réguliers et sous-

réguliers ont été utilisés avec une dépendance en température du paramètre 

régulier. Notons que notre description ne permet pas de décrire l’anomalie de 

l’enthalpie de mélange rapportée par Levesque et al. [37] aux très faibles teneurs 

en Cr. La solution solide fcc a été optimisée selon les mesures de la boucle γ-Fe 

avec des paramètres d'interaction binaires réguliers et sous-réguliers avec une 

dépendance en température du paramètre régulier. 

Un paramètre d’interaction régulier sans dépendance en température a été utilisé 

afin d’ajuster le domaine d’homogénéité de la phase σ du côté riche en Fe. 

Les enthalpies de formation des end-members des phases de Laves C14, C15 et 

C36 ont été fixées aux valeurs calculées par DFT et n’ont pas été optimisées. En 

revanche, les end-members métastables de la phase σ ont été optimisés. En 

outre, aucun terme entropique n'a été utilisé pour les end-members métastables 

des phases de Laves.  
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Enfin, les paramètres d’interaction de la phase liquide ont été optimisés selon les 

données de la littérature. Nous avons utilisé des paramètres d'interaction binaires 

réguliers et sous-réguliers avec une dépendance en température du paramètre 

régulier. 

La figure 4 montre un bon accord entre le diagramme calculé et les données 

expérimentales.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Discussion 

Notre description thermodynamique du système Cr-Fe a été effectuée en utilisant 

plus de paramètres que celle d’Andersson et al. [1] mais moins que celle de 

Xiong et al. [23]. En outre, le diagramme reporté en figure 4 présente un meilleur 

accord avec les données expérimentales que celui de Andersson et al. [1] en 

particulier concernant le liquidus, le domaine d’homogénéité de la phase σ ainsi 

que la température et les compositions de la réaction eutectoïde. Notons 

également que la ligne de stabilité que nous avons optimisée est en bon accord 

avec les calculs DFT de Sluiter [3], Korzhavyi et al. [4], Kabliman et al. [5] ainsi 

qu’avec nos propres calculs, comme reporté en figure 2. De même, la figure 3 

montre que les enthalpies de mélange optimisées de la solution solide bcc 

présentent un bon accord avec nos calculs et ceux de la littérature. Enfin, 

remarquons que notre description du système Cr-Fe utilise les bases unaires 

définies par le SGTE contrairement à la description de Xiong et al. [23]. Ceci 

permet une utilisation plus simple de ce modèle pour des systèmes d’ordre 

supérieurs. 

Figure 4: Diagramme Cr-Fe calculé comparé aux données de la littérature Adcock31 [9], 

Dubiel [20], Hertzman82 [11], Kundrat84 [12], Nishizawa66 [17], Normanton76 [18], Novy08 [21], 

Putman51 [8]. 

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0

250

500

750

1000

1250

1500

1750

2000

2250

2500

XFe


(
C

)

Fe

This work - opt.                 Andersson81 - opt.

 Adcock31     Dubiel87        Hertzman82

 Kundrat84    Nishizawa66  Normanton76

 Novy08         Putman51 

Cr



Chapitre 3                                                       Modélisation thermodynamique  - Systèmes binaires 

 

73 

 

Les paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 1. 

 

 

 

  

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LCr,Fe = 65547,94 – 42,72*T 

 
1
LCr,Fe = 1065 

fcc 
0
LCr,Fe  = 20604,94 – 17,44*T 

 
1
LCr,Fe = 735.53 

bcc 
0
LCr,Fe  = 29140.47 – 19.27*T 

 
1
LCr,Fe = – 1539.16 

σ 

(Cr,Fe)
10

 (Cr,Fe)
20

 

G Cr:Cr = 231370 + 30GHSERCR 

G Fe:Fe = 324980 – 155.53*T+ 30GHSERFE 

G Cr:Fe = 105000+ 10GHSERCR + 20GHSERFE 

G Fe:Cr  = 102004 – 124.25*T + 20GHSERCR + 10GHSERFE 

 
0
LFe:Cr,Fe  = + 77437-40.57T 

Tableau 1: Paramètres optimisés du système Cr-Fe 
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2.2 SYSTEME CR-NB 

Des publications récentes consacrées à la modélisation thermodynamique du 

système Cr-Nb [40–42] sont disponibles dans la littérature. Néanmoins, la 

combinaison de ces descriptions avec celles des systèmes Nb-Sn et Cr-Sn 

disponibles dans la littérature ne permettent pas de reproduire les équilibres de 

phases et les invariants réactionnels du système ternaire Cr-Nb-Sn que nous 

avons mesurés (voir chapitre IV, partie 1.4). En outre, les solubilités très réduites 

des phases intermétalliques binaires dans le diagramme ternaire font que 

l’origine du désaccord doit se trouver dans la description des systèmes binaires. 

Ainsi, le système binaire Cr-Nb a été réévalué. En complément des données de 

la littérature, nous avons calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les 

end-members des phases de Laves C14, C15 et C36. Des calculs DFT sur des 

mailles SQS ont été effectués afin de déterminer les enthalpies de mélange des 

solutions solides binaires en structure fcc, bcc et hcp. 

2.2.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le système Cr-Nb reporté en figure 5 a été étudié par de nombreux chercheurs 

[40–62].  

Ce système se caractérise par la présence d’une phase intermétallique 

congruente de structure C15 proche de la stœchiométrie Cr2Nb et deux réactions 

eutectiques. Remarquons, de plus, l’étendue relativement importante des 

solutions solides terminales qui s’étendent sur 14.4 at.% du côté riche en Nb à 

1681 °C [45] et sur 5.6 at.% du côté riche en Cr à 1660 °C [45].  

Elyutin et al. [48], Goldschmidt et al. [49], Rudy et al. [61] et Stein et al. [45] ont 

mesuré les températures et compositions des invariants de réactions. 

Eremenko et al. [60] a déterminé la température de fusion congruente de la 

phase de Laves. Thoma et al. [46] et Zakhavora et al. [47] ont déterminé le 

domaine d’homogénéité de la phase de Laves et les limites de solubilité des 

solutions solides terminales. Elyutin et al. [48], Goldschmidt et al. [49] et Rudy et 

al. [61] ont mesuré le liquidus dans tout le domaine de composition. Une 

compilation des travaux sur ce système a été réalisée par 

Venkatraman et al. [63] qui ont également donné une version du diagramme de 

phases. 

Il est maintenant admis que la phase C14 proche de la stœchiométrie Cr2Nb 

n’est pas stable dans ce système, Pan [43] a été le premier à identifier cette 

phase. Néanmoins, Aufrecht et al. [44] ont récemment montré que cette phase, 

reportée dans de nombreuses études [43,46–50,56–58,60], n’est pas de 

structure C14 mais de type η-carbure et est stabilisée par la présence d'oxygène 

et d'azote détectés à l’état de trace dans l'atmosphère protectrice Ar utilisée dans 
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le recuit des alliages. Ces études ont depuis été confirmées expérimentalement 

par Li et al. [64] et discutées par Schmetterer et al. [42]. 

La détermination la plus récente du diagramme de phases a été réalisée par 

Stein et al. [45]. Ces auteurs ont mesuré à nouveau les températures et 

compositions des réactions invariantes ainsi que le domaine d'homogénéité de la 

phase de Laves C15.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Données thermodynamiques 

Martin et al. [50] ont mesuré par calorimétrie la capacité calorifique de la phase 

C15 à la stœchiométrie Cr2Nb entre 10 K et 350 K ainsi que les activités 

partielles du Cr dans la solution solide bcc. D'autre part, plusieurs auteurs tels 

qu’Ormeci et al. [51], Kellou et al. [52], Yao et al. [53], Pavlu et al. [54], 

Schmetterer et al. [42] et Lu et al. [40] ont effectué des calculs DFT afin de 

déterminer l'enthalpie de formation de la phase C15. Lu et al. [40] a de plus 

calculé l’enthalpie de mélange de la solution solide bcc. Les valeurs calculées 

présentent de très bons accords entre elles ainsi qu’avec la mesure par 

calorimétrie de Syutkin et al. [55]. 

Modélisation thermodynamique 

Costa Neto et al. [56] ont été les premiers auteurs à publier une modélisation 

thermodynamique du système Cr-Nb. Plus tard, Pavlu et al. [54] ont calculé par 

DFT les enthalpies de formation des phases C14 et C15 et ont modélisé à 

nouveau ce système. Plus récemment, Schmetterer et al. [42] ont pris en compte 

les données d’Aufrecht et al. [44] ainsi que leurs propres calculs DFT des 

enthalpies de formation de la phase C15 afin de modéliser ce système. Enfin, le 

système Cr-Nb a été modélisé par Lu et al. [40] et Peng et al. [41] en tenant 

compte des nouvelles données disponibles sur les systèmes ternaires Cr-Nb-Zr 

et C-Cr-Nb respectivement. 

 

Figure 5: Diagramme expérimental Cr-Nb [45]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 



Chapitre 3                                                       Modélisation thermodynamique  - Systèmes binaires 

 

76 

 

2.2.2 Calculs DFT 

La figure 6 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14, C15, et C36 en fonction de la fraction molaire de 

niobium, comparée aux données de la littérature. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons que la ligne de stabilité calculée prédit la phase C15 stable à la 

stœchiométrie Cr2Nb, en accord avec le diagramme expérimental. En outre, nos 

calculs sont en très bon accord avec les calculs DFT disponibles dans la 

littérature. 

Les calculs de l'enthalpie de mélange de la solution solide bcc sont reportés dans 

la figure 7 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le cadre de la 

thèse et à des modélisations antérieures. Les calculs des enthalpies de mélange 

des solutions solides fcc et hcp ne sont pas représentées. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 6: Enthalpies de formation calculées des phases de Laves du système Cr-Nb comparées 

aux données de Ormerci96 [51], Kellou05 [52], Yao06 [53], Pavlu08 [54], Syutkin [55]. 
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Figure 7: Enthalpies de mélange de la solution solide bcc du système Cr-Nb comparées aux 

données de Lu15 [40], Costa Neto93 [56] et Schmetterer14 [42]. 
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Nos calculs décrivent une solution solide bcc dont l’interaction est répulsive avec 

une légère asymétrie du côté riche en Cr. Les calculs de Lu [40] sont en bon 

accord avec ceux que nous avons réalisés quoique d’amplitude légèrement plus 

faible. Enfin, remarquons que l’enthalpie de mélange que Schmetterer [42] a 

optimisée en ne prenant en compte que les données diagrammatiques présente 

également un bon accord avec nos calculs avec néanmoins une asymétrie plus 

prononcée du côté riche en Cr ainsi qu’une amplitude plus importante. 

2.2.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Toutes les mesures effectuées par Stein et al. [45] ont été prises en compte et 

sont considérées comme les plus précises à ce jour. La fiabilité des valeurs 

expérimentales relatives au solidus et au liquidus ont été discutée par 

Schmetterer et al. [42]. Ils ont conclu que les travaux d'Elyutin et al. [48] devaient 

être considérés du côté riche en Cr tandis que les valeurs de Goldschmidt et al. 

[49] et Rudy [61] devraient être considérées du côté riche en Nb. Les solubilités 

de Cr et Nb dans la phase C15 Laves que nous avons retenues sont celles 

de Stein et al. [45] et Thoma et al. [46]. 

Nous avons considéré les calculs de l'enthalpie de formation de la phase C15 de 

la littérature [42,51–54] ainsi que nos propres calculs DFT. Enfin, les mesures 

d’activités dans la solution solide bcc effectuées par Martin et al. [50] ont été 

considérés lors de la procédure d'optimisation. 

  

Évaluation Calphad 

Les valeurs initiales de tous les paramètres (à l'exception des paramètres 

d'interaction de la solution solide bcc) ont été fixées à celles obtenues par 

Schmetterer et al. [42]. 

L'enthalpie et l’entropie de formation du end-member stable de la phase C15 a 

ensuite été optimisé compte tenu des données de la littérature et en accordant 

une pondération plus importante à nos propres calculs ainsi qu’à la valeur 

mesurée par Syutkin et al. [55]. En revanche, les enthalpies de formation des 

end-members métastables ont été fixées aux valeurs calculées par DFT et n’ont 

pas été optimisées. En outre, aucun terme entropique n'a été utilisé pour les end-

members métastables.  

Le domaine d'homogénéité de la phase C15 a été décrit en utilisant des 

paramètres d'interaction réguliers sur chacun des deux sous-réseaux. 

Les valeurs initiales des paramètres d’interaction réguliers et sous-réguliers de la 

solution solide bcc ont été fixées aux valeurs calculées par DFT. Au cours de la 

procédure d'optimisation, une dépendance en température du paramètre régulier 

a été introduite. 
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La phase liquide a été décrite en utilisant des paramètres d'interaction réguliers 

et sous-réguliers sans dépendance en température. 

La figure 8 montre un bon accord entre les données expérimentales de la 

littérature et notre modèle.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Discussion 

Notre description thermodynamique du système Cr-Nb a été réalisée en utilisant 

moins de paramètres que celle de Schmetterer et al. [42]. Remarquons que notre 

modélisation présente un accord avec les données expérimentales similaire à 

celle de Schmetterer et al. [42]. Notons toutefois que nous décrivons mieux le 

domaine d’homogénéité de la phase C15, en revanche, la modélisation de 

Schmetterer et al. [42] décrit mieux le liquidus dans la partie riche en Nb.  

La ligne de stabilité optimisée est en bon accord avec nos calculs, ceux de 

Pavlu et al. [54] et Schmetterer et al. [42] ainsi qu’avec la mesure de 

Syutkin et al. [55] comme reporté en figure 6. En outre, l'enthalpie de mélange 

que nous avons optimisée présente un bien meilleur accord avec nos calculs que 

l'optimisation de Schmetterer et al. [42]. Notons de plus que les activités de Cr 

dans la solution solide bcc mesurée par Martin et al. [50] sont en très bon accord 

avec notre modèle comme reporté en figure 9. 

Enfin, comme nous le verrons au chapitre IV, partie 2.4, notre modélisation du 

système Cr-Nb permet de reproduire les équilibres de phases et les invariants 

réactionnels du système ternaire Cr-Nb-Sn que nous avons mesurés, sans 

utiliser de paramètres ternaires. 

Figure 8: Diagramme Cr-Nb calculé comparé aux données de Elyutin31 [48], 

Eremenko58 [60], Goldschmidt61 [49], Pan61 [43], Stein14 [45], Rudy69 [61], Thoma92 [46]. 
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Les paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 2. 

 

 

  

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LCr,Nb = – 9801 

 
1
LCr,Nb = + 2644 

bcc 
0
LCr,Nb  = + 52423 – 16.05*T 

 
1
LCr,Nb = + 11827 

C15 

(Cr,Nb)
1 
(Cr,Nb)

2
 

G Cr:Cr  = + 81518  + 3GHSERCR 

G Cr:Nb  =+ 229013  +  GHSERCR  + 2GHSERNB 

G Nb:Cr  = – 11436 – 7.15*T  + 2GHSERCR + GHSERNB 

G Nb:Nb  = + 49853  + 3GHSERNB 

 
0
LCr,Nb:Cr  = – 41015 

 
0
LNb:Cr,Nb = + 40303

 

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0

0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0.7

0.8

0.9

1.0

A
c

ti
v

it
é

 d
u

 C
r

 This work - calc

 Martin70

NbCr XNb

Figure 9: Activités du Cr à 1200 °C dans le système Cr-Nb comparées aux valeurs de 

Martin70 [50]. 

Tableau 2: Paramètres optimisés du système Cr-Nb 
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2.3 SYSTEME CR-SN 

A notre connaissance, la seule modélisation thermodynamique du système Cr-Sn 

disponible dans la littérature est celle de Perez et al. [65]. Comme nous le 

verrons, cette modélisation présente des écarts assez importants avec les 

données expérimentales. En outre, l’enthalpie de mélange de la solution solide 

bcc optimisée par Perez et al. [65] est en très fort désaccord avec nos calculs. En 

effet, nos calculs prévoient une solution solide bcc dont l’interaction est beaucoup 

plus répulsive, ce qui est en bon accord avec nos nouvelles mesures de la 

solubilité de Sn dans le Cr. 

Enfin, comme pour le système binaire Cr-Nb, l’utilisation de la modélisation de 

Perez et al. [65] combinée à celles de la littérature des systèmes Cr-Nb et Nb-Sn 

ne permet pas de reproduire les équilibres de phases et les invariants 

réactionnels du système ternaire Cr-Nb-Sn que nous avons mesurés. 

Ainsi, le système binaire Cr-Sn a été réévalué. En complément des données de 

la littérature, nous avons calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les 

end-members des phases de Laves C14, C15 et C36. Des calculs DFT sur des 

mailles SQS ont été effectués afin de déterminer les enthalpies de mélange des 

solutions solides binaires en structure fcc, bcc et hcp. 

2.3.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le système Cr-Sn ne comporte aucun composé intermétallique stable. Le 

diagramme de phases reporté en figure 10 se caractérise par la présence d’une 

lacune de miscibilité en phase liquide jusqu’à 1485 °C, des solubilités à l’état 

solide relativement peu étendues, ainsi que par la présence d’un palier 

monotectique correspondant à la réaction Liq → αCr + Liq.  

Le liquidus a été mesuré par Stevenson et al. [66], Darby et al. [67] et 

Predel et al. [68]. Predel et al. [68] ont également mesuré la température de 

réaction monotectique à 1374 °C et le point critique de la lacune de miscibilité à 

1485 °C et 39.8 at.% Sn. La solubilité de Sn dans la solution solide de Cr n'a 

jamais été mesurée directement. Cette solubilité est considérée comme 

inférieure à 2 at.% du fait de mesures magnétiques réalisées par Fukamichi et al. 

[69] et Okpalugo et al. [70]  et de spectroscopie Mössbauer réalisées par Dubiel 

et al. [71].  
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Données thermodynamiques 

Les enthalpies de mélange partielles dans la phase liquide ont été mesurées par 

calorimétrie pour cinq alliages ayant une composition de Cr comprise entre 0,1 

at.% et 0,5 at.% par Sudavtsova et al. [72] à 1642 °C et Esin et al. [73] à 1647 °C 

avec des valeurs de 80 kJ/mol et 21,1 kJ/mol respectivement. De plus, les 

enthalpies de mélange intégrales ont été estimées par la méthode de Miedema 

(40 kJ/mol) et déduites par l'analyse de la solubilité par Darby et al. [67] (42 kJ / 

mol). 

Modélisation thermodynamique 

La seule description thermodynamique disponible de ce système a été réalisée 

par Perez et al. [65] et repose principalement sur les données expérimentales 

existantes. 

 

2.3.2 Etudes expérimentales 

Protocole expérimental 

Afin de mesurer la solubilité de Sn dans la solution solide de Cr, une nuance 

d’alliage à la composition monotectique a été synthétisée et recuite à trois 

températures différentes, de façon à mesurer trois conodes du domaine biphasé 

α-Cr + Liq. Les alliages synthétisés sont représentés sur le diagramme de 

phases Cr-Sn en figure 11, leurs compositions et traitements thermiques sont 

reportés dans le tableau 1. 

Figure 10: Diagramme Cr-Sn (Venkatraman). 

 

Figure 1 : Diagramme Cr-Sn (Venkatraman) 
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Ces échantillons ont été caractérisés par microsonde de Castaing et par 

diffraction des rayons X (affinement Rietveld). 

Résultats expérimentaux 

Les images BSE, les cartographies X de microsonde ainsi que les 

diffractogrammes des alliages Cr-Sn synthétisés, avec l’indexation des phases 

bcc et A5 ont été placés en annexe.  

Les résultats des caractérisations des échantillons Cr-Sn synthétisés sont 

résumés dans le Tableau 3. 

 

 
Composition 

nominale 

Traitement 

thermique 

Structure 

(DRX) 

Paramètres de maille 

(Rietveld) 

Composition 

(Microsonde) 

Cr77,2Sn22,8 15j à 

1100°C 

bcc 

A5* 

 a=2,889 Å 

a=5,832 Å ; c=3,181 Å 

Cr99,88±0,04Sn0,12±0,04  

Cr9,34±0,51Sn90,66±0,51 

Cr77,2Sn22,8 20j à 900°C bcc 

A5* 

a=2,888 Å  

a=5,833 Å ; c=3,181 Å 

Cr99,69±0,12Sn0,31±0,12  

Cr4,36±0,14Sn95,64±0,14 

Cr77,2Sn22,8 30j à 800°C bcc 

A5* 

a=2,887 Å  

a=5,832 Å ; c=3,182 Å 

Cr99,82±0,09Sn0,18±0,09  

Cr2,20±1,00Sn97,80±1,00 

 

Discussion 

Les caractérisations par diffraction des rayons X et microsonde de Castaing 

révèlent que tous les échantillons Cr-Sn synthétisés présentent deux phases à 

l’équilibre, une première phase riche en Cr de structure bcc ainsi qu’une seconde 

Tableau 3: Caractérisation des alliages Cr-Sn synthétisés. 

 

Figure 11: Alliages Cr-Sn synthétisés. 

 

Figure 1 : Diagramme Cr-Sn (Venkatraman) 

*Sn liquide retransformé en A5 après refroidissement 
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phase issue de la solidification de la phase liquide, riche en Sn, en accord avec 

le diagramme expérimental. 

Remarquons que les paramètres de maille de la solution solide bcc sont très 

proches de ceux du Cr pur (2.888 Å [74]) quelle que soit la température de recuit 

considérée. Ceci indique une très faible solubilité de Sn dans le Cr, en accord 

avec les mesures de microsonde. D’après les mesures de microsonde, la 

solubilité moyenne de Sn dans la solution solide de Cr était de l’ordre de 

0.2 at.%, soit dix fois moins que ce qui était précédemment admis [69–71].  

Conclusion 

Afin de mesurer la solubilité de Sn dans la solution solide de Cr, une nuance 

d’alliage a été synthétisée à la composition monotectique et recuite à trois 

températures différentes. Les caractérisations par diffraction des rayons X et 

microsonde de Castaing confirment bien l’existence d’un équilibre à deux 

phases, en accord avec le diagramme expérimental. La solubilité moyenne de Sn 

dans la solution solide de Cr est considérée comme indépendante de la 

température dans la gamme considérée et a pour valeur 0.2 at.%. 

 

2.3.3 Calculs DFT 

La figure 12 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14, C15, C36 et A15 en fonction de la fraction molaire 

d’étain. 

  

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons que la ligne de stabilité calculée est en accord avec le diagramme 

expérimental en ne prévoyant aucune phase intermétallique stable. 

Les calculs de l'enthalpie de mélange de la solution solide bcc sont reportés dans 

la figure 13 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le cadre de la 

Figure 12: Enthalpies de formation calculées des phases de Laves du système Cr-Sn. 
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thèse et à des modélisations antérieures. Par souci de concision, les calculs des 

enthalpies de mélange des solutions solides fcc et hcp ne sont pas représentées.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nos calculs décrivent une solution solide bcc dont l’interaction est beaucoup plus 

répulsive que celle optimisée par Perez et al. [65] et présentant une asymétrie du 

côté riche en Sn.  

 

2.3.4 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Les données expérimentales de Stevenson [66], Darby et al. [67] et Predel et al. 

[68] ont été considérées pour le liquidus. Les données de Predel et al. ont de 

plus été considérées pour la lacune de miscibilité en phase liquide et la 

température de réaction monotectique. L'enthalpie de mélange de la solution 

solide bcc a été prise à partir de nos propres calculs. La solubilité de Sn dans la 

solution solide de Cr déduite des mesures magnétiques [69,70] et de 

spectroscopie Mössbauer [71] a été rejetée car aucune valeur de solubilité n'a pu 

être mesurée directement. Nous avons considéré notre propre mesure de 

solubilité. En outre, les mesures des enthalpies de mélange de la phase liquide 

[72,73] n'ont pas été considérées en raison du désaccord important qui existe 

entre elles. En effet, Sudatsova et al. [72] ont reporté une enthalpie molaire 

partielle pour le Cr de ΔHCr = 80 ± 7kJ/mol mesurée à 1915 K et présente donc 

un fort désaccord avec les mesures d’Esin et al. [73] effectuées à 1920 K, et 

donnant ΔHCr = 21.1 kJ/mol. 

  

 

 

Figure 13: Enthalpies de mélange de la solution solide bcc du système Cr-Nb comparées aux 

données de Perez01 [65]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Évaluation Calphad 

En premier lieu, nous avons optimisé les paramètres d’interaction de la phase 

liquide afin de reproduire les mesures de la lacune de miscibilité de la littérature 

[66–68]. Pour ce faire, des paramètres d'interaction binaires réguliers, sous-

réguliers et sous-sous-réguliers (ordre 2) ont été utilisés avec une dépendance 

en température du paramètre régulier. 

La solution solide terminale bcc a été décrite en utilisant des paramètres 

d'interaction binaire réguliers et sous-réguliers sans aucune dépendance en 

température, dérivés essentiellement des calculs SQS.  

La figure 14 montre un bon accord entre le diagramme calculé et les données 

expérimentales. Le résultat présenté est le meilleur ajustement possible entre la 

température de la réaction monotectique, la composition de la réaction 

monotectique et la température du point critique de la lacune de miscibilité en 

phase liquide. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Discussion 

Notre description thermodynamique du système Cr-Sn a été effectuée en utilisant 

moins de paramètres que celle de Perez et al. [65]. En outre, notre description 

thermodynamique présente un bien meilleur accord avec les données 

expérimentales que celle de Perez et al. [65], en particulier pour la lacune de 

miscibilité en phase liquide ainsi que la réaction monotectoïde que notre modèle 

prédit à 1394 °C. Enfin, les enthalpies de mélange calculées par DFT montrent 

Figure 14: Diagramme Cr-Sn calculé comparé aux données de Stevenson [66], Darby et al. 

[67], Predel et al. [68] ainsi qu’à l’optimisation de Perez01 [65]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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une interaction très répulsive pour la solution solide bcc avec une contribution 

asymétrique du côté riche en Sn, non reproduit par Perez et al. [65]. 

Le paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 4 

 

 

  

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LCr,Sn = + 331137 – 212.7T 

 
1
LCr,Sn = + 41301 

 
2
LCr,Sn = – 54085

 

bcc 
0
LCr,Sn  = + 260250 – 101T 

 
1
LCr,Sn = + 103260 – 119T 

Tableau 4: Paramètres optimisés du système Cr-Sn. 
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2.4 SYSTEME CR-ZR 

Récemment, le système Cr-Zr a été modélisé [40,75]. Néanmoins, ces 

modélisations ont été réalisées avec des modèles en sous-réseaux des phases 

C14 et C36 incompatibles avec ceux que nous avons choisis. Ainsi, le système 

binaire Cr-Zr a été réévalué. 

En complément des données de la littérature, nous avons calculé par DFT les 

enthalpies de formation de tous les end-members des phases C14, C15 et C36. 

Des calculs DFT sur des mailles SQS ont été effectués afin de déterminer les 

enthalpies de mélange des solutions solides binaires en structure fcc, bcc et hcp.  

 

2.4.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le diagramme Cr-Zr représenté en figure 15 a été calculé par Zeng et al. [76] et 

a été étudié par de nombreux chercheurs [40,75–87]. Ce système comporte trois 

phases intermétalliques, que sont les phases de Laves C15, C36 et C14, 

ordonnées à la stœchiométrie Cr2Zr. Ce système présente également deux 

réactions eutectiques, une réaction eutectoïde et deux réactions métatectiques.  

Domagala et al. [77], Gebhardt et al. [78] et Rumball et al. [81] ont déterminé la 

solubilité des solutions solides terminales du côté riche en Zr. De plus, 

Domagala et al. [77] et Svechnikov et al. [82] ont mesuré le solidus du côté riche 

en Zr. Le liquidus a été mesuré entre les deux réactions eutectiques par 

Budberg et al. [80] et Petkov et al. [83]. En outre, Petkov et al. [83], Shen et al. 

[79] et Nemoshkalenko et al. [84] ont déterminé le domaine d’homogénéité des 

phases de Laves et Petkov et al. [83] a, de plus, mesuré les températures de 

deux réactions métatectiques. La phase C36 a été identifiée dans ce système par 

Petkov et al. [83]. Une revue bibliographique détaillée de ce système ainsi qu’une 

version du diagramme ont été réalisées par Arias et al. [85]. Enfin, plus 

récemment, Lu et al. [40] a procédé à de nouvelles mesures des limites de 

solubilité des solutions solides terminales du côté riche en Zr et du domaine 

d’homogénéité de la phase C15. En outre, Lu et al. [40] est le premier auteur à 

avoir publié des mesures de la limite de solubilité de la solution solide terminale 

du côté riche en Cr. 
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Données thermodynamiques 

Sun et al. [86], Chen et al. [87], Pavlu et al. [75] et Lu et al. [40] ont complété les 

données expérimentales disponibles sur ce système par des calculs DFT des 

enthalpies de formation des end-members de la structure C15. En outre, 

Lu et al. [40] ont utilisé des mailles SQS afin de déterminer l’enthalpie de 

mélange de la solution solide bcc. 

Modélisation thermodynamique 

Le système Cr-Zr a fait l’objet de plusieurs évaluations thermodynamiques 

[76,88,89]. Plus récemment, Pavlu et al. [75] ont réévalué ce système sur la base 

de leurs propres calculs DFT. Enfin, Lu et al. [40] ont complété les données de la 

littérature par de nouvelles mesures et calculs et ont modélisé à nouveau ce 

système. 

 

2.4.2 Calculs DFT 

La figure 16 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14, C15, et C36 en fonction de la fraction molaire de 

zirconium, comparées aux données de la littérature. 

 

 

 

 

 

 

Figure 15: Diagramme Cr-Zr [49]. 

 

Figure 1 : Diagramme Cr-Zr (Zeng) 
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Remarquons que la ligne de stabilité calculée est en accord avec le diagramme 

expérimental prédisant la phase C15 stable à 0 K. Nos calculs DFT présentent 

de très bons accords avec ceux de Pavlu et al. [75] et Sun et al. [86] et un accord 

raisonnable avec ceux de Chen et al. [87] et Lu et al. [40]. 

Les calculs de l'enthalpie de mélange des solutions solides bcc et hcp sont 

reportés en figure 17 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le 

cadre de la thèse et aux calculs de Lu et al. [40]. Pour plus de clarté, les calculs 

des enthalpies de mélange de la solution solide fcc ne seront pas représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nos calculs décrivent une solution solide bcc dont l’interaction est répulsive avec 

une légère asymétrie du côté riche en Zr. Remarquons de plus que nos calculs 

présentent de bons accords avec ceux de Lu et al. [40] à l’exception de la 

structure à 25 at.% de Zr que Lu et al. n’ont pas pu calculer. Nos calculs 

montrent également une solution solide hcp dont l’interaction est avec une 

asymétrie prononcée du côté riche en Cr. 
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Figure 16: Enthalpies de formation calculées des phases du système Cr-Zr comparées aux 

données de Sun04[86], Chen05 [87], Pavlu08 [75] et Lu15 [40]. 

Figure 17: Enthalpies de mélange des solutions solides bcc et hcp du système Cr-Zr 

comparées aux données de Lu15 [40]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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2.4.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Dans ce travail, toutes les données de la littérature que nous avons citées en 

présentation du système ont été considérées. En effet, ces données présentent 

de bons accords entre elles et aucune incompatibilité entre les différentes études 

n’a été mise en évidence. En outre, nous avons pris en compte nos propres 

calculs DFT des enthalpies de formation des phases de Laves ainsi que les 

calculs des enthalpies de mélange des solutions solides. 

 

 

 

Évaluation Calphad 

En premier lieu, nous avons optimisé les paramètres d’interaction de la phase 

liquide. Pour ce faire, des paramètres d'interaction binaires réguliers, sous-

réguliers et sous-sous-réguliers (ordre 2) ont été utilisés avec une dépendance 

en température pour chacun de ces paramètres. 

L'enthalpie et l’entropie de formation des end-members stables des phases C14, 

C15 et C36 ont ensuite été optimisées compte tenu des données de la littérature 

et en accordant une pondération plus importante à nos propres calculs. En 

revanche, les enthalpies de formation des end-members métastables ont été 

fixées aux valeurs calculées par DFT et n’ont pas été optimisées. En outre, 

aucun terme entropique n'a été utilisé pour les end-members métastables.  

Le domaine d'homogénéité de la phase C15 a été décrit en utilisant des 

paramètres d'interaction réguliers et sous-réguliers sans dépendance en 

température. Le domaine d'homogénéité de la phase C14 a été décrit en utilisant 

des paramètres d'interaction réguliers et sous-réguliers. En revanche, le domaine 

d'homogénéité de la phase C36 a été décrit sans utiliser le moindre paramètre. 

La figure 18 montre un bon accord entre le diagramme calculé et les données 

expérimentales.  
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Discussion 

Notre description thermodynamique du système Cr-Zr a été effectuée en utilisant 

autant de paramètres que celle de Lu et al. [40]. En outre, le diagramme reporté 

en figure 18 présente un bon accord avec les données expérimentales. 

Remarquons que la description de Lu et al. [40] ne diffère de la nôtre que dans 

les régions qui n’ont pas été mesurées telle que le solidus entre 1400 °C et 1800 

°C du côté riche en Cr. La ligne de stabilité optimisée est en bon accord avec nos 

calculs ainsi que ceux de Sun et al. [86], Chen et al. [87], Pavlu et al. [75] et Lu et 

al. [40] comme reporté en figure 16. En outre, l'enthalpie de mélange que nous 

avons optimisée présente un bon accord avec nos calculs ainsi que ceux de Lu 

et al. [40]. Enfin, notons que notre description prend en compte les modèles à 

trois sous-réseaux des phases C14 et C36 contrairement à Lu et al. [40] qui a 

utilisé un modèle à deux sous-réseaux des phases de Laves. 

Le paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 5. 

 

 

 

 

 

 

Figure 18: Diagramme Cr-Zr calculé comparé aux données de la littérature. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LCr,Zr = – 539,0 – 1,597*T 

 
1
LCr,Zr= – 155,6 – 0,7468*T 

 
2
LCr,Zr= – 828,5 – 0,9211*T 

bcc 
0
LCr,Zr = 75832 – 31,780*T 

 
1
LCr,Zr = 17683 – 11,343*T 

hcp 
0
LCr,Zr = 34447 + 45*T 

 
1
LCr,Zr = 34012 +20,005*T 

C14 

(Cr Zr)
4 
(Cr Zr)

2
 (Cr Zr)

6
 

G Cr:Cr:Cr  = 342291  + 12GHSERCR 

G Cr:Zr:Cr  = 675355 + 10GHSERCR + 2GHSERZR 

G Zr:Cr:Cr  = – 20102 – 56,55*T  + 8GHSERCR + 4GHSERZR 

G Cr:Cr:Zr  =  809015  + 6GHSERCR + 6GHSERZR 

G Zr:Zr:Cr  = 166978  + 6GHSERCR + 6GHSERZR 

G Cr:Zr:Zr  = 1155553 + 4GHSERCR + 8GHSERZR 

 G Zr:Cr:Zr  = 207811 + 2GHSERCR + 10GHSERZR 

 G Zr:Zr:Zr  = 282926 + 12GHSERZR 

 
0
LCr,Zr:Cr:Cr = 20004 + 10,045*T 

 
0
LZr:Cr:Cr,Zr = – 22500 –  8,929*T

 

C15 

(Cr Zr)
1 
(Cr Zr)

2
 

G Cr:Cr  = 81518  + 3GHSERCR 

G Zr:Cr  = – 9973 – 11,422*T  + 2GHSERCR + GHSERZR 

G Cr:Zr  = 313559  + 2GHSERZR + GHSERCR 

G Zr:Zr  = 88549  + 3GHSERZR 
0
LCr,Zr:Cr = – 8976 

0
LZr:Cr,Zr = – 15150 

C36 

(Cr Zr)
4 
(Cr Zr)

4
 (Cr Zr)

16
 

G Cr:Cr:Cr  = 621157  + 24GHSERCR 

G Zr:Cr:Cr  = 407179  + 20GHSERCR + 4GHSERZR 

G Cr:Zr:Cr  =  417367  + 20GHSERCR + 4GHSERZR 

G Zr:Zr:Cr  = – 62568-101,42*T  + 16GHSERCR + 8GHSERZR 

G Cr:Cr:Zr  = 2011613 + 8GHSERCR + 16GHSERZR 

G Zr:Cr:Zr  = 1510437 + 4GHSERCR + 20GHSERZR 

G Cr:Zr:Zr  = 1518505 + 4GHSERCR + 20GHSERZR 

G Zr:Zr:Zr  = 618997 + 24GHSERZR 

Tableau 5: Paramètres optimisés du système Cr-Zr. 
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2.5 SYSTEME FE-NB 

Récemment, le système Fe-Nb a été modélisé [90,91]. Néanmoins, ces 

modélisations ont été réalisées avec un modèle à deux sous-réseaux pour la 

phase C14, ce qui est incompatible avec notre base de données. Ainsi, le 

système binaire Fe-Nb a été réévalué. 

En complément des données de la littérature, nous avons calculé par DFT les 

enthalpies de formation de tous les end-members des phases C14, C15, C36 et 

µ. Des calculs DFT sur des mailles SQS ont été effectués afin de déterminer les 

enthalpies de mélange des solutions solides binaires en structure fcc, bcc et hcp.  

 

2.5.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le système Fe-Nb reporté en figure 19 a été étudié expérimentalement par de 

nombreux chercheurs [92–109]. Ce système se caractérise par la présence de 

deux phases intermétalliques, C14 ordonnée à la stœchiométrie Fe2Nb et µ 

ordonnée à la stœchiométrie Nb6Fe7, de deux réactions eutectiques et d’une 

réaction péritectique de formation de la phase µ.  

La détermination expérimentale la plus récente de ce système est celle de 

Voss et al. [109]. Ces auteurs ont mesuré très précisément les températures et 

compositions des invariants de réaction, le domaine d’homogénéité des phases 

C14 et µ, les limites de solubilité des solutions solides terminales ainsi que le 

liquidus entre les deux réactions eutectiques. Voss et al. [109] ont déterminé que 

le domaine d’homogénéité des phases C14 et µ est plus étendu que ce qui avait 

été précédemment mesuré [99,102], en accord avec les mesures de Bejarano et 

al. [104] et Takeyama et al. [106]. 

La solubilité des solutions solides fcc et bcc du côté riche en Fe a ainsi été 

déterminée par Eggers et al.  [93], Genders et al.  [94], Abrahamson et al.  [98],  

Bejarano et al. [103], Ferrier et al. [97] et Fischer et al. [101]. Le liquidus du côté 

riche en Fe a été déterminé par Voronov [92], Eggers et al.  [93], Gibson et al. 

[96] et Ferrier et al. [97]. La solubilité de la solution solide bcc du côté riche en Nb 

a été mesurée par Bejarano et al. [104] et Takeyama et al. [106]. Le liquidus a de 

plus été mesuré par Goldschmidt et al. [95] du côté riche en Nb. 
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Données thermodynamiques 

Les données expérimentales sur les phases intermétalliques du système Fe-Nb 

sont relativement limitées. Les enthalpies de formation des phases C14 et μ ont 

été mesurées par calorimétrie de réaction directe par Meschel et al. [110]. De 

plus, Drobyshev et al. [111] et Barbi [112] ont également mesuré l'énergie de 

Gibbs de la phase C14 entre 727 et 1120 °C en utilisant la technique de force 

électromotrice et ont rapportent une valeur de -19,29 kJ/mol [112]. Ces mesures 

diffèrent significativement des résultats de Meschel et al. [110] qui donnent -5,3 ± 

1,7 kJ/mol. Plus récemment, une nouvelle mesure de l’enthalpie de formation de 

la phase C14 a été réalisée par calorimétrie de dissolution par Syutkin et al. [55]. 

Cette nouvelle mesure est en très bon accord avec les calculs DFT de Liu et al. 

[90], Mathon et al. [113] et Ladines et al. [114]. Ces auteurs [90,113,114] ont 

également calculé l’enthalpie de formation de la phase μ.   

Concernant la phase liquide, les chaleurs de mélange ont été mesurées par 

Iguchi et al. [115] à 1600 °C et Schaefers et al. [116] à 1662 °C et 1762 °C et par 

Sudavtsova et al. [117] à 1687 °C. Ces différentes mesures présentent des 

accords raisonnables entre elles. 

Notons enfin que des mesures d’activités du Fe et du Nb ont été effectuées à 

1600 °C par Ichise et al. [118]. 

Modélisation thermodynamique 

Le système Fe-Nb a fait l’objet de plusieurs évaluations thermodynamiques 

[90,91,119–123]. L’évaluation la plus récente a été effectuée par Khvan et al. [91] 

en considérant les calculs DFT réalisés par Liu et al. [90]. Précisons que Araújo 

Pinto da Silva [124] a également modélisé ce système mais ses travaux n’ont 

pas été publiés. 

Figure 19: Diagramme Fe-Nb [75]. 
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2.5.2 Calculs DFT 

La figure 20 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases de Laves et μ en fonction de la fraction molaire de niobium, 

comparée aux données de la littérature. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Notons que la ligne de stabilité calculée est en accord avec le diagramme 

expérimental, prédisant les phases C14 et μ stables à 0 K. Nos calculs DFT 

présentent de bons accords avec ceux de Liu et al. [90], Mathon et al. [113] et 

Ladines et al. [114] ainsi qu’avec la mesure de Syutkin et al. [55]. En revanche, 

notons que les mesures de Meschel et al. [110] présentent des différences 

significatives avec nos calculs.  

Les calculs de l'enthalpie de mélange des solutions solides fcc et bcc sont 

reportés en figure 21 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le 

cadre de la thèse et aux données de la littérature. Par souci de concision, les 

calculs des enthalpies de mélange de la solution solide hcp ne seront pas 

représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 20: Enthalpies de formation calculées des phases du système Fe-Nb comparées aux 

données de Meschel06 [110], Liu12 [90], Mathon09 [113], Ladines15 [114], Syutkin06 [55]. 

Figure 21: Enthalpies de mélange des solutions solides fcc et bcc du système Fe-Nb 

comparées aux données de Khvan13 [123],  Liu12 [90]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Concernant la solution solide bcc, remarquons que l’enthalpie de mélange 

optimisée présente un bon accord avec nos calculs en décrivant une solution 

solide dont l’interaction est attractive avec une asymétrie du côté riche en Fe. 

L’enthalpie de mélange optimisée est en bon accord avec celle de Khvan et al. 

[123] mais présente un signe opposé à celle optimisée par Liu et al. [90]. 

Concernant la solution solide fcc, nous avons décrit une solution solide dont 

l’interaction est attractive et symétrique en accord raisonnable avec nos calculs. 

Remarquons également que l’enthalpie de mélange optimisée présente un bon 

accord avec celle de Khvan et al. [123] mais des désaccords significatifs avec les 

valeurs optimisées par Liu et al. [90].  

 

2.5.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Dans cette étude, les données expérimentales de Voss et al. [109] des 

températures et compositions des invariants de réaction, du domaine 

d’homogénéité des phases C14 et µ, de la solubilité des solutions solides 

terminales ainsi que du liquidus entre les deux réactions eutectiques ont été 

considérées. Les mesures de Bejarano et al. [104] du domaine d’homogénéité 

des phases C14 et µ ont également été prises en compte.  

Les mesures de la solubilité des solutions solides fcc et bcc du côté riche en Fe 

effectuées par Eggers et al.  [93], Genders et al.  [94], Abrahamson et al.  [98],  

Bejarano et al. [103], Ferrier et al. [97] et Fischer et al. [101] ont été considérées. 

De plus, les mesures du liquidus du côté riche en Fe effectuées par Voronov [92], 

Eggers et al.  [93], Gibson et al. [96] et Ferrier et al. [97] ont été prises en compte 

dans cette étude. Enfin, nous avons considéré les mesures de Bejarano et al. 

[104] et Takeyama et al. [106] de la solubilité de la solution solide bcc du côté 

riche en Nb. Notons que les mesures du liquidus du côté riche en Nb effectuées 

par Goldschmidt et al. [95] n’ont pas été considérées dans cette étude. En effet, 

ces mesures ne sont pas en accord avec les modélisations disponibles dans la 

littérature [90,91,120,121]. Ce jeu de données semble donc être incompatible 

avec les autres données expérimentales de la littérature.  

Concernant les paramètres thermodynamiques, nous avons pris en compte les 

calculs des enthalpies de formation des phases C14 et μ de Liu et al. [90], 

Mathon et al. [113] et Ladines et al. [114] ainsi que nos propres calculs DFT et la 

mesure de Syutkin et al. [55]. Les mesures des enthalpies de mélange de la 

phase liquide que nous avons considérées sont celles d’Iguchi et al. [115] à 

1600 °C et Schaefers et al. [116]. Nous avons pris en compte les mesures 

d’activités d’Ichise et al. [118]. 
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Évaluation Calphad 

 

Les valeurs initiales de tous les paramètres ont été fixées à celles obtenues par 

Khvan et al. [123]. 

Nous avons ensuite optimisé les paramètres d’interaction des solutions solides 

fcc et bcc selon nos calculs DFT et les données de la littérature. Pour ce faire, un 

paramètre d'interaction binaire régulier sans dépendance en température a été 

utilisé pour la solution solide fcc et des paramètres binaires réguliers et sous-

réguliers ont été utilisés avec une dépendance en température pour la solution 

solide bcc.  

La description de la phase liquide a été reprise de l’optimisation de 

Khvan et al. [123].  

Les enthalpies de formation des end-members métastables des phases C14, 

C15, C36 et μ ont été fixées aux valeurs calculées par DFT et n’ont pas été 

optimisées. En outre, aucun terme entropique n'a été utilisé pour les end-

members métastables. En revanche, l’enthalpie et l’entropie de formation des 

end-members stables des phases C14 et μ ont été optimisées selon les données 

de la littérature et nos propres calculs.  

Un paramètre d’interaction régulier avec dépendance en température a été utilisé 

afin d’ajuster le domaine d’homogénéité de la phase C14 du côté riche en Fe 

tandis qu’un paramètre d’interaction régulier sans dépendance en température a 

été utilisé du côté riche en Nb. De même, un paramètre d’interaction régulier 

avec dépendance en température a été utilisé afin d’ajuster le domaine 

d’homogénéité de la phase μ. 

La figure 22 montre un bon accord entre le diagramme calculé et les données 

expérimentales à l’exception des mesures du liquidus de Goldschmidt et al. [95] 

qui n’ont pas été considérées.  
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Figure 22: Diagramme Fe-Nb calculé comparé aux données de Eggers38 [93], Genders39  [94], 

Ferrier64 [97], Fischer70 [101], Abrahamson66 [98], Gibson61 [96], Voronov37 [92], Bejarano91-93 

[103,104], Voss11 [109], Goldschmidt60 [95], Takeyama05 [106] et l’optimisation de Khvan13 [123] 
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Figure 23: Diagramme Fe-Nb calculé du côté riche en Fe comparé aux données de Eggers38 [93], 

Genders39  [94], Ferrier64 [97], Fischer70 [101], Abrahamson66 [98], Gibson61 [96], 

Voronov37 [92] et l’optimisation de Khvan13 [123] 
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Discussion 

Notre description thermodynamique du système Fe-Nb a été effectuée en 

utilisant moins de paramètres que celle de Khvan et al. [123]. En outre, le 

diagramme reporté en figure 22 présente un accord légèrement meilleur avec les 

données expérimentales concernant en particulier le domaine d’homogénéité de 

la phase C14. Remarquons également le bon accord existant entre le diagramme 

Fe-Nb que nous avons calculé du côté riche en Fe et les données de la 

littérature. 

Notons que la ligne de stabilité optimisée est en bon accord avec les calculs DFT 

de Liu et al. [90], Mathon et al. [113] et Ladines et al. [114] ainsi qu’avec nos 

propres calculs et avec la mesure de Syutkin et al. [55] comme reporté en figure 

20. De plus, l’enthalpie de mélange de la solution solide bcc est en bon accord 

avec nos calculs comme le montre la figure 21. Concernant la solution solide fcc, 

remarquons qu’il n’est pas possible de décrire une enthalpie de mélange qui soit 

simultanément égale à toutes les compositions calculées. Cependant, comme 

nous l’avons expliqué au chapitre II, les compositions à 6 at.% et 94 at.% ne sont 

pas rigoureusement des mailles SQS mais sont des représentations d’une 

dilution faible dont les structures sont métastables pour les éléments purs Fe et 

Nb. Selon ces considérations, un poids plus faible leur a été attribué durant 

l’optimisation, ce qui conduit à considérer une solution solide dont l’interaction est 

attractive, en bon accord avec l’optimisation de Khvan et al. [123]. 

Enfin, remarquons l’accord raisonnable entre le calcul à 1600 °C de l’activité du 

Fe comparé aux mesures d’Ichise et al. [118] comme reporté en figure 24 ainsi 

que le bon accord entre le calcul de l’enthalpie de mélange de la phase liquide à 

1762 °C et les mesures de Schaefers et al. [116] comme reporté en figure 25. 
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Figure 24: Calcul de l’activité du Fe à 1600 °C comparée aux mesures d’Ichise et al. [118]. 
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Le paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 6 

! 

 
 
 

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LFe,Nb = – 74858+99,7*T-10*T*Ln(T) 

 
1
LFe,Nb = 17624 – 10,8*T 

fcc 
0
LFe,Nb  = – 9123 

bcc 
0
LFe,Nb = – 13127+11,8*T 

 
1
LFe,Nb = 6812 – 7,26*T 

C14 

(Fe,Nb)
4 
(Fe,Nb)

2
 (Fe,Nb)

6
 

G Fe:Fe:Fe  = 148839+12*GHSERFE 

G Fe:Nb:Fe  = 209136+10*GHSERFE+2*GHSERNB 

G Nb:Fe:Fe  = – 237991+38,8*T+8*GHSERFE+4*GHSERNB 

G Fe:Fe:Nb  = 492692+6*GHSERFE+6*GHSERNB 

 G Nb:Nb:Fe  =  – 63529+6*GHSERFE+6*GHSERNB 

 G Fe:Nb:Nb  =  682920+4*GHSERFE+8*GHSERNB 

 G Nb:Fe:Nb  = 120679+2*GHSERFE+10*GHSERNB 

 
0
LFe,Nb:Fe:Fe  = + 77437-40.57T

 

 
0
LNb:Fe,Nb:Fe,Nb  = + 77437-40.57T 

µ 

(Fe,Nb)
1
 (Nb)

4
 (Fe,Nb)

2 
(Fe,Nb)

6
 

 G Fe:Nb:Fe:Fe  = – 100230+9*GHSERFE+4*GHSERNB 

 G Nb:Nb:Fe:Fe  = – 27430+8*GHSERFE+5*GHSERNB 

 G Fe:Nb:Nb:Fe = – 266116+56*T+7*GHSERFE+6*GHSERNB 

 G Nb:Nb:Nb:Fe = –131400+6*GHSERFE+7*GHSERNB 

 G Fe:Nb:Fe:Nb = 426530+3*GHSERFE+10*GHSERNB 

 G Nb:Nb:Fe:Nb = 499200+2*GHSERFE+11*GHSERNB 

 G Fe:Nb:Nb:Nb = 176020+GHSERFE+12*GHSERNB 

 G Nb:Nb:Nb:Nb = +227500+13*GHSERNB 

 
0
L Fe,Nb:Nb:Nb:Fe,Nb = –759678+513,7*T 
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Figure 25: Calcul de l’enthalpie de mélange de la phase liquide à 1762 °C comparée aux mesures 

de Schaefers et al. [116] 

Tableau 6: Paramètres optimisés du système Fe-Nb. 
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2.6 SYSTEME FE-SN 

Comme nous le verrons, le système Fe-Sn a été modélisé à de nombreuses 

reprises [125–128]. Néanmoins, toutes ces modélisations ont été réalisées en 

prenant en compte les mesures d’Eremenko et al. [129] et Zabyr et al. [130] des 

enthalpies de formation des composés FeSn et FeSn2 dont les valeurs sont en 

très fortes contradictions avec nos calculs DFT.  

Ainsi, le système Fe-Sn a été réévalué sur la base de nos calculs, ce qui a eu 

pour conséquence un changement important de la ligne de stabilité de ce 

système. En complément des données de la littérature et des calculs relatifs à la 

ligne de stabilité, des calculs DFT sur des mailles SQS ont été effectués afin de 

déterminer les enthalpies de mélange des solutions solides binaires en structure 

fcc, bcc et hcp.  

 

2.6.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le diagramme Fe-Sn représenté en figure 26 a été calculé par Miettinen et al. 

[127]. Ce diagramme comporte quatre phases intermétalliques, Fe5Sn3, Fe3Sn2, 

FeSn, FeSn2, formées par quatre réactions péritectiques. Ce diagramme 

comporte également deux réactions eutectoïdes, ainsi qu’une réaction 

monotectique. Notons également la présence d’une lacune de miscibilité en 

phase liquide, en dessous de 1370 °C [131]. 

Les invariants réactionnels ont été mesurés par Mills et al. [132], Tréheux et al. 

[133] et Fedorenko et al. [134]. Des mesures du liquidus ont été effectuées par 

Isaac et al. [135], Arita et al. [136], Predel et al. [131] dans la partie riche en Fe et 

par Isaac et al. [135], Arita et al. [136], Predel et al. [131] et Campbell et al. [137] 

dans la partie riche en Sn. La lacune de miscibilité en phase liquide a été 

mesurée par Shiraishi et al. [138], Mills et al. [132], Campbell et al. [137], Predel 

et al. [131] et Nunoue et al. [139]. La solubilité de la solution solide bcc riche en 

Fe a principalement été étudiée par Mills et al. [132], Yamamoto et al. [140] et 

Arita et al. [136]. 
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Données thermodynamiques 

L’énergie de Gibbs de formation des composés FeSn et FeSn2 a été mesurée 

par Eremenko et al. [129] et Zabyr et al. [130]. Des mesures d’activités de Fe et 

Sn dans la phase liquide ont été réalisées par Yazawa et al. [141], Shiraishi et al. 

[138], Wagner et al. [142], Fedorenko et al. [134], Yamamoto et al. [136] et plus 

récemment par Nunoue et al. [139]. L’enthalpie de mélange de la phase liquide a 

été mesurée par Wagner et al. [142], Petrushevski et al. [143], Yamamoto et al. 

[136] et Lueck et al. [144]. Notons qu’à notre connaissance, les chaleurs de 

mélange des solutions solides de ce système n’ont jamais fait l’objet de calculs.  

Modélisation thermodynamique 

Le système Fe-Sn a fait l’objet de plusieurs évaluations thermodynamique [125–

128]. La plus récente est celle réalisée par Huang et al. [128] qui ont pris en 

compte toutes les données expérimentales disponibles sur ce système à 

l’exception des mesures de chaleurs de mélange de la phase liquide effectuées 

par Petrushevski et al. [143]. 

 

2.6.2 Calculs DFT 

La figure 27 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14, C15, C36 ainsi que des composés stœchiométriques 

Fe5Sn3, Fe3Sn2, FeSn et FeSn2 en fonction de la fraction molaire de Sn, 

comparée aux données de la littérature. 

 

 

 

Figure 26: Diagramme Fe-Sn [127]. 
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Nos calculs DFT présentent de très forts désaccords avec les mesures de force 

électromotrice réalisées par Eremenko et al. [129] et Zabyr et al. [130]. En outre, 

la ligne de stabilité que nous avons calculée est en accord avec le diagramme 

expérimental en prédisant deux composés stables à 0 K, les composés FeSn et 

FeSn2. Enfin, nos calculs montrent que le composé Fe3Sn2 est très proche de la 

stabilité. 

Les calculs de l'enthalpie de mélange des solutions solides fcc et bcc sont 

reportés en figure 28 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le 

cadre de la thèse et aux données de la modélisation de Huang et al. [128]. Les 

calculs des enthalpies de mélange de la solution solide hcp ne seront pas 

représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nos calculs montrent une solution solide bcc dont l’interaction est répulsive avec 

une asymétrie du côté riche en Sn. Remarquons de plus que l’enthalpie de 

Figure 27: Enthalpies de formation calculées des phases du système Fe-Sn comparées aux 

données de Eremenko76 [129] et Zabyr84 [130]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Figure 28 : Enthalpies de mélange des solutions solides fcc et bcc du système Fe-Sn 

comparées aux données de Huang10 [128]. 
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mélange que nous avons optimisée est en bon accord avec nos calculs. En 

outre, l’optimisation de Huang et al. [128] montre également une solution solide 

bcc dont l’interaction est répulsive avec une asymétrie du côté riche en Sn mais 

présentant un accord un peu moins bon avec nos calculs. De même, l’enthalpie 

de mélange que nous avons calculée pour la solution solide fcc présente une 

interaction répulsive avec une très légère asymétrie du côté riche en Sn. Notre 

optimisation présente un meilleur accord avec nos calculs que celle de 

Huang et al. [128].  

      

2.6.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Dans cette étude, nous avons considéré les mesures du liquidus effectuées par 

Isaac et al. [135], Predel et al. [131] et Campbell et al. [137]. Les mesures 

d’Arita et al. [136] ont été rejetées du fait de désaccords relativement importants 

avec les autres jeux de données dans la partie riche en Fe.  

Les mesures de la lacune de miscibilité en phase liquide présentent des 

dispersions relativement importantes comme reporté en figure 29. 

Hari Kumar et al. [126] a modélisé un point critique de la lacune à 1612 K mais a 

conclu qu’il pourrait être à une température plus haute, ce qui a été confirmé par 

Okamoto [145] et Huang et al. [128]. En outre, en analysant toutes les 

modélisations relatives à ce système, Okamoto [145] a suggéré que la lacune de 

miscibilité est symétrique. Le seul jeu de données présentant un point critique à 

plus haute température que la modélisation de Kumar et al. [126] et une lacune 

de miscibilité symétrique est celui de Predel et al. [131] qui a donc été considéré 

dans cette étude. Notons de plus que la lacune de miscibilité modélisée par 

Miettinen et al. [127] et Huang et al. [128] n’est en bon accord qu’avec les 

mesures de Predel et al. [131]. 

Concernant la solubilité de la solution solide bcc, nous avons pris en compte les 

mesures de Mills et al. [132] et Arita et al. [136]. En revanche, les mesures de 

Yamamoto et al. [140] ont été rejetées du fait des désaccords relativement 

importants avec les deux autres jeux de données à basse température (entre 800 

K et 1000 K). 

Les mesures des invariants réalisées par Tréheux et al. [133] ont été 

considérées. 

De plus, notons que nous avons rejeté les mesures des énergies de Gibbs des 

composés FeSn et FeSn2 réalisées par Eremenko et al. [129] et Zabyr et al. [130] 

et n’avons considéré que nos propres calculs DFT. De même, nos calculs des 

enthalpies de mélange des solutions solides fcc et bcc ont été pris en compte.  

Enfin, les mesures d’activités de Fe et Sn de Yamamoto et al. [146] et 

Nunoue et al. [139] ont été considérées. L’enthalpie de mélange de la phase 
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liquide mesurée par Yamamoto et al. [146] et Lueck et al. [144] a également été 

considérée. 

 

Évaluation Calphad 

Les valeurs initiales des paramètres d’interaction des solutions solides et des 

enthalpies de formation des composés intermétalliques ont été fixées aux valeurs 

calculées par DFT. 

Nous avons ensuite optimisé les paramètres d’interaction de la phase liquide 

selon les données du liquidus, de la lacune de miscibilité et des mesures de 

l’enthalpie de mélange de la phase liquide. Pour ce faire, des paramètres 

d'interaction binaires jusqu’à l’ordre 3 ont été optimisés avec une dépendance en 

température du paramètre régulier. 

Les enthalpies et entropies de formation des composés intermétalliques ont été 

optimisées selon nos propres calculs DFT. 

La solution solide bcc a été modélisée en utilisant des paramètres d'interaction 

binaires réguliers et sous-réguliers avec une dépendance en température du 

paramètre régulier. La solution solide fcc a été décrite avec un paramètre 

d'interaction binaire régulier sans dépendance en température. 

Les enthalpies de formation des end-members des phases de Laves C14, C15 et 

C36 ont été fixées aux valeurs calculées par DFT et n’ont pas été optimisées. En 

outre, aucun terme entropique n'a été utilisé pour les phases de Laves.  

La figure 29 montre un bon accord entre le diagramme calculé et les données 

expérimentales.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 29 : Diagramme Fe-Sn calculé comparé aux données de Huang10 [128], Tréheux74 [133], 

Arita81 [136], Mills64 [132], Shiraishi68 [138], Predel73 [131], Campbell49 [137], Isaac07 [135] et 

Fedorenko77 [134]. 
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Discussion 

Notre description thermodynamique du système Fe-Sn a été effectuée en 

utilisant autant de paramètres que celle de Huang et al. [128]. En outre, notre 

description reportée en figure 29 présente un meilleur accord avec les données 

expérimentales que celle de Huang et al. [128] en particulier concernant la 

lacune de miscibilité en phase liquide. Notons également que la ligne de stabilité 

que nous avons optimisée est en très bon accord avec nos calculs DFT comme 

reporté en figure 27 et présente donc de forts désaccords avec les mesures 

d’Eremenko et al. [129] et Zabyr et al. [130], contrairement à la description de 

Huang et al. [128]. De même, l’enthalpie de mélange optimisée de la solution 

solide bcc présente un bon accord avec nos calculs comme reporté en figure 28. 

Remarquons, en outre, la caractéristique très particulière de ce système pour 

lequel les invariants des composés mettent en jeu les éléments presque purs. Il 

s’en suit que le décalage de la ligne de stabilité du système peut s’effectuer 

indépendamment de la description de la phase liquide par exemple. D’où l’erreur 

qui avait été faite de considérer les mesures d’Eremenko et al. [129] et 

Zabyr et al. [130]. 

Enfin, remarquons le bon accord entre le calcul à 1600 °C des activités de Fe et 
Sn comparées aux mesures de Yamamoto et al. [136] et Nunoue et al. [139] 
comme reporté en figure 30.  
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Figure 30: Calcul des activités de Fe et Sn à 1600 °C comparé aux mesures de 

Yamamoto83 [136] et Nunoue87 [139]. 
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Le paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 7. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LFe,Sn = 18400+2,11*T 

 
1
LFe,Sn = – 4963 

 
2
LFe,Sn = – 6418 

 
3
LFe,Sn = – 3475 

fcc 
0
LFe,Sn =  23510 

bcc 
0
LFe,Sn =  31136+6,0*T 

 
1
LFe,Sn = – 24443 

Fe5Sn3 G Fe:Sn = – 52791+12,62*T+5*GHSERFE+3*GHSERSN 

Fe3Sn2 G Fe:Sn = – 62105+34,51*T+3*GHSERFE+2*GHSERSN 

FeSn G Fe:Sn = – 35563+23,31*T+GHSERFE+GHSERSN 

FeSn2 G Fe:Sn = – 47510+33,45*T+GHSERFE+2*GHSERSN 

Tableau 7: Paramètres optimisés du système Fe-Sn. 
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2.7 SYSTEME FE-ZR 

Plusieurs modélisations Calphad du système Fe-Zr sont disponibles dans la 

littérature [147–151]. Cependant, certaines d'entre elles [147–150] ont été 

effectuées sans calculs DFT et les enthalpies de formation optimisées présentent 

des écarts importants par rapport aux calculs DFT. En outre, plusieurs 

publications récentes consacrées à la détermination expérimentale de systèmes 

ternaires comprenant le système binaire Fe-Zr [152,153] ont été réalisées en 

considérant le composé Fe23Zr6 comme stable, sans tenir compte du travail de 

Stein et al. [154]. De plus, certains articles récents consacrés à des calculs DFT 

sur le système binaire Fe-Zr [155,156] présentent des conclusions erronées 

quant à la stabilité des phases C16 et Fe23Zr6. Enfin, le dernier article consacré à 

la modélisation Calphad du système Fe-Zr s’est proposé de discuter la stabilité 

du composé Fe23Zr6 [151]. Malheureusement, leurs auteurs n'ont pas pu 

confirmer ou infirmer l'existence de cette phase. Ils n’ont pas réussi non plus à 

distinguer à haute température les phases hexagonales C14 et C36.  

Ainsi, le système Fe-Zr a été réévalué. En complément des données de la 

littérature, nous avons calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les 

end-members des phases C14, C15, C16, C36 et E1a. Des calculs DFT sur des 

mailles SQS ont été effectués afin de déterminer les enthalpies de mélange des 

solutions solides binaires en structure fcc, bcc et hcp.  

 

2.7.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le système Fe-Zr reporté en figure 31 a été tracé par Stein et al. [154]. Ce 

système présente quatre phases intermétalliques (C15 ordonnée à la 

stœchiométrie Fe2Zr, C16 ordonnée à la stœchiométrie Zr2Fe, C36 proche de la 

stœchiométrie Fe2Zr et E1a ordonnée à la stœchiométrie FeZr3) dont deux sont 

stables à 0 K (C15 et E1a). Notons également la présence de trois réactions 

eutectiques, trois réactions eutectoïdes, deux réactions péritectiques et une 

réaction péritectoïde. 
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Ce système a fait l’objet de nombreuses études expérimentales [98,147,157–

167]. 

Svechnikov et al. [162] ont mesuré le liquidus du côté riche en Fe et jusqu’à 

50 at.% de Zr. De plus, ces auteurs ont déterminé la température et les 

compositions de la réaction eutectique du côté riche en Fe ainsi que l’existence 

du composé Fe23Zr6. Leurs mesures ont été confirmées par celles de Servant 

et al. [147]. Servant et al. [147] ont également mesuré la température de fusion 

de la phase C15. La limite de solubilité de la solution solide bcc du côté riche en 

Fe a été déterminée par Abrahamson et al. [98]. La partie riche en Zr du 

diagramme a principalement été étudiée par Malakhova et al. [160], 

Aubertin et al. [161], Borrelly et al. [163] et Tanner et al. [158].  

Malakhova et al. [160] ont rapporté pour la première fois l’existence de la phase 

C16 comme étant une phase stable jusqu'à 0 K. Aubertin et al. [161] ont confirmé 

cette étude. Tanner et al. [158] ont déterminé la limite de solubilité de la solution 

solide terminale bcc du côté riche en Zr ainsi que la température de la réaction 

eutectoïde. La limite de solubilité de la solution solide terminale hcp du côté riche 

en Zr a été déterminée par Borrelly et al. [163]. Le diagramme de phases a été 

revu dans tout le domaine de composition par Alekseeva et al. [164].  

Plus tard, Bhanumurthy et al. [165,166] et Kumar et al. [167] ont montré que la 

phase C16 n’est stable qu’à haute température. Enfin, plus récemment, une 

revue détaillée de ce système ainsi que de nombreuses mesures ont été 

réalisées par Stein et al. [154]. En effet, Stein et al. ont mesuré les températures 

et compositions des invariants de réactions, les solubilités des solutions solides 

terminales, les domaines d’homogénéité des phases intermétalliques ainsi que le 

liquidus. Ces auteurs ont également prouvé que le composé Fe23Zr6 est stabilisé 

par l'oxygène et n’est pas stable dans le système binaire. En outre, Stein 

et al. [10] ont démontré que la phase C36 est stable à haute température. 

 

 

Figure 31 : Diagramme Fe-Zr [154]. 
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Données thermodynamiques 

Les enthalpies de mélanges de la phase liquide ont été mesurées par 

Sudavtsova et al. [117], Sidorov et al. [168], Wang et al. [169] et Rösner-

Kuhn et al. [170]. Rösner-Kuhn et al. [170] ont également mesuré l’enthalpie de 

formation de la phase C15 tout comme Gachon et al. [171]. Lück et al.[172] et 

Servant et al. [147] ont mesuré respectivement la chaleur spécifique et l’enthalpie 

de fusion de la phase C15.  

Plus récemment, des calculs DFT de la ligne de stabilité du système Fe-Zr ont 

été effectués par Barberis et al. [173], Ohodnicki et al. [174] Lumley et al. [175] et 

Ali et al. [156]. Citons également les travaux de Tao et al. [176] qui ont calculé 

l’enthalpie de formation de la phase C15 ordonnée à la stœchiométrie Fe2Zr. 

 

Modélisation thermodynamique 

Pelton [177] a été le premier à modéliser le système Fe-Zr en utilisant les 

données diagrammatiques et la mesure de l’enthalpie de formation de la phase 

C15 de Gachon et al. [171]. Servant et al. [147] ont ensuite réévalué ce système 

en prenant en compte leurs propres mesures des températures et compositions 

des invariants de réactions ainsi que l’enthalpie de fusion de la phase C15. Plus 

récemment, Jiang et al. [148], Guo et al. [150] et Rigaud et al. [149] ont optimisé 

à nouveau ce système en considérant la nouvelle détermination expérimentale 

de Stein et al. [154]. Enfin, Yang et al. [151] ont réévalué ce système en prenant 

en compte les calculs DFT disponibles dans la littérature [173,174]. 

2.7.2 Calculs DFT 

La figure 32 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14, C15, C16, C36 et E1a en fonction de la fraction 

molaire de zirconium. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 32 : Enthalpies de formation calculées des phases du système Fe-Zr comparées aux 

données de Gachon88 [171], Barberis05 [173], Ohodnicki08 [174], Tao13 [176], Lumley13 [175] 

et Ali16 [156]. 
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Notons que la ligne de stabilité calculée est en accord avec le diagramme 

expérimental, prédisant les phases C15 et E1a stables à 0 K. De plus, nos 

calculs montrent que la phase C16 est très proche de la stabilité. 

Les calculs de l'enthalpie de mélange des solutions solides fcc, bcc et hcp sont 

reportés en figure 33 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le 

cadre de la thèse et par Guo et al. [150]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons que nos calculs prédisent des solutions solides binaires à caractère 

répulsif avec une asymétrie du côté riche en Fe. Les optimisations de 

Guo et al. [150] sont en assez fortes contradictions avec nos calculs. En effet, 

Guo et al. ont considéré des solutions solides fcc et bcc dont l’interaction est 

attractive et une solution solide hcp dont l’interaction est très légèrement 

répulsive.  

 

2.7.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Les mesures de Stein et al. [154] des températures et compositions des 

invariants de réactions, des solubilités des solutions solides terminales, des 

domaines d’homogénéité des phases intermétalliques ainsi que du liquidus ont 

été considérées dans cette étude. En outre, du fait des investigations de Stein 

et al. [154] confirmées par les calculs de Barberis et al. [173], Ohodnicki et al. 

[174], Lumley et al. [175] et Ali et al. [156], la phase Fe23Zr6 n'a pas été incluse 

dans la modélisation thermodynamique de ce système au profit de la phase C36. 

Les mesures du liquidus de Svechnikov et al. [162] ont été prises en compte ainsi 

que les mesures des limites de solubilité d’Abrahamson et al. [98], Malakhova et 

al. [160], Tanner et al. [158] et Borrelly et al. [163]. 

Figure 33 : Enthalpies de mélange des solutions solides binaires du système Fe-Zr comparées 

aux données de Guo08 [150]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Nous avons considéré l'enthalpie de formation de la phase C15 mesurée par 

Rösner-Kuhn et al. [170] et Gachon et al. [171] ainsi que la ligne de stabilité 

calculée par Barberis et al. [173], Ohodnicki et al. [174], Lumley et al. [175], Ali et 

al. [156] et obtenu dans le cadre de ce travail. Les enthalpies de mélange de la 

phase liquide mesurées par Sudavtsova et al. [117], Sidorov et al. [168], 

Wang et al. [169] et Rösner-Kuhn et al. [170] ont été prises en compte. 

 

Évaluation Calphad 

Les valeurs initiales des enthalpies de formation des end-members des phases 

C15, C16, C36 et E1a ainsi que les enthalpies de mélange des solutions solides 

ont été fixées aux valeurs calculées par DFT.  

Les enthalpies de formation des end-members stables des phases 

intermétalliques ont ensuite été optimisées selon les données de la littérature 

[156,170,171,173,174]. En revanche, les enthalpies de formation des end-

members métastables ont été fixées aux valeurs calculées par DFT et n’ont pas 

été optimisées. En outre, aucun terme entropique n'a été utilisé pour les end-

members métastables.  

Les valeurs des enthalpies de mélange des solutions solides binaires ont été 

optimisées selon nos calculs et les données de la littérature [154,163]. Pour les 

solutions solides fcc et hcp, un paramètre d’interaction binaire régulier sans 

dépendance en température a été utilisé. En revanche, pour la solution solide 

binaire bcc, des paramètres d’interaction réguliers et sous-réguliers ont été 

utilisés avec une dépendance en température pour le paramètre régulier.  

Le domaine d'homogénéité des phases C15 et C36 ont été décrit en utilisant un 

paramètre d'interaction binaire régulier sans dépendance en température. Pour la 

phase C16, deux paramètres d’interaction réguliers ont été considérés. La phase 

liquide a été décrite en utilisant des paramètres d'interaction réguliers et sous-

réguliers sans dépendance en température. Ces paramètres on été optimisés 

compte tenu des données de la littérature [156, 190-192]. 

La figure 34 montre un bon accord entre le diagramme calculé et les données 

expérimentales disponibles dans la littérature. 
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Discussion 

Notre description thermodynamique du système Fe-Zr a été réalisée en utilisant 

autant de paramètres que celle de Guo et al. [150]. 

Remarquons que notre description présente un bien meilleur accord avec les 

données expérimentales concernant en particulier le liquidus et la solution solide 

bcc riche en Zr que celle de Guo et al. [150]. Reconnaissons néanmoins que la 

description de Guo et al. [150] rend un peu mieux compte du domaine 

d’homogénéité de la phase C15 du côté riche en Zr. 

La ligne de stabilité optimisée est en bon accord avec les mesures [170,171] et 

les calculs DFT [156,173,174] disponibles dans la littérature ainsi qu’avec nos 

propres calculs DFT comme reporté en figure 32. De plus, les enthalpies de 

mélange des solutions solides binaires que nous avons optimisées présentent un 

bon accord avec nos calculs SQS contrairement aux optimisations de Guo et al. 

[150], comme reporté en figure 33. Enfin, notons l’accord raisonnable existant 

entre l'enthalpie de mélange optimisée de la phase liquide et les mesures 

disponibles dans la littérature [117,169,170], comme reporté en figure 35. 

 

 

 

 
 
 

Figure 34 : Diagramme Fe-Zr calculé comparé aux données de Guo08 [150], Malakhova et al. 

[160], Tanner59 [158], Svechnikov62 [162], Abrahamson66 [98], Borrelly90 [163], Servant95 

[147] et Stein02 [154]. 
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Le paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 8. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure 35: Calcul de l’enthalpie de mélange de la phase liquide à 1762 °C comparée aux mesures 

de Sudavtsova87. [117], Wang90 [169] et Rösner-Kuhn95 [170]. 
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Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LFe,Zr =  – 70236 

 
1
LFe,Zr = – 3000 

fcc 
0
LFe,Zr =  60000 

bcc 
0
LFe,Zr =  40000-14,02*T 

 
1
LFe,Zr = 50000 

hcp 
0
LFe,Zr =  25045 

C15 

(Fe, Zr)
1 
(Fe, Zr)

2
 

GFe:Fe =  +35876 +3*GHSERFE 

GFe:Zr = +227815+2*GHSERZR+GHSERFE 

GZr:Fe = – 105100+13,4*T+GHSERZR+2*GHSERFE 

GZr:Zr = +88549+3*GHSERZR 
0
LFe,Zr:Fe = 

0
LZr:Fe,Zr = – 22000 

C36 

(Fe, Zr)
4 
(Fe, Zr)

4
(Fe, Zr)

16
 

GFe:Fe:Fe =  290739+24*GHSERFE  

GZr:Fe:Fe = – 279300+20*GHSERFE+4*GHSERZR 

GFe:Zr:Fe = – 253849+20*GHSERFE+4*GHSERZR 

GZr:Zr:Fe = – 630972+63,2*T +16*GHSERFE+8*GHSERZR 

GFe:Fe:Zr =  1791026+8*GHSERFE+16*GHSERZR 

GZr:Fe:Zr = 1419297+4*GHSERFE+20*GHSERZR 

GFe:Zr:Zr = 1375455+4*GHSERFE+20*GHSERZR 

GZr:Zr:Zr = 618997+24*GHSERZR 
0
LZr:Fe,Zr:Fe = – 350000 

C16 

(Fe, Zr)
1 
(Fe, Zr)

2
 

GFe:Fe  = +106333+3*GHSERFE 

GZr:Fe = +31049+GHSERZR+2*GHSERFE 

GFe:Zr = – 52050+7,92*T+GHSERFE+2*GHSERZR 

GZr:Zr = 94770+3*GHSERZR 
0
LFe:Fe,Zr = – 218320 

0
LFe,Zr:Zr = – 99416 

E1a 

(Fe, Zr)
1 
(Fe, Zr)

2
 

GFe:Fe = +160799+4*GHSERFE 

GZr:Fe = 198436+GHSERZR+3*GHSERFE 

GFe:Zr = – 56350+7,37*T+GHSERFE+3*GHSERZR 

GZr:Zr = +60769+4*GHSERZR 

Tableau 8: Paramètres optimisés du système Fe-Zr. 
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2.8 SYSTEME NB-SN 

Comme pour le cas du système Cr-Nb, une publication relativement récente 

présentant la modélisation thermodynamique du système Nb-Sn est disponible 

dans la littérature [178]. Néanmoins, comme nous le verrons dans le cas du 

système ternaire Cr-Nb-Sn (chapitre III, partie 2.4), la combinaison de ces 

descriptions avec celles des systèmes Cr-Nb et Cr-Sn disponibles dans la 

littérature ne permet pas de reproduire les équilibres de phases et les invariants 

réactionnels du système ternaire Cr-Nb-Sn que nous avons mesurés. En outre, 

les solubilités très réduites des phases intermétalliques binaires dans le 

diagramme ternaire font que l’origine du désaccord doit se trouver dans la 

description des systèmes binaires. 

Ainsi, le système binaire Nb-Sn a été réévalué. En complément des données de 

la littérature, nous avons calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les 

end-members des phases de Laves C14, C15 et C36 ainsi que des phases A15, 

Nb6Sn5 et NbSn2. Des calculs DFT sur des mailles SQS ont été effectués afin de 

déterminer les enthalpies de mélange des solutions solides binaires en structure 

fcc, bcc et hcp. 

 

2.8.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le système Nb-Sn reporté en figure 36 comporte trois phases intermétalliques 

(A15, Nb6Sn5 et NbSn2), quatre réactions péritectiques et une réaction 

eutectoïde.  

 

Les températures et composition des réactions invariantes ont été mesurées par 

Ellis et al. [179], Vucht et al. [180], Matstakova et al. [181], Charlesworth et al. 

[182], Cvietchnikov et al. [183] et Schiffman et al. [184]. Notons que la stabilité de 

la phase A15 a beaucoup été discutée. En effet, certains auteurs [185,186] ont 

Figure 36 : Diagramme Nb-Sn [178]. 

 

Figure 1 : Diagramme Cr-Sn (Venkatraman) 
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suggéré que cette phase n’est stable qu’à haute température. En revanche, de 

nombreuses études ont conclu à une phase A15 stable jusqu’à température 

ambiante [180–183]. En outre, Fowler et al. [187] a synthétisé cette phase à 

280 °C. De nos jours, il est donc bien admis que cette phase est stable jusqu’à 

température ambiante.  

La solution solide terminale bcc ainsi que le domaine d'homogénéité de la phase 

A15 ont été étudiés principalement par Schiffman et al. [184] et Massalski et al. 

[186]. Ces mesures ont été complétées par celles de Vieland [188] et dont les 

résultats présentent de bons accords avec ceux de Schiffman et al. [184]. Le 

liquidus a été mesuré par Ellis et al. [179], Vieland [188] et Vucht et al. [180]. 

Notons que Schiffman et al. [184] ont mesuré le liquidus dans la gamme de 

composition 10-98 at.% Sn. 

Données thermodynamiques 

De nombreux auteurs ont étudié la stabilité des phases intermétalliques A15 et 

NbSn2. Schiffman et al. [184] ont déterminé l’enthalpie de formation de la phase 

A15 par pression de vapeur. Leurs résultats sont en bon accord avec les 

mesures de calorimétrie de Meschel et al. [110] et Toffolon et al. [178]. 

L’enthalpie de formation de la phase NbSn2 a été mesurée par force 

électromotrice par Malets [189]. Plus récemment, Papadimitriou et al. [190] a 

calculé par DFT les enthalpies de formation des phases intermétalliques de ce 

système. 

Modélisation thermodynamique 

Toffolon et al. [178] ont été les premiers à optimiser le système Nb-Sn en utilisant 

principalement les données expérimentales existantes. Plus tard, 

Toffolon et al. [178] ont modélisé à nouveau le système, en prenant en compte 

l'étude de Fowler [187] suggérant que la phase A15 est stable jusqu'à 0 K.  

Il n’est pas nécessaire, pour ce système, de procéder à des mesures 

expérimentales complémentaires de celles disponibles dans la littérature. 

 

2.8.2 Calculs DFT 

La figure 37 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14, C15, C36 et A15 ainsi que des composés Nb6Sn5 et 

NbSn2 en fonction de la fraction molaire d’étain, comparées aux données de la 

littérature.  
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Remarquons que la ligne de stabilité calculée est en accord avec le diagramme 

expérimental prédisant deux phases stables à 0 K, les phases A15 et NbSn2. De 

plus, nos calculs montrent que la phase Nb6Sn5 est très proche de la stabilité. En 

outre, nos calculs sont en très bon accord avec les mesures disponibles dans la 

littérature. 

Les calculs de l'enthalpie de mélange de la solution solide bcc sont reportés dans 

la figure 38 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le cadre de la 

thèse et à des modélisations antérieures. Les calculs des enthalpies de mélange 

des solutions solides fcc et hcp ne sont pas représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nos calculs montrent une solution solide bcc dont l’interaction est alternativement 

attractive du côté riche en Nb et répulsive avec une plus grande amplitude du 

côté riche en Sn. Remarquons de plus que l’enthalpie de mélange optimisée par 

Figure 37: Enthalpies de formation calculées des phases du système Nb-Sn comparées aux 

données de Toffolon02 [178], Meschel98 [110], Malets75 [189] Schiffman82 [184] et 

Papadimitriou15 [190]. 

 

Figure 38: Enthalpies de mélange de la solution solide bcc du système Nb-Sn comparées aux 

données de Toffolon02 [178]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Toffolon et al. [178] présente un très bon accord avec nos calculs, avec 

notamment une alternance attractive du côté riche en Nb et répulsive du côté 

riche en Sn. Ceci est tout à fait remarquable étant donné que Toffolon et al. [178] 

ont optimisé cette enthalpie de mélange uniquement grâce aux données 

diagrammatiques. 

2.8.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Dans ce travail, toutes les données expérimentales de la littérature ont été 

considérées. 

Concernant les paramètres thermodynamiques, nous avons rejeté les calculs 

DFT de Papadimitriou et al. [190] concernant le composé Nb6Sn5. En effet, leurs 

calculs prédisent que les trois phases A15, Nb6Sn5 et NbSn2 sont stables, en 

désaccord avec le diagramme expérimental. En outre, l’enthalpie de formation 

calculée du composé Nb6Sn5 est beaucoup plus négative que celles obtenues 

expérimentalement ou par nos propres calculs. Nous avons donc pris en compte 

nos propres calculs DFT des enthalpies de formation des phases de ce système 

ainsi que ceux concernant les enthalpies de mélange des solutions solides 

binaires. 

  

Évaluation Calphad 

Les valeurs initiales de tous les paramètres (à l'exception des paramètres 

d'interaction de la solution solide bcc) ont été fixées à celles obtenues par 

Toffolon et al. [178]. 

L'enthalpie et l’entropie de formation du end-member stable de la phase A15 a 

ensuite été optimisée compte tenu des données de Meschel et al. [110], de 

Malets [189], de Toffolon et al. [178] et de nos propres calculs DFT en leur 

accordant une pondération plus importante. Les enthalpies de formation des end-

members métastables des phases de Laves ont été fixées aux valeurs calculées 

par DFT. En revanche, notons qu'il n'est pas possible d'avoir une bonne 

description du domaine d'homogénéité de la phase A15 sans utiliser de termes 

entropiques pour certains end-members métastables de la phase A15. 

Les valeurs initiales des paramètres d’interaction réguliers et sous-réguliers de la 

solution solide bcc ont été fixées aux valeurs calculées par DFT. Au cours de la 

procédure d'optimisation, une dépendance en température des deux paramètres 

a été introduite. Ces différents paramètres ont été optimisés afin de correspondre 

à nos calculs ainsi qu’aux valeurs expérimentales de Schiffman et al. [184]. 

Le domaine d'homogénéité de la phase A15 a été décrit en utilisant un paramètre 

d'interaction binaire régulier avec une dépendance en température. Ce paramètre 

a été optimisé selon les données de Schiffman et al. [184]. 
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La phase liquide a été décrite en utilisant des paramètres d'interaction binaire 

réguliers et sous-réguliers avec une dépendance en température et ont été 

optimisés selon les données expérimentales de Schiffman et al. [184], 

Vieland [188] et Massalski et al. [186]. La figure 39 montre un bon accord entre 

les données expérimentales de la littérature et le modèle obtenu par notre jeu de 

paramètres.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Discussion 

Notre description thermodynamique du système Nb-Sn a été réalisée en utilisant 

le même nombre de paramètres que celle de Toffolon et al. [178]. Remarquons 

que notre description présente un meilleur accord avec les données 

expérimentales concernant en particulier le domaine d’homogénéité de la phase 

A15. En outre, les enthalpies de formation optimisées des phases A15, Nb6Sn5 et 

NbSn2, illustrées en figure 37, sont en très bon accord avec les valeurs mesurées 

[110,178,189] ainsi qu’avec nos propres calculs DFT. Notons également que 

l'enthalpie de mélange de la solution solide bcc que nous avons optimisée 

présente un bon accord avec nos calculs DFT comme reporté en figure 38. 

Enfin, comme nous le verrons au chapitre IV, partie 2.4, notre modélisation du 

système Nb-Sn permet de reproduire les équilibres de phases et les invariants 

réactionnels du système ternaire Cr-Nb-Sn que nous avons mesurés, sans 

utiliser de paramètres ternaires. 

Le paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 9. 

 

 

Figure 39 : Diagramme Nb-Sn calculé comparé aux données de Matstakova73 [181], 

Vieland64 [188], Charlesworth70 [182], Schiffman82 [184], Cvietchnikov67 [183] et 

Massalski86 [186]. 
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Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LNb,Sn = + 19381 

 
1
LNb,Sn = + 13333 – 13,05T 

bcc 
0
LNb,Sn  = + 60093 – 15,72T 

 
1
LNb,Sn = – 130164 + 46,72T 

A15 

(Nb,Sn)1 (Nb,Sn)3 

G Nb:Nb  = + 40513 – 10,94T + 4GHSERNB 

G Sn:Nb  = – 67413 + 12,70T + 3GHSERNB + GHSERSN 

G Nb:Sn  = + 79925 + 50,07T + 3GHSERSN + GHSERNB 

G Sn:Sn  = + 30031 + 19,45T + 4GHSERSN 

 
0
LNb,Sn:Nb  = + 77437-40,57T 

Nb6Sn5 GNb:Sn:Sn  = –584500 + 24,93T + 24GHSERNB + 

20GHSERSN 

NbSn2 G Nb:Sn  = – 45537 + 11,07T + GHSERNB + 2GHSERSN 

Tableau 9: Paramètres optimisés du système Nb-Sn. 
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2.9 SYSTEME NB-ZR 

Dans le cas du système Nb-Zr, une modélisation très aboutie et pourtant 

relativement ancienne est disponible dans la littérature. Leurs auteurs ont rejeté 

certaines mesures de la température de réaction monotectoïde qui nous 

apparaissent aujourd’hui comme fiables en raison d’une plus faible contamination 

de leurs échantillons par l’oxygène que dans les autres mesures. En outre, 

notons que la température de cet invariant revêt, pour les industriels, une grande 

importance.  

Ainsi, le système binaire Nb-Zr a été réévalué. En complément des données de 

la littérature, nous avons calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les 

end-members des phases de Laves C14, C15 et C36. Des calculs DFT sur des 

mailles SQS ont été effectués afin de déterminer les enthalpies de mélange des 

solutions solides binaires en structure fcc, bcc et hcp. 

 

2.9.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le diagramme Nb-Zr représenté en figure 40 a été tracé par Abriata et al. [191]. 

Ce diagramme fait apparaître une lacune de miscibilité en structure bcc ainsi que 

la réaction monotectoïde β-Zr → α-Zr + β-Nb. De plus, le liquidus et le solidus 

présentent un minimum commun où la phase bcc entre en fusion congruente.  

 

 

La lacune de miscibilité en structure bcc a été mesurée par Flewitt [192] et Van 

Effenterre [193]. Flewitt [192] a contrôlé que le taux d’impuretés n’excédait pas 

170 ppm pour l’oxygène, 80 ppm pour l’hydrogène, et 90 ppm pour le carbone. 

De plus, les temps de recuit utilisés sont tous d’une durée supérieure à 6500h.  

Figure 40 : Diagramme Nb-Zr [191]. 
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Flewitt [192] a également mesuré la température de réaction monotectoïde à 

620 ± 10 °C. Cette valeur est en bon accord avec celles de Rogers et al. [194], 

Knapton [195], Lundin et al. [196] et Van Effenterre [193]. En revanche, les 

valeurs de Dwight [197] et Richter et al. [198] sont plus faibles (585 °C et 590 °C 

respectivement) probablement dû à la plus faible contamination par l’oxygène 

des échantillons.  

Le solidus et le liquidus ont été mesurés par Rogers et al. [194] et 

Lundin et al. [196]. Ces mesures sont en bon accord l’une avec l’autre.  

La solubilité de Nb dans α-Zr a été mesurée par Van Effenterre [193].  

 

Données thermodynamiques 

A notre connaissance, aucune mesure de paramètres thermodynamiques n’a été 

réalisée pour ce système. Notons seulement que les enthalpies de mélange des 

solutions solides bcc et hcp ont été calculées par différentes techniques par 

Miedema et al. [199] et Colinet et al. [200]. 

Modélisation thermodynamique 

Ce système a également fait l’objet d’une évaluation thermodynamique réalisée 

par Guillermet [201]. Cette description est, à notre connaissance, la seule ayant 

été publiée sur ce système.  

 

2.9.2 Calculs DFT 

La figure 41 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases de Laves en fonction de la fraction molaire de zirconium. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Notons que la ligne de stabilité calculée est en accord avec le diagramme 

expérimental, ne prédisant aucune phase stable à 0 K. En revanche, notons que 

le composé ZrNb2 en structure C14 est relativement proche de la stabilité.  
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Figure 41 : Enthalpies de formation calculées des phases de Laves dans le système Nb-Zr. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Les calculs de l'enthalpie de mélange des solutions solides bcc et hcp sont 

reportés en figure 42 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le 

cadre de la thèse, calculées par Colinet et al. [200] et optimisées par 

Guillermet [201]. Par souci de concision, les calculs des enthalpies de mélange 

de la solution solide fcc ne seront pas représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Concernant la solution solide bcc, remarquons que l’enthalpie de mélange 

optimisée présente un très bon accord avec nos calculs en décrivant une solution 

solide répulsive avec une asymétrie du côté riche en Nb. L’optimisation de 

Guillermet [201] est également en très bon accord avec nos calculs. 

Concernant la solution solide hcp, nous avons décrit une solution solide répulsive 

avec une asymétrie du côté riche en Zr en bon accord avec nos calculs. 

Remarquons que Guillermet [201] a considéré une solution solide également 

répulsive mais symétrique. Son optimisation demeure en bon accord avec nos 

calculs.  

 

2.9.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Dans ce travail, toutes les données de la littérature que nous avons citées en 

présentation du système ont été considérées. En effet, ces données présentent 

de bons accords entre elles et aucune incompatibilité entre les différentes études 

n’a été mise en évidence. En outre, nous avons pris en compte nos propre 

calculs DFT des enthalpies de formation des phases de Laves et des phases 

intermétalliques du système ainsi que ceux concernant les enthalpies de 

mélange des solutions solides binaires. Notons simplement qu’un poids plus 

important a été attribué aux mesures de Dwight [197] et Richter et al. [198] de la 

température de réaction monotectoïde.  
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Figure 42 : Enthalpies de mélange des solutions solides bcc et hcp du système Nb-Zr 

comparées aux données de Colinet85 [200] et Guillermet91 [201]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Évaluation Calphad 

Les valeurs initiales de tous les paramètres ont été fixées à celles obtenues par 

Guillermet [201]. 

Nous avons ensuite optimisé les paramètres d’interaction des solutions solides 

fcc et bcc selon nos calculs DFT et les données de la littérature. Pour ce faire, 

des paramètres d'interaction binaires réguliers et sous-réguliers sans 

dépendance en température ont été utilisés pour la solution solide fcc et des 

paramètres binaires réguliers et sous-réguliers avec une dépendance en 

température du paramètre régulier ont été utilisés pour la solution solide bcc.  

Les paramètres d’interaction de la phase liquide ont été optimisés selon les 

données de la littérature. Nous avons utilisé des paramètres d'interaction binaires 

réguliers et sous-réguliers sans dépendance en température. 

Les enthalpies de formation des end-members métastables des phases de Laves 

ont été fixées aux valeurs calculées par DFT et n’ont pas été optimisées. En 

outre, aucun terme entropique n'a été utilisé pour les end-members métastables.  

La figure 43 montre un bon accord entre le diagramme calculé et les données 

expérimentales à l’exception des mesures du liquidus de Goldschmidt et al. [95] 

qui n’ont pas été considérées. 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Discussion 

Notre description thermodynamique du système Nb-Zr a été effectuée en utilisant 

un paramètre de plus que Guillermet [201].  

Notre description présente un accord avec les données expérimentales 

comparable  à celle de Guillermet [201]. Notons cependant que notre description 

permet de mieux prendre en compte la température de la réaction monotectoïde 

Figure 43 : Diagramme Nb-Zr calculé comparé aux données de Flewitt72 [192], 

Lundin60 [196], et Effenterre72 [193] et Rogers55 [194]. 
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de ce système (modélisée à 597 °C) et a eu pour conséquence d’améliorer 

l’accord entre notre description et les mesures de la lacune de miscibilité en 

structure bcc. En outre, l’enthalpie de mélange que nous avons optimisée pour la 

solution solide hcp présente un meilleur accord avec les données calculées que 

celle de Guillermet [201] comme reporté en figure 42. 

Le paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 10. 

 

 

 
  

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LNb,Zr =  13192 

 
1
LNb,Zr = 10055 

bcc 
0
LNb,Zr =  +14390+4,26*T 

 
1
LNb,Zr = 3417 

hcp 
0
LNb,Zr =  24411 

Tableau 10: Paramètres optimisés du système Nb-Zr. 
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2.10 SYSTEME SN-ZR 

Le système Sn-Zr a été étudié expérimentalement et modélisé par de nombreux 

chercheurs [202–209]. Néanmoins, toutes ces modélisations ont été réalisées en 

prenant en compte les mesures de Meschel et al. [110] des enthalpies de 

formation du composé Zr5Sn3 dont la valeur est en très forte contradiction avec 

nos calculs DFT et  ceux disponibles dans la littérature.  

Ainsi, le système Sn-Zr a été réévalué sur la base des calculs DFT de la 

littérature et de nos propres calculs, ce qui a eu pour conséquence un 

changement important de la ligne de stabilité de ce système. En complément des 

données de la littérature et des calculs relatifs à la ligne de stabilité, des calculs 

DFT sur des mailles SQS ont été effectués afin de déterminer les enthalpies de 

mélange des solutions solides binaires en structure fcc, bcc et hcp.  

 

2.10.1 Revue bibliographique 

Présentation du système 

Le diagramme Sn-Zr représenté en figure 44 a été déterminé expérimentalement 

par Kwon et al. [202] suite à des travaux expérimentaux menés par 

Mc Pherson et al. [203], Speich et al. [204], Gran et al. [205], 

Carpenter et al. [206], Arias et al. [207] et Toffolon et al [208]. 

Ce diagramme comporte trois phases intermétalliques: la phase C54 à la 

stœchiométrie ZrSn2, la phase A15 à la stœchiométrie Zr4Sn ainsi que la phase η 

entre les compositions Zr5Sn3 et Zr5Sn4.  

 

Mc Pherson et al. [203] ont étudié ce système entre 600 °C et 1500 °C. Ils ont 

établi l’existence de la phase A15, formée par la réaction péritectoïde 

βZr + Zr5Sn3 → Zr4Sn, à 1325 °C ainsi que du composé Zr5Sn3. Arias et al. [207] 

ont déterminé que la phase A15 n’est pas rigoureusement stœchiométrique mais 

Figure 44 : Diagramme Sn-Zr [60]. 

 

Figure 1 : Diagramme Sn-Zr (Kwon) 
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présente un domaine d’homogénéité restreint. La phase C54 résulte quant à elle 

de la réaction péritectique Liq + Zr5Sn4 → C54, à 1143 °C [203]. Ces auteurs ont 

également étudié les limites de solubilité des solutions solides terminales du côté 

riche en Zr. Ces mesures concernant les solutions solides terminales ont été 

complétées par celles de Speich et al. [204], Carpenter et al. [206], Arias et al. 

[207] et plus récemment par celles de Toffolon et al [208]. Concernant la 

phase η, Kwon et al. [202] ont mis en évidence deux structures types, et deux 

compositions différentes des composés Zr5Sn3 et Zr5Sn4. La phase η a pour 

structure type Mn5Si3 à la composition Zr5Sn3, tandis qu’à la composition Zr5Sn4, 

la phase η a pour structure type Ti5Si4. Ces deux structures sont extrêmement 

proches. En effet, elles possèdent le même groupe d’espace (P63/mmc), et ne 

diffèrent entre elles que par l’occupation du site 2b : non occupé par Sn dans le 

premier cas, et totalement occupé par Sn dans le second cas. A haute 

température, un domaine d’homogénéité a été mis en évidence entre ces 

composés [202], correspondant à l’occupation partielle du site 2b (0 < ySn <1). En 

revanche, à basse température, une lacune de miscibilité est observée au sein 

de la phase intermétallique [202,209]. Notons de plus que la température de 

fusion congruente de la phase η a été établie à 1983 °C par Kwon et al. [202]. 

Concernant la phase A15, nous pouvons remarquer qu’elle se forme à 80 at.% 

de Zr, alors que la composition stœchiométrique est à 75 at.% de Zr. Ce 

décalage du côté riche en Zr s’explique par un désordre de substitution sur le site 

2a, occupé à 80 % par Sn et à 20 % par Zr [209].  

Plus récemment, Pérez et al. [209] ont procédé à de nouvelles mesures sur les 

invariants de réactions de ce système et ont également mesuré la lacune de 

miscibilité de la phase η et mis en évidence son asymétrie. 

 

Données thermodynamiques 

Les enthalpies de formation des composés intermétalliques de ce système ont 

toutes été calculées par DFT par Baykov et al. [210]. De plus, l’enthalpie de 

formation du composé Zr5Sn3 a été mesurée par calorimétrie par 

Meschel et al. [110] à 1473 K, et présente un fort désaccord avec les calculs de 

Baykov et al. [210]. Pérez et al. [209] ont modifié les calculs DFT de 

Baykov et al. [210] par homothétie afin de les faire correspondre à la valeur 

expérimentale mesurée par Meschel et al.  [110]. Plus récemment 

Lumley et al. [211] et Liu et al. [212] ont procédé à de nouveaux calculs des 

enthalpies de formation des composés intermétalliques de ce système. Leurs 

calculs se sont révélés être en très bon accord avec ceux de Baykov et al. [210] 

avant leurs corrections. 
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Modélisation thermodynamique 

Le système Sn-Zr a fait l’objet de plusieurs évaluations thermodynamiques 

[209,213,214]. La plus récente est celle de Pérez et al. [209] qui ont utilisé les 

calculs DFT de Baykov et al. [210] et leurs nouvelles mesures des températures 

et compositions des invariants réactionnels ainsi que de la lacune de miscibilité 

en phase η. 

 

2.10.2 Calculs DFT 

La figure 45 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14, C15, C36, C54, A15 et η en fonction de la fraction 

molaire de zirconium, comparée aux données de la littérature. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons que la ligne de stabilité calculée est en accord avec le diagramme 

expérimental prédisant les phases C54, A15 et η stables à 0 K. Nos calculs DFT 

présentent de très bons accords avec ceux de Baykov et al. [210], 

Lumley et al. [211] et Liu et al. [212] mais sont en fort désaccord avec la mesure 

de Meschel et al. [110]. 

Les calculs de l'enthalpie de mélange des solutions solides bcc et hcp sont 

reportés dans la figure 46 et comparés aux valeurs optimisées obtenues dans le 

cadre de la thèse et aux optimisations de Pérez et al. [209]. Par souci de 

concision, les calculs des enthalpies de mélange de la solution solide fcc ne 

seront pas représentés. 

 

 

 

 

Figure 45 : Enthalpies de formation calculées des phases du système Cr-Zr comparées aux 

données de Baykov06 [210], Lumley13 [211], Liu15 [212], Meschel98 [110] et Pérez08 [209]. 
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Nos calculs montrent que l’interaction de solution solide bcc est attractive avec 

une asymétrie du côté riche en Zr. Remarquons de plus que l’enthalpie de 

mélange optimisée par Pérez et al. [209] présente un bon accord qualitatif avec 

nos calculs, avec une solution solide dont l’interaction est globalement attractive 

et présentant une asymétrie du côté riche en Zr. Ceci est tout à fait remarquable 

étant donné que Pérez et al. [209] ont optimisé cette enthalpie de mélange 

uniquement grâce aux données diagrammatiques et aux enthalpies de formation 

des phases C54, A15 et η. Notons qu’il en est de même pour la solution solide 

hcp. En effet, nos calculs montrent une solution solide dont l’interaction est 

attractive avec une légère asymétrie du côté riche en Zr, en accord qualitatif avec 

l’enthalpie de mélange optimisée par Pérez et al. [209]. 

 

2.10.3 Modélisation thermodynamique 

Sélection des données 

Dans ce travail, toutes les données de la littérature que nous avons citées en 

présentation du système ont été considérées à l’exception de la mesure par 

calorimétrie de Meschel et al. [110] ainsi que les mesures d’enthalpies de 

mélange de la phase liquide. En effet, la mesure de Meschel et al. [110] a été 

rejetée du fait des très forts désaccords qui existent entre cette mesure et tous 

les calculs disponibles dans la littérature ainsi qu’avec nos propres calculs. En 

outre, aucune image de microscopie ou de microsonde n’a été réalisée après la 

réaction. Il est donc possible que la réaction ne soit pas complète et/ou qu’il y ait 

eu réaction avec le creuset. Pour la même raison les mesures d’enthalpie de 

mélange de la phase liquide ont été rejetées du fait des différences significatives 

entre celles mesurées par Valishev [215] à 1600 °C et celles mesurées par 

Sudavtsova [216] à 1616 °C.  

 

 

Figure 46 : Enthalpies de mélange des solutions solides bcc et hcp du système Sn-Zr 

comparées aux données de Pérez08 [209]. 

 

Figure 2 : Diagramme expérimental Cr-Nb (Stein) 
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Évaluation Calphad 

En premier lieu, les enthalpies de formation des phases C54, A15 et η ainsi que 

les paramètres d’interactions des solutions solides bcc et hcp ont été fixées aux 

valeurs calculées par DFT.  

Nous avons ensuite optimisé les paramètres d’interaction de la phase liquide. 

Pour ce faire, des paramètres d'interaction binaires réguliers et sous-réguliers ont 

été utilisés avec une dépendance en température du paramètre régulier.  

Les enthalpies et entropies de formation des phases C54, η ainsi que du end-

member stable de la phase A15 ont ensuite été optimisés compte tenu des 

données de la littérature et en accordant une pondération plus importante à nos 

propres calculs. En revanche, les enthalpies de formation des end-members 

métastables de la phase A15 et des phases de Laves C14, C15 et C36 ont été 

fixées aux valeurs calculées par DFT et n’ont pas été optimisées. En outre, 

aucun terme entropique n'a été utilisé pour les end-members métastables.  

Le domaine d'homogénéité et la lacune de miscibilité de la phase η ont été 

optimisés selon les données expérimentales de Pérez et al. [209] et 

Mc Pherson et al. [203]. Des paramètres d'interaction réguliers et sous-réguliers 

avec une dépendance en température pour ces deux paramètres ont ainsi été 

utilisés.  

La solution solide bcc a été décrite en utilisant des paramètres d’interaction 

réguliers et sous-réguliers avec une dépendance en température pour chaque 

paramètre. La solution solide hcp a nécessité en plus l’utilisation d’un paramètre 

d’interaction sous-sous-régulier sans dépendance en température. 

La figure 47 montre un très bon accord entre le diagramme calculé et les 

données expérimentales.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 47 : Diagramme Sn-Zr calculé comparé aux travaux expérimentaux menés par 

Mc Pherson53 [203], Speich53 [204], Arias83 [207], Toffolon07 [208], Pérez08 [209] et 

Kwon90 [202] et à l’optimisation de Pérez08 [209]. 
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Discussion 

Notre description thermodynamique du système Sn-Zr a été effectuée en utilisant 

autant de paramètres que celle de Pérez et al. [209]. En outre, le diagramme 

reporté en figure 46 présente un accord légèrement meilleur avec les données 

expérimentales que celui modélisé par Pérez et al. [209] en particulier le domaine 

d’homogénéité de la phase A15. De plus, contrairement à la description de 

Pérez et al. [209], la ligne de stabilité optimisée présente un excellent accord 

avec les calculs de la littérature ainsi que nos propres calculs comme reporté en 

figure 45. De même, les enthalpies de mélange que nous avons optimisées 

présentent un bien meilleur accord avec nos calculs DFT que celle de 

Pérez et al. [209] comme reporté en figure 46.  

 

Le paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 11. 

 

 

  

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LSn,Zr = – 102754 – 18,37*T 

 
1
LSn,Zr = 21641 

bcc 
0
LSn,Zr = – 62600 – 36,55*T 

 
1
LSn,Zr = 120000 – 47*T 

hcp 
0
LSn,Zr = – 75965 – 8,70*T 

 
1
LSn,Zr = 90127 – 44,5*T 

 
2
LSn,Zr = – 56618

 

A15 

(Nb,Sn,Zr)1 (Nb,Sn,Zr)3 

GSn:Sn = 30031+19,45*T+4*GHSERSN 

GSn:Zr =  – 179972+26,53*T+GHSERSN+3*GHSERZR 

GZr:Sn = 201296+3*GHSERSN+GHSERZR 

GZr:Zr = 50012+4*GHSERZR 
0
LSn,Zr:Zr  = – 79990 

1
LSn,Zr:Zr  = – 139990 

η 

(Zr)5 (Sn)3 (Sn,Va)1 

GZr:Sn:Sn  = – 527796+1,0*T+4*GHSERSN+5*GHSERZR 

GZr:Sn:Va  = – 448112+3*GHSERSN+5*GHSERZR  
0
LZr:Sn:Sn,Va = 9490 – 25*T 

1
LZr:Sn:Sn,Va = – 72999+30*T 

ZrSn2 GZr:Sn  = – 131946+2,68*T+2*GHSERSN+GHSERZR 

Tableau 11: Paramètres optimisés du système Sn-Zr. 
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3. CONCLUSION 

 
Les dix sous-systèmes binaires du système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr ont été 

réévalués.  

Comme indiqué en introduction, certains systèmes ont été très fortement 

modifiés. En effet, à la lumière de nos calculs DFT et de données récentes 

disponibles dans la littérature [210–212], il est apparu que les niveaux 

énergétiques décrits dans les modélisations des systèmes Fe-Sn [128] et Sn-Zr 

[209] nécessitaient de profondes modifications.  

Les autres systèmes binaires ont été modélisés de manière à ce que les modèles 

en sous-réseaux des phases de Laves, σ et µ correspondent à ceux que nous 

avons choisis ou afin d’améliorer de manière marginale la description de certains 

équilibres de phases ou invariants réactionnels. 

Notons de plus que les systèmes Cr-Nb, Nb-Sn et Cr-Sn ont été réévalués car la 

combinaison des descriptions de ces trois systèmes binaires disponibles dans la 

littérature n’a pas permis de reproduire les invariants de réactions et les 

équilibres de phases que nous avons mesuré dans le système ternaire Cr-Nb-Sn. 

 

Ce chapitre permet également de discuter, de manière plus générale, de 

l’importance fondamentale des calculs DFT. Dans le cas des dix systèmes 

binaires décrits dans ce chapitre, nous avons traité séparément le cas des 

enthalpies de formations et des enthalpies de mélange. Cependant, des 

interdépendances entre ces deux grandeurs existent. Prenons, à titre d’exemple, 

le cas du système Fe-Zr. L’utilisation de valeurs arbitraires pour la description 

des enthalpies de formation des end-members métastables de la phase C15 se 

traduit par une certaine description du domaine d’homogénéité du composé 

stable C15- Fe2Zr qui est corrigé grâce à l’utilisation de termes d’excès pour la 

phase C15. Cependant, étant donné que la phase C15 est en équilibre avec la 

solution solide bcc et la phase liquide dans ce système, les enthalpies de 

mélange de ces phases sont affectées par les termes d’excès de la phase C15. 

L’utilisation de valeurs arbitraires pour les enthalpies de formation des end-

members métastables peut donc être la source d’importantes erreurs qui se 

propagent de proche en proche et peuvent affecter de nombreux paramètres 

correspondant à différentes phases. Nous justifions ainsi l’intérêt de l’utilisation 

massive et systématique des calculs DFT dans la construction de bases de 

données thermodynamique.  
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Chapitre 4                                                      
Modélisation 
thermodynamique – 
Systèmes ternaires 

Dans la continuité du chapitre 3, nous présenterons ici la 

modélisation thermodynamique des dix sous-systèmes ternaires du 

système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr. Pour chaque système ternaire, 

la revue bibliographique, les nouvelles mesures expérimentales, les 

calculs DFT ainsi que la modélisation Calphad seront présentées. 
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1. INTRODUCTION 

 
Ce chapitre est consacré à la modélisation thermodynamique des dix sous-

systèmes ternaires du système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr d’intérêt.  

Pour chaque système ternaire, nous présentons la revue bibliographique la plus 

complète possible en essayant toutefois d’être concis afin d’en faciliter la lecture. 

Nous détaillerons également la méthodologie des optimisations. Lorsque des 

paramètres ternaires sont utilisés pour la phase liquide, nous montrerons 

systématiquement la projection liquidus prédite par notre modèle. Enfin, lorsque 

cela sera possible, nos nouveaux modèles seront comparés à la modélisation de 

la littérature qui nous sera apparue comme la plus aboutie. 

Rappelons que les enthalpies de formation des end-members ternaires des 

phases de Laves C14 et C36 ont été calculées pour tous les systèmes ternaires. 

En outre, les phases σ et μ ont également fait l’objet de calculs dans le système 

ternaire Cr-Fe-Nb et la phase A15 a été calculée dans le système Nb-Sn-Zr. 

Enfin, notons que les solutions solides ternaires en structure fcc, bcc et hcp n’ont 

pas fait l’objet de calculs SQS contrairement aux solutions solides binaires. En 

effet, il a été montré que l’extrapolation des solutions solides ternaires à partir 

des solutions binaires peut être considérée comme suffisante pour décrire les 

solutions solides ternaires comme dans certaines familles de matériaux comme 

les platinoïdes [1].  
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2. SYSTEMES TERNAIRES 

2.1 SYSTEME CR-FE-NB 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Cr-Fe-Nb. En complément des données de la littérature [2–4], nous avons 

calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les end-members des 

phases σ, µ, ainsi que celles des phases de Laves C14 et C36. 

Rappelons tout d’abord les trois sous-systèmes binaires Cr-Fe, Fe-Nb et Nb-Cr 

du système ternaire Cr-Fe-Nb comme illustré en figure 1. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons que la température du liquidus dans les trois systèmes binaires est 

relativement comparable à l’exception de la région proche du Nb pur, beaucoup 

plus réfractaire. Notons également la présence d’un large domaine de solution 

solide bcc dans le système Cr-Fe d’une part et proche du Nb pur d’autre part. 

2.1.1 Revue bibliographique 

 

Présentation du système ternaire 

Relativement peu d’études ont été réalisées sur ce système. Kaloev et al. [2] ont 

déterminé expérimentalement les coupes isothermes à 700 °C et 1000 °C de ce 

système. Kaloev et al. [2] ont ainsi montré que le système Cr-Fe-Nb présente 

quatre phases intermétalliques, les phases C14, C15, μ et σ dont les domaines 

d’homogénéité sont relativement étendus dans le système ternaire. 

Mansour et al. [3] ont également étudié ce système dans la partie riche en Fe en 

Figure 1: Systèmes binaires Cr-Fe, Fe-Nb et Nb-Cr.  
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synthétisant quatre alliages. Néanmoins, leurs alliages montrent des résultats 

incompatibles entre eux ainsi qu’avec les données de la littérature.  

Plus récemment, Jacob et al. [4] ont déterminé les coupes isothermes à 700 °C, 

1050 °C et 1350 °C ainsi que les coupes isoplètes partielles à 25 at.% et 40 at.% 

de Cr. Notons que les investigations de Kaloev et al. [2] et Jacob et al. [4] n’ont 

pas mis en évidence de composé ternaire dans ce système. 

En figure 2 est reportée la section isotherme à 700 °C du système Cr-Fe-Nb 

mesurée par Kaloev et al. [2]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons le domaine d’homogénéité relativement étendu de la phase C14 

dans le système ternaire. Ceci s’explique par la substitution de Cr par Fe sur les 

sites de faible coordinence de la phase C14. Notons de plus l’existence de 

transitions de phases le long de la ligne NbCr2 - NbFe2 entre les phases de Laves 

C14 et C15.  

 

Données thermodynamiques 

Il n'existe pas de mesures ou calculs de paramètres thermodynamiques relatifs 

au système ternaire Cr-Fe-Nb à l’exception des calculs des enthalpies de 

formation des end-members ternaires de la phase σ réalisés par Connétable 

et al. [5]. 

 

Modélisation thermodynamique 

La seule modélisation thermodynamique du système Cr-Fe-Nb disponible dans la 

littérature est celle de Jacob et al. [6]. Ces auteurs ont utilisé la modélisation 

Figure 2: Section isotherme du système Cr-Fe-Nb mesurée à 700 °C [2]. 
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d’Andersson et Sundman [7] avec la modification de la phase liquide de Lee [8] 

pour le système Cr-Fe, la modélisation de Khvan et al. [9] pour le système Fe-Nb 

ainsi que celle de Schmetterer et al. [10] pour le système Cr-Nb.  

Dans le cadre de la thèse, chaque système binaire a fait l’objet d’une 

réévaluation justifiée et présentée au chapitre III. En conséquence, le système 

ternaire a également été réévalué. 

 

2.1.2 Modélisation thermodynamique 

 

Afin de modéliser le système ternaire Cr-Fe-Nb, tous les équilibres de phases 

déterminés par Jacob et al. [4] à 700 °C, 1050 °C et 1350 °C ont été pris en 

compte. 

Les domaines d’homogénéité des phases de Laves ont été optimisés en utilisant 

un paramètre d’interaction ternaire pour la phase C15 et quatre pour la phase 

C14. En outre, un paramètre d’interaction a été utilisé afin de décrire le domaine 

d’homogénéité de la phase μ. Les enthalpies de formation des end-members 

ternaires des phases de Laves C14 et C36 ont été fixées aux valeurs calculées 

par DFT et n’ont pas été optimisées. Notons enfin que nous avons repris la 

description de la phase liquide reportée par Jacob et al. [6]. 

Le résultat de notre modélisation résulte du meilleur compromis entre tous les 

équilibres de phases mesurés et est reporté en figure 3 à 7. Nous avons reporté 

en figure 6 la projection liquidus du système Cr-Fe-Nb comparée aux mesures de 

Jacob et al. [4]. 
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Figure 3: Section isotherme du système Cr-Fe-Nb calculée à 700 °C comparée aux mesures 

de Jacob [4] de l’équilibre biphasé bcc + C14. 
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Figure 4: Section isotherme du système Cr-Fe-Nb calculée à 1050 °C comparée aux mesures 

de Jacob [4] de l’équilibre biphasé bcc + C14. 
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Figure 5: Section isotherme du système Cr-Fe-Nb calculée à 1350 °C comparée aux mesures 

de Jacob [4] des équilibres biphasés et triphasés du système Cr-Fe-Nb. 
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Figure 6: Projection liquidus du système Cr-Fe-Nb calculée par notre modèle, avec les 

domaines de solidification, comparée aux mesures de Jacob [4]. 
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Discussion 

Notre modélisation thermodynamique du système Cr-Fe-Nb a été réalisée en 

utilisant plus de paramètres que celle de Jacob et al. [6]. En effet, l’utilisation d’un 

modèle à trois sous-réseaux pour la phase C14 contre deux dans la description 

de Jacob et al. [6] induit l’utilisation d’un plus grand nombre de paramètres 

ternaires nécessaires à la modélisation du domaine d’homogénéité de cette 

phase. Remarquons tout d’abord que nos calculs DFT n’ont prédit aucune 

solubilité ternaire de la phase σ, ce qui tend à confirmer la version de 

Jacob et al. [4] contrairement à celle de Kaloev et al. [2]. Notons, de plus, que les 

coupes isothermes que nous avons calculées présentent de bons accords avec 

les mesures de Jacob et al. [4], comme reporté en figures 3 à 5. De même, les 

coupes isoplètes que nous avons calculées présentent des accords raisonnables 

avec celles mesurées par Jacob et al. [4]. Remarquons également que la 

projection liquidus prévue par notre modèle est en très bon accord avec les deux 

mesures de Jacob et al. [4]. Enfin, remarquons que les températures des 

invariants de réaction que nous avons calculées présentent des accords avec les 

mesures de Jacob et al. [4] comparables à la description de Jacob et al. [6], 

comme reporté au tableau 1. Nous noterons que ces invariants réactionnels n’ont 

pas été pris en compte lors de l’optimisation du système ternaire et attestent ainsi 

de la validité de notre modélisation. 

 

Invariant de réaction 

[6] 

Temp. Mesurée (°C) 

[4] 

Temp. Calculée (°C) 

[6] 

Temp. Calculée (°C) 

[Ce travail] 

Liq + C14 → C14 + Nb 1677 1617 1637 

Liq + C15 → C14 + Cr 1589 1594 1628 

Liq → C14 + μ + Nb 1497 1498 1498 

Figure 8: Coupe isoplète à 40 at.% de Nb du système Cr-Fe-Nb calculée et comparée aux 

données de Jacob15 [4] et Jacob16 [6]. 

 

Tableau 1: Invariants de réaction du système Cr-Fe-Nb. 
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Conclusion 

Le système Cr-Fe-Nb a fait l’objet de calculs DFT et a été modélisé 

thermodynamiquement. Les enthalpies de formation de tous les end-members 

ternaires des phases µ, C14 et C36 ont été calculées par DFT.  

La prédiction du système ternaire a été obtenue à partir des modèles des trois 

systèmes binaires ainsi que par l’utilisation de paramètres ternaires. 

Les paramètres ternaires calculés et optimisés de ce système sont résumés dans 

le tableau 2. 

 

 

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LCr,Fe,Nb = +35000 

1
LCr,Fe,Nb = +25000 

2
LCr,Fe,Nb = -30000 

C14 

 

(Cr,Fe,Nb)
4 

(Cr,Fe,Nb)
2
(Cr,Fe,Nb)

6
 

GCr:Fe:Nb= 93258+4*GHSERCR+2*GHSERFE+6*GHSERNB 

GNb:Fe:Cr = – 62796+6*GHSERCR+2*GHSERFE+4*GHSERNB 

GFe:Nb:Cr =  500131+6*GHSERCR+4*GHSERFE+2*GHSERNB 

GFe:Cr:Nb = 602468+2*GHSERCR+4*GHSERFE+6*GHSERNB 

GNb:Cr:Fe = – 146641+2*GHSERCR+6*GHSERFE+4*GHSERNB 

GCr:Nb:Fe =   334466+4*GHSERCR+6*GHSERFE+2*GHSERNB 
0
LNb:Cr,Fe:Fe = – 167380+60*T 

 
0
LNb:Cr,Fe:Cr = – 225675-85*T 

0
LFe,Nb:Cr:Fe = – 280000 

1
LCr,Nb:Fe:Cr = – 450000 

C15 

 

(Cr,Fe,Nb)
2
(Cr,Fe,Nb)

1
 

0
LCr,Fe:Nb  = – 56158+20*T 

C36 

 

(Cr,Fe,Nb)
4 

(Cr,Fe,Nb)
4
(Cr,Fe,Nb)

16
 

GCr:Nb:Fe = 72590.45+4*GHSERCR+16*GHSERFE+4*GHSERNB 

GNb:Cr:Fe = 65198.78+4*GHSERCR+16*GHSERFE+4*GHSERNB 

GNb:Fe:Cr =  16398.36+16*GHSERCR+4*GHSERFE+4*GHSERNB 

GCr:Fe:Nb =  1834559.47+4*GHSERCR+4*GHSERFE+16*GHSERNB  

GFe:Nb:Cr =  304131.63+16*GHSERCR+4*GHSERFE+4*GHSERNB 

GFe:Cr:Nb =  1469312.89+4*GHSERCR+4*GHSERFE+16*GHSERNB 
 

µ 

 

(Cr,Fe,Nb)
1
(Nb)

4 

(Cr,Fe,Nb)
2 
(Cr,Fe,Nb)

6
 

GCr:Nb:Nb:Fe =  – 159610–19*T+GHSERCR+6*GHSERNB+6*GHSERFE   

GCr:Nb:Cr:Fe =   – 49986+3*GHSERCR+6*GHSERFE+4*GHSERNB  

GFe:Nb:Cr:Fe =   – 42763+7*GHSERFE+4*GHSERNB+2*GHSERCR  

GNb:Nb:Cr:Fe =   +17354+5*GHSERNB+2*GHSERCR+6*GHSERFE  

GCr:Nb:Fe:Fe = +34655+GHSERCR+4*GHSERNB+8*GHSERFE      

GFe:Nb:Nb:Cr = – 10355+GHSERFE+6*GHSERNB+6*GHSERCR  

GCr:Nb:Fe:Cr = +91698+7*GHSERCR+4*GHSERNB+2*GHSERFE  

GFe:Nb:Fe:Cr =   +103556+3*GHSERFE+4*GHSERNB+6*GHSERCR  

GNb:Nb:Fe:Cr =   +194624+5*GHSERNB+2*GHSERFE+6*GHSERCR  

GFe:Nb:Cr:Cr  =  +34888+GHSERFE+4*GHSERNB+8*GHSERCR  

GCr:Nb:Fe:Nb =  +442921+GHSERCR+10*GHSERNB+2*GHSERFE  

GFe:Nb:Cr:Nb =  +344112+GHSERFE+10*GHSERNB+2*GHSERCR   
0
LCr,Fe:Nb:Nb:Cr,Fe  = – 315000 

Tableau 2: Paramètres ternaires du système Cr-Fe-Nb. 
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2.2 SYSTEME CR-FE-SN 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Cr-Fe-Sn. Notons qu’à notre connaissance, aucune donnée relative à ce système 

n’est disponible dans la littérature. Nous avons donc déterminé une section 

isotherme partielle à 800 °C de ce système par caractérisation d’alliages 

équilibrés. En outre, les enthalpies de formation de tous les end-members des 

phases C14 et C36 ont été calculées par DFT. Rappelons tout d’abord les trois 

sous-systèmes binaires Cr-Fe, Fe-Sn et Sn-Cr du système ternaire Cr-Fe-Sn 

comme illustré en figure 9. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La figure 9 montre l’écart très important entre les températures de fusion de Cr et 

Fe comparées à celle de Sn. Nous pouvons donc nous attendre à ce que, dans 

le système ternaire, la phase liquide apparaisse dès 232 °C, à une composition 

proche de Sn pur. En outre, ces écarts des températures de fusion des éléments 

purs compliquent singulièrement l’étude expérimentale du système ternaire par 

synthèse d’alliages équilibrés. Notons également la présence d’une lacune de 

miscibilité en phase liquide dans les deux systèmes binaires Fe-Sn et Cr-Sn. 

 

2.2.1 Etudes expérimentales 

 

Protocole expérimental 

Afin de déterminer quelques équilibres de phases dans le système Cr-Fe-Sn, 

nous avons synthétisé trois alliages dont les compositions sont reportées en 

Figure 10. Ces compositions ont été choisies afin de déterminer l’extension de la 

phase σ dans le système ternaire. 
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Figure 9: Systèmes binaires Cr-Fe, Fe-Sn et Sn-Cr. 
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Ces échantillons ont été caractérisés par microsonde de Castaing et par 

diffraction des rayons X (affinement Rietveld). 

Le tableau 3 résume les compositions et traitements thermiques des alliages Cr-

Fe-Sn synthétisés. 

 

Résultats expérimentaux 

Les images BSE, les cartographies X de microsonde ainsi que les 

diffractogrammes des alliages Cr-Fe-Sn synthétisés, avec l’indexation des 

phases à l’équilibre ont été placés en annexe.  

Les résultats des caractérisations des échantillons Cr-Fe-Sn synthétisés sont 

résumés dans le Tableau 3. 

 

 

 

 

Composition 

nominale 

Traitement 

thermique 

Structure 

(DRX) 

Paramètres de maille 

(Rietveld) 

Composition 

(Microsonde) 

Cr49Fe41Sn10 20j à 800°C A5* 

bcc 

a=5,830 Å ; c=3,182 Å 

a=2,882 Å 

Cr3,1Fe3,6Sn93,3 

Cr54Fe45,3Sn0,7  

Cr70Fe20Sn10 20j à 800°C A5* 

bcc 

a=5,834 Å ; c=3,183 Å 

a=2,883 Å 

Cr3,6Fe2,9Sn93,5  

Cr77,7Fe21,8Sn0,5 

Cr30Fe60Sn10 20j à 800°C A5* 

bcc 

a=5,827 Å ; c=3,190 Å 

a=2,894 Å  

Cr3,1Fe5,6Sn91,3  

Cr33,7Fe65,1Sn1,2 

Fe
5
Sn

3

Cr

Fe

Sn

 FeSn

FeSn
2

Fe
3
Sn

2

Figure 10: Composition des alliages Cr-Fe-Sn synthétisés. 

Tableau 3: Caractérisation des alliages Cr-Fe-Sn. 

 

*Sn liquide retransformé en A5 après refroidissement 
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Discussion 

Les caractérisations par diffraction des rayons X et microsonde de Castaing 

montrent que les trois échantillons présentent deux phases à l’équilibre, la phase 

bcc et la phase liquide riche en Sn retransformée en phase A5 après 

refroidissement. Le diagramme Cr-Fe-Sn se caractérise donc à 800 °C par la 

présence d’un large domaine biphasé comme le montre la Figure 11. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nous supposons que le domaine biphasé bcc + Liquide s’étend jusqu’au système 

binaire Cr-Sn. Ce système présente en effet, à 800 °C, un large domaine biphasé 

bcc + Liquide avec la solution solide de Cr s’étendant sur 0,2 at.% Sn et la phase 

liquide riche en Sn s’étendant sur environ 3 at.% Cr.  

Enfin, précisons qu’il existe, du fait du système binaire Cr-Fe, deux domaines 

triphasés σ + bcc + liquide que nous n’avons pas représentés.  

Conclusion 

Afin de déterminer les équilibres de phases du système Cr-Fe-Sn, trois nuances 

d’alliages ont été synthétisées, recuites à 800 °C et caractérisées par microsonde 

de Castaing et diffraction des rayons X (analyse par la méthode de Rietveld). 

Ces trois alliages se situent sur les conodes de l’équilibre biphasé entre la 

solution solide Cr-Fe de structure bcc très pauvre en Sn et la phase liquide riche 

en Sn. Ceci montre que la phase σ ne s’étend pas significativement dans le 

système ternaire, à cette température. 

De plus, notre étude n’a pas mis en évidence l’existence, dans ce système, de 

phases purement ternaires. 

 

Conode déduite

 Compo. nominale

 Mesures de microsonde

bcc

Liquide

Fe
5
Sn

3

Cr

Fe

Sn

 FeSn

FeSn
2

Fe
3
Sn

2

Conode mesurée

Domaine monophasé déduit

Figure 11: Section isotherme expérimentale à 800 °C du système Cr-Fe-Sn.  
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2.2.2 Modélisation thermodynamique 

 

Evaluation Calphad 

Dans le cas du système Cr-Fe-Sn, une simple combinaison des modélisations 

des trois systèmes binaires a conduit, par projection, à une description du 

système ternaire en accord avec les données expérimentales mesurées dans le 

cadre de la thèse comme reporté en figure 12. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Comme nous l’avons mentionné, une lacune de miscibilité existe dans les 

systèmes binaires Fe-Sn et Cr-Sn. Pour savoir comment cette lacune de 

miscibilité évolue dans le système ternaire, nous avons reporté en figures 13 et 

14 les sections isothermes à 2000 °C et 2500 °C de ce système. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 12: Section isotherme calculée à 800 °C du système Cr-Fe-Sn comparée à nos mesures. 
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Nous remarquons que la lacune de miscibilité s’étend dans le système ternaire 

mais croît avec la température, ce qui est contre-intuitif et aberrant. Malgré 

plusieurs tentatives, nous n’avons pas réussi à corriger la description de cette 

lacune. L’une de ces tentatives infructueuse a consisté à changer de modèle 

d’extrapolation, du modèle symétrique de Muggianu au modèle asymétrique de 

Toop, l’élément Toop étant Sn (voir Chapitre II, 3.4). 

Figure 13: Section isotherme calculée à 2000 °C du système Cr-Fe-Sn. 
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Figure 14: Section isotherme calculée à 2500 °C du système Cr-Fe-Sn. 
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Conclusion 

Le système Cr-Fe-Sn, étudié expérimentalement, a fait l’objet de calculs DFT et a 

finalement été modélisé thermodynamiquement. L'étude expérimentale a été 

effectuée afin de déterminer quelques équilibres de phase de la section 

isotherme à 800 °C du système ternaire. Suite à nos observations, aucune phase 

ternaire n’a été considérée. En outre, les enthalpies de formation de tous les end-

members ternaires des phases C14 et C36 ont été calculées par DFT.  

La projection du système ternaire à partir des modèles des trois systèmes 

binaires reproduit correctement les données expérimentales obtenues dans le 

cadre de la thèse. Notons toutefois que la description de la phase liquide 

présente une aberration avec une lacune de miscibilité ternaire inverse. Ceci 

constitue donc la limite de validité de notre description. 

Les paramètres ternaires calculés de ce système sont résumés dans le 

tableau 4. 

 
 
 

 
  

Phase       Paramètres (J/mol) 

C14 

 

(Cr,Fe,Sn)
4 

(Cr,Fe,Sn)
2
(Cr,Fe,Sn)

6
 

GCr:Fe:Sn = 662283+4*GHSERCR+2*GHSERFE+6*GHSERSN 

GSn:Fe:Cr = 427370+6*GHSERCR+2*GHSERFE+4*GHSERSN 

GFe:Sn:Cr = 552233+6*GHSERCR+4*GHSERFE+2*GHSERSN 

GFe:Cr:Sn = 727354+2*GHSERCR+4*GHSERFE+6*GHSERSN 

GSn:Cr:Fe = 350184+2*GHSERCR+6*GHSERFE+4*GHSERSN 

GCr:Sn:Fe = 377903+4*GHSERCR+6*GHSERFE+2*GHSERSN 

C36 

 

(Cr,Fe,Sn)
4 

(Cr,Fe,Sn)
4
(Cr,Fe,Sn)

16
 

GCr:Sn:Fe = 403860+4*GHSERCR+16*GHSERFE+4*GHSERSN 

GSn:Cr:Fe = 387129+4*GHSERCR+16*GHSERFE+4*GHSERSN 

GSn:Fe:Cr = 698620+16*GHSERCR+4*GHSERFE+4*GHSERSN 

GCr:Fe:Sn = 1673960+4*GHSERCR+4*GHSERFE+16*GHSERSN  

GFe:Sn:Cr = 682137+16*GHSERCR+4*GHSERFE+4*GHSERSN 

GFe:Cr:Sn = 1671026+4*GHSERCR+4*GHSERFE+16*GHSERSN 
 

Tableau 4: Paramètres ternaires calculés du système Cr-Fe-Sn. 
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2.3 SYSTEME CR-FE-ZR 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Cr-Fe-Zr. En complément des données de la littérature [11–18], nous avons 

calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les end-members des 

phases C14 et C36. Rappelons tout d’abord les trois sous-systèmes binaires Cr-

Fe, Fe-Zr et Zr-Cr du système ternaire Cr-Fe-Zr comme illustré en figure 15. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La figure 15 montre que le liquidus des trois systèmes binaires présente une 

température comprise entre 1500 °C et 1900 °C, à l’exception des réactions 

eutectiques de part et d’autres du Zr pur.  

 

2.3.1 Revue bibliographique 

 

Présentation du système 

Les premières études portant sur ce système ont été effectuées par 

Svechnikov et al. [12,14], Kanematsu et al. [15] et Malakhova [16]. 

Svechnikov et al. [12,14] ont étudié ce système dans la partie pauvre en Zr 

(jusqu’à 47 at.% de Zr) et ont établi l’existence d’une ligne monovariante ainsi 

qu’une coupe isoplète à 33 at.% de Zr entre 800 °C et 1800 °C. Malakhova [16] a 

déterminé des coupes isothermes partielles dans la partie riche en Zr (région Zr-

Fe2Zr-Cr2Zr) à 700 °C, 800 °C, 875 °C et 1200 °C. Raghavan et al. [19] ont 

effectué une revue bibliographique complète de ce système et en ont déduit une 

section isotherme à 700 °C ainsi que le schéma réactionnel de ce système. Ainsi, 

Raghavan et al. [19] ont postulé que dans la région riche en Fe, la solution solide 

Figure 15: Systèmes binaires Cr-Fe, Fe-Zr et Zr-Cr. 
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ternaire de structure bcc et le composé intermétallique Fe23Zr6 forment une vallée 

eutectique. Ceci entre en contradiction avec les études de Stein et al. [17] qui ont 

prouvées que le composé Fe23Zr6 n’est pas stable. Plus récemment, 

Yang et al. [18] ont synthétisé quatre alliages dans la partie riche en Fe.  

Remarquons que les différentes études sur ce système n’ont pas mis en 

évidence de phase intermétallique ternaire.  

En figure 16 est reportée la section isotherme à 700 °C du système Cr-Fe-Zr 

déduite par Raghavan et al. [19]. Notons qu’aucune mesure d’équilibre de 

phases n’a été réalisée dans le domaine pauvre en Zr (< 33 at.%) à l’exception 

de celles de Yang et al. [18], les équilibres de phases tracés par 

Raghavan et al. [19] sont donc conjecturés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons les transitions de phases entre les phases de Laves le long de la 

ligne ZrCr2 - ZrFe2. La phase C15 étant stable dans les deux systèmes binaires le 

long de cette ligne, on s’attend à une extension de la phase C15 dans tout le 

système alors que cette phase se transforme en phase C14. Remarquons de 

plus que le domaine d’homogénéité de la phase C14 est beaucoup plus étendu 

que ceux des phases C15. 

 

Données thermodynamiques 

A notre connaissance, il n'existe pas de mesures ou calculs de paramètres 

thermodynamiques relatifs au système ternaire Cr-Fe-Zr disponible dans la 

littérature. 

 

 

Figure 16: Section isotherme du système Cr-Fe-Zr à 700 °C [19].  

C15 
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Modélisation thermodynamique 

Le système Cr-Fe-Zr a fait l’objet d’une seule évaluation thermodynamique 

complète, effectuée par Yang et al. [18]. Ces auteurs ont pris en compte leurs 

propres mesures en complément des travaux menés par Svechnikov et al. [11–

14] et Malakhova [16] pour effectuer la modélisation thermodynamique de ce 

système ternaire.  

Yang et al. [18] ont considéré la modélisation thermodynamique du système Cr-

Fe réalisée par Lee [8], celle de Pavlu et al. [20] pour le système Cr-Zr et ont 

réévalué le système Fe-Zr. Néanmoins, Yang et al. [18] n’ont pas tenu compte 

des études expérimentales de Stein et al. [17] et des calculs de Barberis et al. 

[21], Ohodnicki et al. [22] Lumley et al. [23] et Ali et al. [24]. En outre, Yang et al. 

[18] n’ont pas pu différencier la phase C36 de la phase C14 dans le système Fe-

Zr. Leur modélisation considère donc une phase de structure hexagonale 

modélisée à deux sous-réseaux.  

 

2.3.2 Calculs DFT 

La figure 17 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14 et C15 le long de la ligne d’isocomposition à 33 at.% 

de Zr (ligne Cr2Zr - Fe2Zr). 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nos calculs révèlent que le long de la ligne Cr2Zr - Fe2Zr, la phase C14 n’est pas 

stable à 0 K contrairement à la phase C15. Remarquons néanmoins que le end-

member ternaire de la phase C14 ordonné à la composition Cr4Sn2Zr6 est très 

proche de la stabilité 
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Figure 17: Calcul des enthalpies de formation le long de la ligne Cr2Zr - Fe2Zr. 
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2.3.3 Modélisation thermodynamique 

Afin de modéliser le système ternaire Cr-Fe-Zr, tous les équilibres de phases 

déterminés par Malakhova [16] à 700 °C, 800 °C et 875 °C ainsi que la ligne 

monovariante mesurée par Svechnikov et al. [12,14] ont été pris en compte. En 

revanche, nous n’avons pas considéré la coupe isoplète à 33 at.% de Zr 

mesurée par Svechnikov et al. [12]. En effet, Svechnikov et al. [12] n’ont pas 

reporté les compositions des alliages synthétisés spécifiquement pour la 

détermination de cette coupe, ni le détail des caractérisations effectuées. De 

plus, Svechnikov et al. [12] n’ont pas reporté les points de mesures sur le tracé 

de la coupe isoplète. Il nous est donc impossible d’utiliser les données de 

Svechnikov et al. [12] comme données d’entrée pour la modélisation de ce 

système et il est très difficile de comparer notre calcul de la coupe isoplète avec 

le tracé de Svechnikov et al. [12]. 

Le domaine d’homogénéité des phases de Laves a été optimisé en utilisant deux 

paramètres d’interaction ternaire pour la phase C15 et trois pour la phase C14.  

Le résultat de notre modélisation résulte du meilleur compromis entre tous les 

équilibres de phases mesurés et est reporté en figures 18 à 21. En figure 22, 

nous avons reporté la projection liquidus de ce système avec les domaines de 

solidification. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 18: Section isotherme du système Cr-Fe-Zr calculée à 700 °C comparée aux mesures 
de Malakhova79 [16]. 
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Figure 19: Section isotherme du système Cr-Fe-Zr calculée à 800 °C comparée aux mesures 
de Malakhova79 [16]. 

Figure 20: Section isotherme du système Cr-Fe-Zr calculée à 875 °C comparée aux mesures 
de Malakhova79 [16]. 
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Discussion 

Notre modélisation thermodynamique du système Cr-Fe-Zr a été réalisée en 

utilisant un paramètre de plus que celle de Yang et al. [18]. Néanmoins, notre 

description présente de très bon accords avec les mesures d’équilibre de phases 

obtenues par Malakhova [16] à 700 °C, 800 °C et 875 °C comme reporté en 

figures 18 à 20. De plus, notre projection liquidus présente, dans la région pauvre 

Figure 21: Projection isoplète à 33 at.% de Zr du système Cr-Fe-Zr. 

Figure 22: Projection liquidus du système Cr-Fe-Zr avec les domaines de solidification. 
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en Zr, une ligne monovariante entre les deux réactions eutectiques des systèmes 

binaires Cr-Zr et Fe-Zr en accord avec les mesures de Svechnikov et al. [12]. 

Nous noterons cependant les différences significatives entre les équilibres de 

phases que nous avons calculés dans la région pauvre en Zr et les suppositions 

de Raghavan et al. [19]. 

 

Conclusion 

Le système Cr-Fe-Zr a fait l’objet de calculs DFT et a été modélisé 

thermodynamiquement. Les enthalpies de formation de tous les end-members 

ternaires des phases de Laves C14 et C36 ont été calculées par DFT.  

La prédiction du système ternaire a été obtenue à partir des modèles des trois 

systèmes binaires ainsi que par l’utilisation de paramètres ternaires. 

 

Les paramètres optimisés de ce système sont résumés dans le tableau 5. 

 

 

 

 
 

 
  

Phase       Paramètres (J/mol) 

Liquide 
0
LCr,Fe,Zr = – 80000 

C14 

 

(Cr,Fe,Zr)
4 

(Cr,Fe,Zr)
2
(Cr,Fe,Zr)

6
 

GCr:Fe:Zr= 350873+4*GHSERCR+2*GHSERFE+6*GHSERZR 

GZr:Fe:Cr = – 87248+6*GHSERCR+2*GHSERFE+4*GHSERZR 

GFe:Zr:Cr =  669721+6*GHSERCR+4*GHSERFE+2*GHSERZR 

GFe:Cr:Zr = 580965+2*GHSERCR+4*GHSERFE+6*GHSERZR 

GZr:Cr:Fe = – 227433+2*GHSERCR+6*GHSERFE+4*GHSERZR 

GCr:Zr:Fe =   419674+4*GHSERCR+6*GHSERFE+2*GHSERZR 
0
LZr:Cr,Fe:Cr = – 250613 + 40,06*T 

 
0
LZr:Cr,Fe:Fe = – 401478 

0
LZr:Cr,Fe:Cr,Fe= – 391598 

C15 

 

(Cr,Fe,Nb)
2
(Cr,Fe,Nb)

1
 

0
LCr,Fe:Zr  = – 89650+51,8*T 

1
LCr,Fe:Zr = – 57542+10*T 

C36 

 

(Cr,Fe,Zr)
4 

(Cr,Fe,Zr)
4
(Cr,Fe,Zr)

16
 

GCr:Zr:Fe = – 42991+4*GHSERCR+16*GHSERFE+4*GHSERZR 

GZr:Cr:Fe = – 70419+4*GHSERCR+16*GHSERFE+4*GHSERZR 

GZr:Fe:Cr =  401816+16*GHSERCR+4*GHSERFE+4*GHSERZR 

GCr:Fe:Zr =  2040727+4*GHSERCR+4*GHSERFE+16*GHSERZR  

GFe:Zr:Cr =  364656+16*GHSERCR+4*GHSERFE+4*GHSERZR 

GFe:Cr:Zr =  1937196+4*GHSERCR+4*GHSERFE+16*GHSERZR 
 

Tableau 5: Paramètres optimisés du système Cr-Fe-Zr. 
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2.4 SYSTEME CR-NB-SN 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Cr-Nb-Sn. Notons qu’à notre connaissance, aucune donnée relative à ce 

système n’est disponible dans la littérature. Nous avons donc déterminé 

expérimentalement une section isotherme partielle à 800 °C et 1100 °C de ce 

système par caractérisation d’alliages équilibrés. En outre, les enthalpies de 

formation de tous les end-members ternaires des phases C14 et C36 ont été 

calculées par DFT. Rappelons tout d’abord les trois sous-systèmes binaires Cr-

Nb, Nb-Sn et Sn-Cr du système ternaire Cr-Nb-Sn comme illustré en figure 23. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons en figure 23 la très grande différence de température de fusion des 

éléments purs Nb et Sn. En effet, ces deux éléments sont respectivement le plus 

et le moins réfractaires de notre système d’étude. L’écart très important entre les 

températures de fusion de Nb et de Sn complique l’étude expérimentale du 

système ternaire. 

 

2.4.1 Etudes expérimentales 

Protocole expérimental 

Afin de déterminer quelques équilibres de phases du système Cr-Nb-Sn, nous 

avons calculé deux projections isothermes à 800°C et 1100°C de ce système à 

partir de la Zircobase [25]. Ces projections, reportées en figure 21 (a) et (b), 

présentent des équilibres triphasés dont nous avons vérifié l’existence 

expérimentalement. Les compositions des alliages synthétisés sont reportées en 

Figure 23: Systèmes binaires Cr-Nb, Cr-Sn et Sn-Nb.  
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figure 24 (a) et (b). Notons que les alliages présentant une forte teneur en Sn 

n’ont pas pu être synthétisés et ne sont donc pas représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Ces échantillons ont été caractérisés par microsonde de Castaing et par 

diffraction des rayons X (affinement Rietveld).  

Comme nous le verrons dans la partie suivante, les équilibres de phases 

mesurés sont sensiblement différents de ceux prédits par la Zircobase. En outre, 

notre modèle du système Cr-Nb-Sn a mis en évidence deux réactions invariantes 

de type U dans la gamme de température étudiée. Afin de vérifier 

expérimentalement les températures de ces invariants, un alliage supplémentaire 

a été synthétisé et caractérisé par analyse thermique différentielle. Nous avons 

représenté, en figure 25 (a) et (b), les équilibres de phases du système Cr-Nb-Sn 

calculés par notre modèle à des températures respectivement inférieure et 

supérieure à celle de l’invariant C15 (Cr2Nb) + liquide (Sn) → bcc (Cr) + NbSn2 

ainsi que la composition de l’alliage. 
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Figure 24: Sections isothermes à 1100 °C (a) et 800 °C (b) du système Cr-Nb-Sn calculée avec la 

Zircobase – Composition des alliages synthétisés. 
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Figure 25: Sections isothermes à 764 °C (a) et 762 °C (b) du système Cr-Nb-Sn calculée avec 

notre modèle – Composition de l’alliage synthétisé. 
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Enfin, remarquons que la composition de cet alliage a été choisie car elle permet 

également la mesure de la température du second invariant de type U mis en 

évidence par notre modèle, à 896 °C: A15 (Nb3Sn) + liquide (Sn) → C15 (Cr2Nb) 

+ NbSn2.  

Le tableau 6 résume les compositions et traitements thermiques des alliages Cr-

Nb-Sn synthétisés. 

 

Résultats expérimentaux 

Les images BSE, les cartographies X de microsonde ainsi que les 

diffractogrammes des alliages Cr-Nb-Sn synthétisés, avec l’indexation des 

phases à l’équilibre ont été placés en annexe. Les résultats des caractérisations 

des échantillons Cr-Nb-Sn synthétisés sont résumés dans le tableau 6. 

 

Composition 

nominale 

Traitement 

thermique 

Structure 

(DRX) 

Paramètres de maille 

(Rietveld) 

Composition 

(Microsonde) 

Cr20Nb75Sn5 15j à 1100°C C15 

A15 

bcc 

a=7,000 Å 

a=5,278 Å  

a=3,289 Å 

Cr66,8Nb33,1Sn0,1 

Cr1,2Nb76,9Sn21,9 

Cr2,9Nb97Sn0,1 

Cr48Nb50Sn2 15j à 1100°C C15 

A15 

bcc 

a=7,002 Å  

a=5,279 Å  

a=3,291 Å 

Cr66,7Nb33,2Sn0,1 

Cr1,5Nb77,7Sn20,8 

Cr1,5Nb98,4Sn0,1 

Cr15Nb60Sn25 20j à 800°C C15 

A15 

Nb6Sn5 

a=7,036 Å 

a=5,279 Å  

a=5,653 Å; b=9,215 Å; 

 c=16,804 Å 

Cr66,5Nb32,9Sn0,6 

Cr1,1Nb74,6Sn24,3 

Cr0,5Nb54,3Sn45,2 

 Traitement thermique Température de réaction invariante 

Cr45Nb20Sn35 

 

Chauffage de 300 °C à 1000 

°C (20°C/min) 

Refroidissement de 1000 °C 

à 300 °C (20°C/min) 

Invariants à 820°C et 925 °C   

 

Invariants à 753°C et 867 °C 

 

 

Discussion 

Les caractérisations par diffraction des rayons X et microsonde de Castaing 

montrent que les deux alliages recuits à 1100 °C présentent trois phases à 

l’équilibre, les phases C15, A15 et la solution solide bcc riche en Nb tandis que 

l’alliage recuit à 800 °C se situe dans l’équilibre entre les phases C15, A15 et 

Nb6Sn5, comme reporté en Figure 26.  

 

 

Tableau 6: Caractérisation des alliages Cr-Nb-Sn. 
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Remarquons que les paramètres de maille des phases C15 et Nb6Sn5 à 

l’équilibre dans ces alliages sont très proches de ceux déterminés dans les 

systèmes binaires (a= 6,997 Å [26] et a= 5,656 Å ; b= 9,212 Å ; c= 16,800 Å [27] 

respectivement). Ceci indique une très faible solubilité de ces phases dans le 

système ternaire, en accord avec les mesures de microsonde. La phase A15 

présente un domaine d’homogénéité qui s’étend sur environ 1 at.% dans le 

système ternaire et ses paramètres de maille présentent des écarts plus 

importants avec ceux déterminés dans le système binaire (a= 5,286 Å [28]).  

Enfin, l’alliage caractérisé par analyse thermique différentielle a mis en évidence 

l’existence de deux invariants de type U, dont les températures ont été reportées 

dans le tableau 5. 

 

Conclusion 

Afin de déterminer les principaux équilibres de phases du système Cr-Nb-Sn, 

trois nuances d’alliages ont été synthétisées, recuites et caractérisées par 

microsonde de Castaing et diffraction des rayons X (analyse par la méthode de 

Rietveld). 

A 1100°C, nous avons confirmé l’existence de l’équilibre triphasé entre la phase 

C15, la solution solide bcc de Nb et la phase A15. A 800 °C, nous avons mis en 

évidence un équilibre triphasé entre les phases A15, C15 et Nb6Sn5. Notre étude 

n’a pas mis en évidence l’existence dans ce système de phases ternaires. Enfin, 

l’analyse thermique d’un échantillon nous a permis d’identifier deux réactions 

invariantes.  

 

 

 

 

C15

Equilibre mesuré à 800 °C

 Compo. nominale

 Mesures de microsonde

A15

Cr

Nb

Sn

NbSn
2

Nb
6
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5

Equilibre mesuré à 1100 °C

Conode déduite

Figure 26: Section isotherme expérimentale à 1100 °C et 800 °C du système Cr-Nb-Sn. 
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2.4.2 Modélisation thermodynamique 

Evaluation Calphad 

Dans le cas du système Cr-Nb-Sn, une simple combinaison des modélisations 

des trois systèmes binaires initialement modélisés n’a pas permis de reproduire 

les équilibres de phases mesurés. En effet,  la ligne de stabilité entre les phases 

C15 et  Nb6Sn5 mesurée à 800 °C n’a pu être prédite. De surcroît, les solubilités 

ternaires très réduites des phases C15 et Nb6Sn5 et, plus généralement, de 

toutes les phases présentes dans ce système, font que l’origine du désaccord ne 

peut se trouver que dans les descriptions des systèmes binaires. En effet, les 

équilibres de phases du système ternaire Cr-Nb-Sn dépendent presque 

exclusivement des systèmes binaires. Nous avons donc réévalué les systèmes 

binaires Cr-Nb et Nb-Sn en diminuant légèrement les enthalpies de formations 

des phases C15 et Nb6Sn5 de façon à stabiliser la ligne d’équilibre. La 

combinaison des nouvelles modélisations des systèmes binaires Cr-Nb, Cr-Sn et 

Nb-Sn a conduit à une description du système ternaire en accord avec les 

données expérimentales mesurées dans le cadre de la thèse, comme reporté en 

figure 27 (a) et (b).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Discussion 

Remarquons que les sections isothermes calculées à 1100 °C et 800 °C 

présentent des équilibres de phases dont les compositions sont en très bon 

accord avec les mesures de microsonde comme reporté en figure 25. Les 

compositions calculées dans les équilibres triphasés sont égales aux mesures 

expérimentales avec une erreur de ± 1 at%. Notons de plus que notre 

modélisation prédit deux réactions invariantes de type U, C15 (Cr2Nb)+ liquide 

(Sn) → bcc (Cr) + NbSn2 à 763 °C et A15 (Nb3Sn) + liquide (Sn) → C15 (Cr2Nb) 
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Figure 27: Sections isothermes à 1100 °C (a) et 800 °C (b) du système Cr-Nb-Sn calculée avec 

notre modèle comparées aux mesures de microsonde. 
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+ NbSn2 à 896 °C en bon accord avec les mesures par analyse thermique 

différentielle. 

 

Conclusion 

Le système Cr-Nb-Sn a été étudié expérimentalement, a fait l’objet de calculs 

DFT et a finalement été modélisé thermodynamiquement. L'étude expérimentale 

a été effectuée sur le système ternaire Cr-Nb-Sn afin de déterminer quelques 

équilibres de phases des sections isothermes à 800 °C et 1100 °C. 

En outre, les enthalpies de formation de tous les end-members ternaires des 

phases C14 et C36 ont été calculées par DFT.  

La prédiction du système ternaire à partir des modèles des trois systèmes 

binaires reproduit correctement les données expérimentales obtenues dans le 

cadre de la thèse.  

Les paramètres ternaires calculés de ce système sont résumés dans le 

tableau 7. 

 

 

Phase       Paramètres (J/mol) 

C14 

 

(Cr,Nb,Sn)
4 

(Cr,Nb,Sn)
2
(Cr,Nb,Sn)

6
 

GCr:Nb:Sn = 676249+4*GHSERCR+2*GHSERNB+6*GHSERSN 

GSn:Nb:Cr = 383249+6*GHSERCR+2*GHSERNB+4*GHSERSN 

GNb:Sn:Cr =  – 17107+6*GHSERCR+4*GHSERNB+2*GHSERSN 

GNb:Cr:Sn = 382818+2*GHSERCR+4*GHSERNB+6*GHSERSN 

GSn:Cr:Nb = 308297+2*GHSERCR+6*GHSERNB+4*GHSERSN 

GCr:Sn:Nb = 823756+4*GHSERCR+6*GHSERNB+2*GHSERSN 

C36 

 

(Cr,Nb,Sn)
4 

(Cr,Nb,Sn)
4
(Cr,Nb,Sn)

16
 

GCr:Sn:Nb =  983794+4*GHSERCR+16*GHSERNB+4*GHSERSN 

GSn:Cr:Nb =  906444+4*GHSERCR+16*GHSERNB+4*GHSERSN 

GSn:Nb:Cr =  143499+16*GHSERCR+4*GHSERNB+4*GHSERSN 

GCr:Nb:Sn =  1501474+4*GHSERCR+4*GHSERNB+16*GHSERSN  

GNb:Sn:Cr =  145348+16*GHSERCR+4*GHSERNB+4*GHSERSN 

GNb:Cr:Sn =  1588883+4*GHSERCR+4*GHSERNB+16*GHSERSN 
 

Tableau 7: Paramètres optimisés du système Cr-Nb-Sn. 
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2.5 SYSTEME CR-NB-ZR 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Cr-Nb-Zr. En complément des données de la littérature [29–32], nous avons 

calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les end-members ternaires 

des phases C14 et C36. Rappelons tout d’abord les trois sous-systèmes binaires 

Cr-Nb, Nb-Zr et Zr-Cr du système ternaire Cr-Nb-Zr comme illustré en figure 28. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons en figure 28 le large domaine de solution solide bcc centré sur le 

système Nb-Zr. Notons également que la température du liquidus pour les trois 

systèmes binaires est relativement comparable à l’exception de la région proche 

du Nb pur.  

 

2.5.1 Revue bibliographique 

 

Présentation du système 

Le système Cr-Nb-Zr a été étudié expérimentalement par Kim et al. [29], 

Kornilov et al. [33] et Wang et al. [31]. Kim et al. [29] et Wang et al. [31] ont 

déterminé expérimentalement les coupes isothermes à 1300 °C dans la partie 

riche en Cr. Leurs mesures présentent de très bons accords entre elles. 

Kornilov et al. [33] ont déterminé une coupe isoplète à 66 at.% de Cr mais ont 

établi que la phase C36 est stable dans ce système. La figure 29 représente la 

section isotherme à 1300 °C de ce système modélisé par Lu et al. [32] et 

comparée aux mesures de Kim et al. [29]. 

Figure 28: Systèmes binaires Cr-Nb, Nb-Zr et Zr-Cr.  
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Cette section isotherme se distingue par la forme assez originale du domaine 

d’existence de la phase C15. Ce domaine s’explique par le fait que la solution 

solide bcc du système Nb-Zr est répulsive et que le composé Nb2Zr en structure 

C15 est proche de la stabilité. Cette section isotherme révèle également 

l’existence d’un très large domaine biphasé C15 + bcc qui recouvre la quasi-

totalité de la section isotherme. Enfin, à des teneurs faibles en Cr, se situe le 

domaine monophasé bcc caractéristique du système binaire Nb-Zr.  

 

Données thermodynamiques 

A notre connaissance, il n'existe pas de mesures ou calculs de paramètres 

thermodynamiques relatifs au système ternaire Cr-Nb-Zr. 

 

Modélisation thermodynamique 

Le système Cr-Nb-Zr a récemment été modélisé par Lu et al. [32]. Lu et al. [32] 

ont réévalué les systèmes Cr-Nb et Cr-Zr sur la base de calculs DFT et SQS. 

 

2.5.2 Modélisation thermodynamique 

La modélisation thermodynamique de Lu et al. [32] est en très bon accord avec 

les différentes études expérimentales. Cependant, le choix des paramètres 

utilisés par Lu et al. [32] nous semble discutable. En effet, afin de décrire le 

domaine d’homogénéité de la phase C15, Lu et al. [32] ont utilisé deux 

Figure 29: Section isotherme du système Cr-Nb-Zr calculée à 1300 °C par Lu15 [32] 

comparée aux mesures de Kim03 [29].  

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

 Lu15

 Kim03

Zr

Nb

Cr

X
N

bX
C

r

XZr



Chapitre 4                                                      Modélisation thermodynamique – Systèmes ternaires 

 

182 

 

paramètres d’interaction binaires de la phase C15 dans le système Nb-Zr ainsi 

qu’un paramètre ternaire. Sachant que la phase C15 n’est pas stable dans le 

système Nb-Zr il est difficile d’interpréter physiquement le sens des paramètres 

d’interaction binaires existants entre end-members métastables. Nous avons 

donc réévalué ce système en utilisant deux paramètres d’interaction ternaires 

Nous noterons que la description de la solution solide bcc a été reprise de 

Lu et al. [32]. En figure 30, nous avons reporté la section isotherme calculée à 

1300 °C de ce système comparée aux mesures de la littérature [29]. 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Discussion 

Notre modélisation a été effectuée en utilisant moins de paramètres que 

Lu et al. [32] tout en présentant un accord comparable avec les données 

expérimentales comme représenté en figure 0.  

 

Conclusion 

Le système Cr-Nb-Zr a fait l’objet de calculs DFT et a été modélisé 

thermodynamiquement. Les enthalpies de formation de tous les end-members 

des phases de Laves ont été calculées par DFT. De même, les enthalpies de 

mélange des solutions solides binaires fcc, bcc et hcp ont été calculées.  

La prédiction du système ternaire a été obtenue à partir des modèles des trois 

systèmes binaires ainsi que par l’utilisation de deux paramètres ternaires. 

 

Les paramètres ternaires optimisés et calculés de ce système sont résumés dans 

le tableau 8. 

Figure 30: Section isotherme du système Cr-Nb-Zr calculée à 1300 °C comparée aux 

mesures de Kim03 [29]. 
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Phase       Paramètres (J/mol) 

bcc 
0
LCr,Nb,Zr = – 5000 

1
LCr,Nb,Zr = – 10200 

2
LCr,Nb,Zr = 69500 

C14 

 

(Cr,Nb,Zr)
4 

(Cr,Nb,Zr)
2
(Cr,Nb,Zr)

6
 

GCr:Nb:Zr= 753299+4*GHSERCR+2*GHSERNB+6*GHSERZR 

GZr:Nb:Cr = 50676+6*GHSERCR+2*GHSERNB+4*GHSERZR 

GNb:Zr:Cr =  232337+6*GHSERCR+4*GHSERNB+2*GHSERZR 

GNb:Cr:Zr= 335767+2*GHSERCR+4*GHSERNB+6*GHSERZR 

GZr:Cr:Nb = 60678+2*GHSERCR+6*GHSERNB+4*GHSERZR 

GCr:Zr:Nb = 986560+4*GHSERCR+6*GHSERNB+2*GHSERZR 

C15 

 

(Cr,Nb,Zr)
2
(Cr,Nb,Zr)

1
 

0
LCr:Zr,Cr,Nb = – 140650 

0
LCr:Nb,Zr = – 18000 

C36 

 

(Cr,Nb,Zr)
4 

(Cr,Nb,Zr)
4
(Cr,Nb,Zr)

16
 

GCr:Zr:Nb =  847500+4*GHSERCR+16*GHSERNB+4*GHSERZR 

GZr:Cr:Nb =  829117+4*GHSERCR+16*GHSERNB+4*GHSERZR 

GZr:Nb:Cr =  – 70241+16*GHSERCR+4*GHSERNB+4*GHSERZR 

GCr:Nb:Zr=  1756055+4*GHSERCR+4*GHSERNB+16*GHSERZR  

GNb:Zr:Cr =  – 67632+16*GHSERCR+4*GHSERNB+4*GHSERZR 

GNb:Cr:Zr=  1734867+4*GHSERCR+4*GHSERNB+16*GHSERZR 
 

Tableau 8: Paramètres optimisés du système Cr-Nb-Zr. 
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2.6 SYSTEME CR-SN-ZR 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Cr-Sn-Zr. Notons qu’à notre connaissance, aucune donnée relative à ce système 

n’est disponible dans la littérature. Nous avons donc déterminé une section 

isotherme partielle à 900 °C par synthèse et caractérisation d’alliages équilibrés. 

En outre, les enthalpies de formation de tous les end-members ternaires des 

phases C14 et C36 ont été calculées par DFT. Rappelons tout d’abord les trois 

sous-systèmes binaires Cr-Sn, Sn-Zr et Zr-Cr du système ternaire Cr-Sn-Zr 

comme illustré en figure 31. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons en figure 31 l’écart très important entre les températures de fusion 

de Cr et Zr comparées à celle de Sn. Nous pouvons donc nous attendre à ce 

que, dans le système ternaire, la phase liquide apparaisse dès 232 °C, à une 

composition proche de Sn pur.  

 

2.6.1 Etudes expérimentales 

Protocole expérimental 

Afin de déterminer les principaux équilibres de phases du système Cr-Sn-Zr, 

nous avons synthétisé trois alliages dont les compositions sont reportées en 

figure 32. Ces alliages ont été placés en regard des phases intermétalliques 

binaires de façon à mesurer les équilibres impliquant ces phases. Notons, en 

Figure 31: Systèmes binaires Cr-Sn, Sn-Zr et Zr-Cr. 
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outre, que les alliages à forte teneur en Sn n’ont pas pu être synthétisés et n’ont 

donc pas été représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Ces échantillons ont été caractérisés par microsonde de Castaing et par 

diffraction des rayons X (affinement Rietveld). 

Le tableau 9 résume les compositions et traitements thermiques des alliages Cr-

Sn-Zr synthétisés. 

Résultats expérimentaux 

Les images BSE, les cartographies X de microsonde ainsi que les 

diffractogrammes des alliages Cr-Sn-Zr synthétisés, avec l’indexation des phases 

à l’équilibre ont été placés en annexe. Les résultats des caractérisations des 

échantillons Cr-Sn-Zr synthétisés sont résumés dans le tableau 9. 

 

 

Discussion 

Les caractérisations par diffraction des rayons X et microsonde de Castaing 

montrent que deux des trois alliages présentent trois phases à l’équilibre, les 

Composition 

nominale 

Traitement 

thermique 

Structure 

(DRX) 

Paramètres de maille 

(Rietveld) 

Composition 

(Microsonde) 

Cr61Sn10Zr29 20j à 900°C C14 

Zr5Sn3 

bcc 

a=5,192 Å; c=8,478 Å  

a=8,467 Å; c=5,789 Å 

a=2,892 Å 

Cr61Sn6,2Zr32,8 

Cr0,6Sn36,5Zr62,9 

Cr99Sn0,4Zr0,6  

Cr10Sn34Zr56 20j à 900°C C15 

Zr5Sn3 

a=7,243 Å 

a=8,507 Å; c=5,819 Å 

Cr64,3Sn1,4Zr34,3  

Cr0,9Sn37Zr62,1 

Cr10Sn18Zr72 20j à 900°C C15 

A15 

Zr5Sn3 

a=7,211 Å 

a=5,627 Å  

a=8,460 Å; c=5,781 Å 

Cr63,6Sn1,2Zr35,2 

Cr0,1Sn19,7Zr80,2 

Cr0,4Sn37,7Zr61,9  

Zr
5
Sn

4

C15

Sn
2
Zr

Cr

Sn

Zr

A15

Zr
5
Sn

3

Figure 32: Composition des alliages Cr-Sn-Zr synthétisés.  

Tableau 9: Caractérisation des alliages Cr-Sn-Zr. 
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phases C15, A15 et Zr5Sn3 et bcc, C14 et Zr5Sn3 tandis que le dernier alliage se 

situe dans l’équilibre biphasé entre les phases C15 et Zr5Sn3 comme reporté en 

figure 33. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons en premier lieu la présence tout à fait inhabituelle, au sein du 

diagramme, d’une phase C14 contenant plus de 9 at.% de Sn. Cette phase 

provient probablement du système binaire Cr-Zr dans lequel elle est stable entre 

1635 °C et 1673 °C et serait donc stabilisée à plus basse température par la 

substitution du Cr par Sn. On en déduit en outre l’existence des trois équilibres 

biphasés entre les phases C14 et bcc, les phases C14 et Zr5Sn3 ainsi qu’entre 

les phases C14 et C15. De même, nous pouvons déduire des équilibres 

mesurés, deux équilibres triphasés supplémentaires entre les phases bcc, C15 et 

C14 d’une part et entre les phases Zr5Sn3, C15 et C14 d’autre part. 

Remarquons de plus que les paramètres de maille des phases A15, bcc et 

Zr5Sn3 à l’équilibre dans ces alliages sont très proches de ceux déterminés dans 

les systèmes binaires (a= 5,625 Å [34], a= 2,888 Å [35], a= 8,480 Å et 

c= 5,804 Å [36] respectivement). Ceci indique une très faible solubilité de ces 

phases dans le système ternaire, en accord avec les mesures de microsonde. De 

même, la phase C15 présente un domaine d’homogénéité qui s’étend sur environ 

1,5 at.% dans le système ternaire. 

Conclusion 

Afin de déterminer quelques équilibres de phases de la section isotherme à 

900 °C du système Cr-Sn-Zr, trois nuances d’alliages ont été synthétisées, 

recuites et caractérisées par microsonde de Castaing et diffraction des rayons X 

(analyse par la méthode de Rietveld). 

Equilibre mesuré

 Compo. nominale

 Mesures de microsonde

Conode mesurée

Cr C15 Zr

A15

Zr
5
Sn

3

Zr
5
Sn

4

Sn
2
Zr

Sn

Figure 33: Section isotherme partielle expérimentale à 900 °C du système Cr-Sn-Zr.  
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Nous avons mis en évidence deux équilibres triphasés entre les phases C14, la 

solution solide bcc de Cr et la phase Zr5Sn3 d’une part et entre les phases C15, 

A15 et Zr5Sn3 d’autre part. Nous avons également mis en évidence un équilibre 

biphasé entre les phases C15 et Zr5Sn3.  

 

2.6.2 Calculs DFT 

 

Nous avons reporté en figure 34 les enthalpies de formation des phases C14, 

C15 et C36 le long de la ligne Cr2Zr- Sn2Zr. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nos calculs montrent que la phase C14 présente un end-member ternaire dont 

l’enthalpie de formation est négative et dont la composition est très proche de 

celle de la phase C14 ternaire mise en évidence expérimentalement à 900 °C. 

Nous noterons que l’existence de cet end-member est due au modèle à trois 

sous-réseaux que nous avons adopté pour cette phase. 

2.6.3 Modélisation thermodynamique 

Evaluation Calphad 

Afin de modéliser ce système, les équilibres de phases que nous avons mesurés 

ont été pris en compte. Nous avons utilisé un terme entropique pour le end-

member ternaire de la phase C14 dont la composition est la plus proche de celle 

mesurée expérimentalement. En outre, un terme d’interaction attractif a été 

ajouté entre cet end-member ternaire et le end-member binaire ordonné à la 

composition Cr2Zr. Le résultat de notre modélisation est reporté en figure 35 et 

comparé à la section isotherme expérimentale partielle que nous avons 

déterminée. En figure 36, nous avons reporté la section isotherme à 1400 °C de 

ce système.  
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Figure 34: Calcul des enthalpies de formation le long de la ligne Cr2Zr- Sn2Zr. 
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Discussion 

Remarquons que la section isotherme calculée à 900 °C présente des équilibres 

de phases dont les compositions sont en très bon accord avec les mesures de 

microsonde comme reporté en figure 33. Les compositions calculées dans les 

Figure 35: Section isotherme calculée à 900 °C du système Cr-Sn-Zr comparée aux mesures 

de microsonde. 
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Figure 36: Section isotherme calculée à 1400 °C du système Cr-Sn-Zr comparée aux mesures 

de microsonde. 
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équilibres triphasés sont égales aux mesures expérimentales avec une erreur de 

± 1 at%. En outre, remarquons que l’utilisation d’un modèle à trois sous-réseaux 

pour la phase C14 a pour conséquence l’existence d’un end-member ternaire 

dont la composition est très proche de celle mesurée expérimentalement et 

proche de la stabilité. Il aurait donc été bien moins judicieux de modéliser ce 

système en utilisant un modèle à deux sous-réseaux de la phase C14. Enfin, 

avec la figure 35, nous montrons qu’avec l’augmentation de la température, le 

domaine d’homogénéité de la phase C14 ternaire s’étend vers la phase C14 

binaire ordonnée à la composition Cr2Zr. 

 

Conclusion 

Le système Cr-Sn-Zr a été étudié expérimentalement, a fait l’objet de calculs 

DFT et a finalement été modélisé thermodynamiquement. L'étude expérimentale 

a été effectuée afin de déterminer quelques équilibres de phase de la section 

isotherme à 900 °C du système Cr-Sn-Zr. En outre, les enthalpies de formation 

de tous les end-members des phases C14 et C36 ont été calculées par DFT.  

La prédiction du système ternaire à partir des modèles des trois systèmes 

binaires reproduit correctement les données expérimentales obtenues dans le 

cadre de la thèse. 

Les paramètres ternaires optimisés et calculés de ce système sont résumés dans 

le tableau 10. 

 

 

  

Phase       Paramètres (J/mol) 

C14 

 

(Cr,Sn,Zr)
4 

(Cr,Sn,Zr)
2
(Cr,Sn,Zr)

6
 

GCr:Sn:Zr= 966809+4*GHSERCR+2*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Sn:Cr = – 192018 – 40*T+6*GHSERCR+2*GHSERSN+4*GHSERZR 

GSn:Zr:Cr =  407848+6*GHSERCR+4*GHSERSN+2*GHSERZR 

GSn:Cr:Zr = 132860+2*GHSERCR+4*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Cr:Sn = – 77206+2*GHSERCR+6*GHSERSN+4*GHSERZR 

GCr:Zr:Sn =   531853+4*GHSERCR+6*GHSERSN+2*GHSERZR 
0
LZr:Cr,Sn:Cr = – 105000 

C36 

 

(Cr,Sn,Zr)
4 

(Cr,Sn,Zr)
4
(Cr,Sn,Zr)

16
 

GCr:Zr:Sn=  1048332+4*GHSERCR+16*GHSERSN+4*GHSERZR 

GZr:Cr:Sn=  1030802+4*GHSERCR+16*GHSERSN+4*GHSERZR 

GZr:Sn:Cr =  149604+16*GHSERCR+4*GHSERSN+4*GHSERZR 

GCr:Sn:Zr=  1307473+4*GHSERCR+4*GHSERSN+16*GHSERZR  

GSn:Zr:Cr =  148836+16*GHSERCR+4*GHSERSN+4*GHSERZR 

GSn:Cr:Zr=  889553+4*GHSERCR+4*GHSERSN+16*GHSERZR 
 

Tableau 10: Paramètres optimisés du système Cr-Sn-Zr. 
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2.7 SYSTEME FE-NB-SN 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Fe-Nb-Sn. Notons qu’à notre connaissance, aucune donnée relative à ce 

système n’est disponible dans la littérature. Nous avons donc déterminé une 

section isotherme partielle à 700 °C par synthèse et caractérisation d’alliages 

équilibrés. En outre, les enthalpies de formation de tous les end-members 

ternaires des phases C14 et C36 ont été calculées par DFT. Rappelons tout 

d’abord les trois sous-systèmes binaires Fe-Nb, Nb-Sn et Sn-Fe du système 

ternaire Fe-Nb-Sn comme illustré en figure 37. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons en figure 37 la très grande différence de température de fusion des 

éléments purs Nb et Sn qui sont respectivement le plus réfractaire et le moins 

réfractaire de notre système d’étude. Comme dans le cas du système Cr-Nb-Sn, 

l’écart très important entre les températures de fusion de Nb et de Sn complique 

singulièrement l’étude expérimentale du système ternaire. 

 

2.7.1 Etudes expérimentales 

Protocole expérimental 

Afin de déterminer les équilibres de phases du système Fe-Nb-Sn, nous avons 

synthétisé trois alliages dont les compositions sont reportées en Figure 38. Ces 

alliages ont été placés en regard des phases intermétalliques binaires de façon à 

mesurer les équilibres impliquant ces phases. Notons, en outre, que les alliages 

Figure 37: Systèmes binaires Fe-Nb, Nb-Sn et Sn-Fe. 
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à forte teneur en Sn n’ont pas pu être synthétisés et n’ont donc pas été 

représentés. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Ces échantillons ont été caractérisés par microsonde de Castaing et par 

diffraction des rayons X (affinement Rietveld). 

Le tableau 11 résume les compositions et traitements thermiques des alliages 

Fe-Nb-Sn synthétisés. 

 

Résultats expérimentaux 

Les images BSE, les cartographies X de microsonde ainsi que les 

diffractogrammes des alliages Fe-Nb-Sn synthétisés, avec l’indexation des 

phases à l’équilibre ont été placés en annexe.  

Les résultats des caractérisations des échantillons Fe-Nb-Sn synthétisés sont 

résumés dans le Tableau 11. 
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Figure 38: Composition des alliages Fe-Nb-Sn synthétisés. 
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Composition 

nominale 

Traitement 

thermique 

Structure 

(DRX) 

Paramètres de maille 

(Rietveld) 

Composition 

(Microsonde) 

Fe10Nb70Sn20 40j à 700°C C14 

A15 

a=4,852 Å; c=7,904 Å  

a=5,279 Å 

Fe66,4Nb32,7Sn0,9 

Fe0,7Nb76,4Sn22,9 

Fe54Nb10Sn36 40j à 700°C C14 

A5* 

FeSn 

a=4,880 Å; c=7,940 Å  

a=5,835 Å; c=3,183 Å 

a=5,299 Å; c=4,448 Å 

Fe66,4Nb32,5Sn1,1 

Fe0,3Nb0,2Sn99,5 

Fe50,1Nb0,1Sn49,8 

Fe45Nb10Sn45 40j à 700°C C14 

A5* 

FeSn 

a=4,868 Å; c=7,931 Å  

a=5,830 Å; c=3,181 Å 

a=5,296 Å; c=4,448 Å 

Fe67,4Nb31,5Sn1,1 

Fe0,0Nb0,1Sn99,9 

Fe50,4Nb0,1Sn49,5 

 

Discussion 

Les caractérisations par diffraction des rayons X et microsonde de Castaing 

montrent que deux alliages recuits à 700 °C présentent trois phases à l’équilibre, 

la phase C14, FeSn et la phase A5 issue de la solidification de la phase liquide 

tandis que le troisième alliage se situe dans l’équilibre biphasé entre les phases 

C14 et A15 comme reporté en Figure 39. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons que les paramètres de maille des phases A15 et A5 issues de la 

solidification de la phase liquide sont très proches de ceux déterminés dans les 

systèmes binaires (a= 5,286 Å [28], a= 5,829 Å et c= 3,180 Å [37] 

respectivement). Ceci indique une très faible solubilité de ces phases dans le 

Tableau 11: Caractérisation des alliages Fe-Nb-Sn. 

 

*Sn liquide retransformé en A5 après refroidissement 
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Figure 39: Section isotherme expérimentale du système Fe-Nb-Sn.  
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système ternaire, en accord avec les mesures de microsonde. En revanche, la 

phase C14 présente un domaine d’homogénéité qui s’étend sur 1 at.% environ 

dans le système ternaire. 

Conclusion 

Afin de déterminer les équilibres de phases du système Fe-Nb-Sn, trois nuances 

d’alliages ont été synthétisées, recuites à 700 °C et caractérisées par microsonde 

de Castaing et diffraction des rayons X (analyse par la méthode de Rietveld). 

L’alliage Fe10Nb68Sn22 recuit à 700 °C révèle la présence d’un équilibre biphasé 

entre la phase C14 ordonnée à la stœchiométrie Fe2Nb et la phase A15 

ordonnée à la composition Nb3Sn, tandis que les alliages Fe54Nb10Sn36 et 

Fe45Nb10Sn45 recuits à 700 °C se situent dans l’équilibre triphasé entre la phase 

C14 ordonnée à la stœchiométrie Fe2Nb, la phase FeSn et la phase A5 issue de 

la solidification de la phase liquide. Enfin, notre étude n’a pas mis en évidence 

l’existence dans ce système de phases purement ternaires. 

2.7.2 Modélisation thermodynamique 

 

Evaluation Calphad 

Dans le cas du système Fe-Nb-Sn, une simple combinaison des modélisations 

des trois systèmes binaires a conduit par projection à une description du système 

ternaire en accord avec les données expérimentales mesurées dans le cadre de 

la thèse comme reporté en figure 40. En figure 41, nous avons reporté la 

projection liquidus de ce système sur laquelle nous avons indiqué les domaines 

de solidification. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure 40: Section isotherme calculée à 700 °C du système Fe-Nb-Sn.  
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Conclusion 

Le système Fe-Nb-Sn a été étudié expérimentalement, a fait l’objet de calculs 

DFT et a finalement été modélisé thermodynamiquement. L'étude expérimentale 

a été effectuée afin de déterminer quelques équilibres de phase de la section 

isotherme à 700 °C. En outre, les enthalpies de formation de tous les end-

members des phases C14, C15 et C36 ont été calculées par DFT.  

La prédiction du système ternaire à partir des modèles des trois systèmes 

binaires reproduit correctement les données expérimentales obtenues dans le 

cadre de la thèse. 

Les paramètres ternaires calculés de ce système sont résumés dans le 

tableau 12. 

 

 

Phase       Paramètres (J/mol) 

C14 

 

(Fe,Nb,Sn)
4 

(Fe,Nb,Sn)
2
(Fe,Nb,Sn)

6
 

GFe:Nb:Sn = 830268+4*GHSERFE+2*GHSERNB+6*GHSERSN 

GSn:Nb:Fe = 225731+6*GHSERFE+2*GHSERNB+4*GHSERSN 

GNb:Sn:Fe = – 58986+6*GHSERFE+4*GHSERNB+2*GHSERSN 

GNb:Fe:Sn = 283490+2*GHSERFE+4*GHSERNB+6*GHSERSN 

GSn:Fe:Nb = 263229+2*GHSERFE+6*GHSERNB+4*GHSERSN 

GFe:Sn:Nb =  696282+4*GHSERFE+6*GHSERNB+2*GHSERSN 

C36 

 

(Fe,Nb,Sn)
4 

(Fe,Nb,Sn)
4
(Fe,Nb,Sn)

16
 

GFe:Sn:Nb =  939520+4*GHSERFE+16*GHSERNB+4*GHSERSN 

GSn:Fe:Nb =  899991+4*GHSERFE+16*GHSERNB+4*GHSERSN 

GSn:Nb:Fe =  – 204577+16*GHSERFE+4*GHSERNB+4*GHSERSN 

GFe:Nb:Sn =  1781043+4*GHSERFE+4*GHSERNB+16*GHSERSN  

GNb:Sn:Fe =  – 191483+16*GHSERFE+4*GHSERNB+4*GHSERSN 

GNb:Fe:Sn =  1676345+4*GHSERFE+4*GHSERNB+16*GHSERSN 
 

Figure 41: Projection liquidus calculée du système Fe-Nb-Sn et domaine de solidification. 

bcc 

A15 

bcc 

C14 

Fe 

Nb 

Sn 

Tableau 12: Paramètres optimisés du système Fe-Nb-Sn. 
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2.8 SYSTEME FE-NB-ZR 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Fe-Nb-Zr. En complément des données de la littérature [21,38–47], nous avons 

calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les end-members ternaires 

des phases µ, C14 et C36.  

Rappelons tout d’abord les trois sous-systèmes binaires Fe-Nb, Nb-Zr et Zr-Fe 

du système ternaire Fe-Nb-Zr comme illustré en figure 42. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons l’écart relativement important entre la température du liquidus dans 

le système Nb-Zr comparée à celle des deux réactions eutectiques situées de 

part et d’autre de ce système binaire. Remarquons en outre, la présence d’un 

large domaine de solution solide bcc centré sur le système Nb-Zr. 

2.8.1 Revue bibliographique 

 

Présentation du système ternaire 

Le système Fe-Nb-Zr a été initialement étudié par Alekseeva et al. [45] et 

Korotkova et al. [46] qui ont déterminé sept coupes isothermes de ce système 

entre 500 °C à 1200 °C. Plus récemment, plusieurs chercheurs [21,38–44,47] ont 

à nouveau étudié expérimentalement ce système. La figure 43 représente la 

section isotherme expérimentale à 800 °C déterminée par Granovsky et al. [40]. 

 

 

 

 

Figure 42: Systèmes binaires Fe-Nb, Nb-Zr et Zr-Fe.  
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Un point tout à fait remarquable de ce diagramme est la double extension 

Fe2(Zr,Nb) et (Fe,Nb)2Zr en structure C14. Ceci s’explique car la phase C14 

ordonnée aux compositions Fe2Zr et Nb2Zr est très proche de la stabilité, ce qui 

permet la substitution de Zr par Nb sur les sites de forte coordinence des phases 

de Laves et la substitution de Fe par Nb sur les sites de faibles coordinences de 

la structure C14.  

Remarquons de plus l’existence de la phase ternaire de structure type Ti2Ni dans 

la partie pauvre en Nb. 

Notons l’existence d’une controverse concernant la stabilité de la phase ternaire 

C36. En effet, cette phase a été observée expérimentalement par deux 

chercheurs [40,48]. Néanmoins leurs alliages ont été synthétisés avec du Zr 

fortement contaminé par l’oxygène et Stein et al. [17] ont montré la très grande 

influence de l’oxygène sur les équilibres de phases du système Fe-Zr. En outre, 

de nombreuses autres études [39,41,43,45–47] n’ont pas mis en évidence 

l’existence de la phase C36. 

 

Données thermodynamiques 

A notre connaissance, il n'existe pas de mesures ou calculs de paramètres 

thermodynamiques relatifs au système ternaire Fe-Nb-Zr. 

 

Modélisation thermodynamique 

A notre connaissance, il n’existe pas pour ce système de publication de son 

évaluation thermodynamique. 

 

 

Figure 43: Section isotherme du système Fe-Nb-Zr mesurée à 800 °C [40].  
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2.8.2 Etudes expérimentales 

Protocole expérimental 

Afin de déterminer si la phase ternaire C36 est stable dans le système Fe-Nb-Zr, 

l’alliage Fe2Nb0,5Zr0,5 a été synthétisé et recuit pendant trois semaines à 800 °C. 

Cet échantillon a ensuite été caractérisé par microsonde de Castaing et par 

diffraction des rayons X (affinement Rietveld). 

 

Résultats expérimentaux 

L’image BSE, la cartographie X de microsonde ainsi que le diffractogramme avec 

l’indexation des phases à l’équilibre ont été placés en annexe. Les 

caractérisations effectuées sur cet alliage ont révélé que seules les phases C14 

et C15 sont stables dans cet alliage. 

 

Conclusion 

Afin de déterminer si la phase C36 est stable dans le système Fe-Nb-Zr, l’alliage 

Fe2Nb0,5Zr0,5 a été synthétisé, recuit à 800 °C pendant trois semaines et 

caractérisé par microsonde de Castaing et diffraction des rayons X (analyse par 

la méthode de Rietveld). 

Cet alliage se situe sur une conode de l’équilibre biphasé C14 + C15 ce qui 

prouve que la phase ternaire C36 n’est pas stable à 800 °C. 

 

2.8.3 Calculs DFT 

La figure 44 représente les enthalpies de formation calculées à 0 K des end-

members des phases C14, C15 et C36 le long de la ligne d’isocomposition à 66 

at.% de Fe (ligne Fe2Nb - Fe2Zr). 
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Figure 44: Calcul des enthalpies de formation le long de la ligne Fe2Nb - Fe2Zr. 
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Nos calculs révèlent que le long de la ligne Fe2Nb - Fe2Zr, la phase C36 n’est 

pas stable à 0 K.  

 

2.8.4 Modélisation thermodynamique 

Afin de modéliser le système ternaire Fe-Nb-Zr, tous les équilibres de phases 

déterminés par Liang et al. à 700 °C [48] et Ramos et al. à 800 °C, 

900 °C [41,43] et Toffolon et al.  à 900 °C [47] ont été pris en compte, à 

l’exception de ceux faisant intervenir la phase C36. En effet, du fait de notre 

étude expérimentale et de nos calculs DFT, nous n’avons pas considéré la phase 

C36 ternaire comme étant stable dans ce système. Plus généralement, les 

équilibres de phases dans la région pauvre en Zr ne font pas consensus au sein 

de la communauté scientifique. En effet, les mesures de Granovsky et al. [40], 

Tang et al. [49] et Liang et al. [48] ne sont pas compatibles entre elles. De ce fait, 

les mesures réalisées dans cette région du diagramme n’ont pas été 

considérées.  

Le domaine d’homogénéité des phases de Laves a été optimisé en utilisant un 

paramètre d’interaction ternaire pour la phase C15 et cinq pour la phase C14. En 

outre, un paramètre d’interaction a été utilisé afin de décrire le domaine 

d’homogénéité de la phase Ti2Ni. 

Le résultat de notre modélisation résulte du meilleur compromis entre tous les 

équilibres de phases mesurés et est reporté en figure 45 à 47. En figure 48, nous 

avons reporté la projection liquidus que nous avons calculée ainsi que les 

domaines de solidification. 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 45: Section isotherme du système Fe-Nb-Zr calculée à 700 °C comparée aux mesures 

de Liang15 [48]. 
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Figure 46: Section isotherme du système Fe-Nb-Zr calculée à 800 °C comparée aux mesures 

de Ramos03 [41] et Granovsky02 [40]. 
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Figure 47: Section isotherme du système Fe-Nb-Zr calculée à 900 °C comparée aux mesures 

de Ramos07 [43]. 
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Discussion 

Notre modélisation thermodynamique du système Fe-Nb-Zr a été réalisée en 

utilisant le moins de paramètres ternaires possible. Notons que les coupes 

isothermes que nous avons calculées présentent de bons accords avec les 

mesures de Liang et al. [48], Ramos et al. [41,43] et Granovsky et al. [40] comme 

reporté en figures 45 à 47. 

 

Conclusion 

Le système Fe-Nb-Zr a fait l’objet de calculs DFT et a été modélisé 

thermodynamiquement. Les enthalpies de formation de tous les end-members 

des phases de Laves ont été calculées par DFT. 

La prédiction du système ternaire a été obtenue à partir des modèles des trois 

systèmes binaires ainsi que par l’utilisation de paramètres ternaires. 

Les paramètres calculés et optimisés de ce système sont résumés dans le 

tableau 13. 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 48: Projection liquidus calculée du système Fe-Nb-Zr et domaines de solidification. 
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Phase       Paramètres (J/mol) 

C14 

 

(Fe,Nb,Zr)
4 

(Fe,Nb,Zr)
2
(Fe,Nb,Zr)

6
 

GFe:Nb:Zr= 791789+4*GHSERFE+2*GHSERNB+6*GHSERZR 

GZr:Nb:Fe = – 212044+6*GHSERFE+2*GHSERNB+4*GHSERZR 

GNb:Zr:Fe =  52450+6*GHSERFE+4*GHSERNB+2*GHSERZR 

GNb:Fe:Zr = 130401+2*GHSERFE+4*GHSERNB+6*GHSERZR 

GZr:Fe:Nb = – 62623+2*GHSERFE+6*GHSERNB+4*GHSERZR 

GFe:Zr:Nb =   783282+4*GHSERFE+6*GHSERNB+2*GHSERZR 
0
LZr:Fe,Nb:Fe = – 273371 

0
LZr:Fe,Nb:Nb = 93308 

0
LZr:Fe,Nb:Fe,Nb = – 480000 

1
LZr:Fe,Nb:Fe,Nb = – 203918 

0
LZr,Nb:Fe:Fe= – 111405 

C15 

(Fe,Sn,Zr)
2
(Fe,Sn,Zr)

1
 

0
LFe,Nb:Zr  = 40000 

Ti2Ni 

(Fe,Sn,Zr)
2
(Fe,Sn,Zr)

1
 

0
LNb,Zr:Fe:Zr  = – 111736 

C36 

 

(Fe,Nb,Zr)
4 

(Fe,Nb,Zr)
4
(Fe,Nb,Zr)

16
 

GFe:Zr:Nb =  1034450+4*GHSERFE+16*GHSERNB+4*GHSERZR 

GZr:Fe:Nb =  1000379+4*GHSERFE+16*GHSERNB+4*GHSERZR 

GZr:Nb:Fe =  – 475769+16*GHSERFE+4*GHSERNB+4*GHSERZR 

GFe:Nb:Zr =  1629162+4*GHSERFE+4*GHSERNB+16*GHSERZR  

GNb:Zr:Fe =  – 457974+16*GHSERFE+4*GHSERNB+4*GHSERZR 

GNb:Fe:Zr =  1712688+4*GHSERFE+4*GHSERNB+16*GHSERZR 
 

Tableau 13: Paramètres optimisés du système Fe-Nb-Zr. 
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2.9 SYSTEME FE-SN-ZR 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Fe-Sn-Zr. En complément des données de la littérature [50–56], nous avons 

calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les end-members ternaires 

des phases C14 et C36 ainsi que les phases ternaires de ce système. 

Rappelons tout d’abord les trois sous-systèmes binaires Fe-Sn, Sn-Zr et Zr-Fe du 

système ternaire Fe-Sn-Zr comme illustré en figure 49. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons tout d’abord le nombre relativement important de phases 

intermétalliques binaires de ce système. En effet, ce système en comporte 

douze. Remarquons ensuite les variations relativement importantes de la 

température du liquidus le long des trois systèmes binaires.  

2.9.1 Revue bibliographique 

 

Présentation du système 

Les premières études de ce système ont été effectuées par Tanner et al. [50] et 

Korotkova [51] dans la partie riche en zirconium. Ces deux auteurs ont mis en 

évidence l’existence de la phase ternaire θ, dont la structure a été résolue par 

Kwon et al. [52], comme étant K2UF6. En outre, Kwon et al. [52] ont mis en 

évidence l’existence de la phase Zr5Sn2,3Fe0,7 de prototype W5Si3 à 1350 °C. 

Mazet et al. [53] ont découvert, dans la région pauvre en zirconium, le composé 

Fe6Sn6Zr qui cristallise en structure MgFe6Ge6 (également appelée HfFe6Ge6). 

Cette structure se forme suite à l’insertion de zirconium sur certains sites 

bipyramidaux de la phase FeSn. Plus récemment, Nieva et al. [54] ont étudié ce 

Figure 49: Systèmes binaires Fe-Sn, Sn-Zr et Zr-Fe.  
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système dans un plus large domaine de composition. Outre la phase θ, ces 

auteurs ont découvert deux autres phases ternaires, baptisées X et N, sans qu’ils 

n’aient pu résoudre leurs structures. La seule étude expérimentale portant sur la 

partie « pauvre » en zirconium du système Fe-Sn-Zr, a été effectuée à 900 °C 

par Savidan et al. [55]. Lors de cette étude, la présence de la phase ternaire 

Fe6Sn6Zr a été confirmée et deux nouvelles phases ternaires ont été mises en 

évidence. Ce sont les phases Y et C36. De plus, il a été établi qu’au sein du 

domaine d’homogénéité de la phase X existait un équilibre entre deux phases 

ternaires, nommées X’ et X’’. En outre, Savidan et al. [55] ont déterminé la 

structure de la phase N mise en évidence par Nieva et al. [54]. Très récemment, 

Calta et al. [56] ont résolu la structure du composé Hf9Fe4Sn10. Par affinement 

Rietveld, nous avons pu montrer que le composé X’’ du système Fe-Sn-Zr 

cristallise dans la même structure. Enfin, Nieva et al. [57] ont déterminé la section 

isotherme de ce système à 800 °C. 

Ce diagramme présente, à 900 °C, sept phases intermétalliques ternaires, dont 

cinq de structures connues, FeSn2Zr6 (θ), Fe6Sn6Zr, Fe36.36Sn36.36Zr27.27 (N),  

Fe14,39Sn43,47Zr39,13 (X’’) et C36 ainsi que deux phases de structures inconnues, 

Fe17,65Sn39,22Zr43,13 (X’) et Fe36,36Sn36,36Zr27,2 (Y). 

En figure 50 est reportée la section isotherme à 900 °C du système Cr-Fe-Zr 

reportée par  Savidan et al. [55]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Données thermodynamiques 

A notre connaissance, il n'existe pas de mesures ou calculs de paramètres 

thermodynamiques relatifs au système ternaire Fe-Sn-Zr. 

 

Figure 50: Section isotherme du système Fe-Sn-Zr à 900 °C [55]. 
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Modélisation thermodynamique 

A notre connaissance, il n'existe pas de modélisation thermodynamique publiée 

de ce système ternaire. 

2.9.2 Etudes expérimentales 

Protocole expérimental 

L’étude que nous avons réalisée sur ce système consiste à confirmer l’existence 

de la phase de prototype W5Si3 à 1350 °C et à vérifier si cette phase est 

également stable à plus basse température (1000 °C). Nous avons donc 

synthétisé trois alliages dont les compositions sont reportées en Figure 51. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Ces échantillons ont été caractérisés par microsonde de Castaing et par 

diffraction des rayons X (affinement Rietveld). 

Résultats expérimentaux 

Les images BSE, les cartographies X de microsonde ainsi que les 

diffractogrammes des alliages Fe-Sn-Zr synthétisés ont été placés en annexe.  

Les résultats des caractérisations des échantillons Fe-Sn-Zr synthétisés sont 

résumés dans le Tableau 14. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 51: Alliages Fe-Sn-Zr synthétisés. 

 

Figure 1: Diagramme Cr-Sn (Venkatraman) 
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Discussion 

L’échantillon recuit à 1350 °C est monophasé mais présente des infondus de Zr 

pur. Tous les autres échantillons présentent, en diffraction des rayons X, les 

phases W5Si3 et Mn5Si3 ainsi que des pics supplémentaires observés à 2θ = 

34,0°, 34,5°, 35,9°, 36,5°, 39,3°, 42,3° et 43,3°. Tous les diffractogrammes des 

alliages recuits à 1000 °C comportent ces sept pics de Braggs, et leurs intensités 

augmentent avec le taux de Fe, ce qui indique la présence d’une phase 

minoritaire stabilisée par la présence de Fe. Malgré de nombreuses tentatives 

d’indexation avec d’autres phases (phase de Laves, phases intermétalliques du 

système ternaire Fe-Sn-Zr et leurs oxydes) nous n’avons pas réussi à déterminer 

l’origine de ces pics de Bragg. 

En outre, les analyses par microsonde de Castaing révèlent la présence d’une 

phase proche de la stœchiométrie Fe2Zr avec 0,2 at.% de Sn. Cette phase 

n’étant pas une phase de Laves, il est possible qu’il s’agisse d’une phase ternaire 

non découverte jusqu’à présent et responsable des sept pics de Bragg observés 

sur les alliages recuits à 1000 °C. Des investigations sont en cours pour 

déterminer la structure de cette phase. 

Remarquons de plus  l’existence de la phase W5Si3, mise en évidence par 

Kwon et al. [52], à la fois à 1350 °C et à 1000 °C. Les paramètres de maille 

obtenus sont en très bon accord avec ceux de la littérature (a = 11,17 Å, et 

c = 5,48 Å [52]). De plus, nous avons pu établir que cette phase se trouve en 

équilibre avec la phase Zr5Sn3, de structure type Mn5Si3. Enfin, nous pouvons 

remarquer que les paramètres de maille ainsi que la composition de la phase 

W5Si3 sont relativement constants, ce qui indique que cette phase ne présente 

pas de domaine d’homogénéité du côté riche en Fe. 

 
 

Composition 

nominale 

Traitement 

thermique 

Structure 

(DRX) 

Paramètres de maille 

(Rietveld) 

Composition 

(Microsonde) 

Fe0,7Sn2,3Zr5 8h à 1350 °C W5Si3 a=11,170 Å; c=5,490 Å Zr60,6Sn30,1Fe9,2 

Fe0,7Sn2,3Zr5 7j à 1000 °C 

W5Si3 

Mn5Si3 

? 

a=11,166 Å; c=5,481 Å 

a=8,473 Å; c=5,780 Å 

? 

Zr60,3Sn29,9Fe9,3 

Zr60,1Sn38,7Fe1,2 

Zr33,4Sn0,2Fe66,4 

Fe0,85Sn2,15Zr5 7j à 1000 °C 

W5Si3 

Mn5Si3 

? 

a=11,163 Å; c=5,480 Å 

a=8,473 Å; c=5,780 Å 

? 

Zr62,4Sn28,3Fe9,3 

Zr61,9Sn37,7Fe0,4 

Zr33,8Sn0,2Fe66,0 

Fe1Sn2Zr5 7j à 1000 °C 

W5Si3 

Mn5Si3 

? 

a=11,168 Å; c=5,482 Å 

a=8,481 Å ; c=5,781 Å 

? 

Zr60,6Sn30,6Fe8,8 

Zr60,2Sn39,2Fe0,5 

Zr32,9Sn0,2Fe66,9 

Tableau 14: Caractérisation des alliages Fe-Sn-Zr synthétisés. 
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Conclusion 

En conclusion, nous pouvons affirmer que la phase W5Si3 est stable à 1350 °C, 

conformément aux observations de Kwon et al. [52]. Nous avons pu déterminer 

également que cette phase est stable à 1000 °C et qu’elle se trouve en équilibre 

avec la phase Zr5Sn3 ainsi qu’avec une troisième phase proche de la composition 

ZrFe2. Cependant, la structure de cette troisième phase en équilibre n’a pas pu 

être résolue. Nous pouvons affirmer qu’il ne s’agit pas d’une phase de Laves, ni 

d’aucune autre structure identifiée dans le système ternaire Fe-Sn-Zr. En outre, 

notons que la proportion de cette phase augmente avec le taux de Fe. 

 

2.9.3 Calculs DFT 

Le tableau 15 résume l’ensemble des phases intermétalliques ternaires du 

système Fe-Sn-Zr, leur description cristallographique lorsque cette dernière est 

connue ainsi que la valeur de l’enthalpie de formation que nous avons calculée.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nos calculs ont montré que les phases FeSn2Zr6 (θ), Fe36.36Sn36.36Zr27.27 (N) et 

Fe14,39Sn43,47Zr39,13 (X’’) sont stables à 0 K. Nous avons, de plus, fixé les 

enthalpies de formation des phases Fe17,65Sn39,22Zr43,13 (X’) et 

Fe36,36Sn36,36Zr27,2 (Y), de structure inconnue, de sorte à ce qu’elles soient 

également stables à 0 K. Nous avons reporté en figure 52 la section isotherme à 

25 °C (298 K) du système Fe-Sn-Zr.  

 

 

 

 

Phase Groupe d’espace ΔHf (kJ/mol) 

Fe36,36Sn36,36Zr27,27 (N) Pnma -32,483 

FeSn2Zr6 (θ) P-62m -46,137 

Fe6Sn6Zr P6/mmm -47,124 

Zr5Sn2,3Fe0,7 I4/mcm -13,091 

Fe14,39Sn43,47Zr39,13 (X’’) Cmc21 -44,907 

Fe17,65Sn39,22Zr43,13 (X’) Inconnu -47,482 

Fe36,36Sn36,36Zr27,2 (Y) Inconnu -21,3 

Tableau 15: Phases ternaires du système Fe-Sn-Zr. 
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2.9.4 Modélisation thermodynamique 

Afin de modéliser le système ternaire Fe-Sn-Zr, tous les équilibres de phases 

déterminés par Nieva et al. [54,57] et Savidan et al. [55] ont été considérés. Les 

enthalpies de formation des phases intermétalliques ternaires de structure 

connue ont été fixées aux valeurs calculées par DFT, les termes entropiques 

ayant été optimisés pour les phases FeSn2Zr6 (θ), Zr5Sn2,3Fe0,7 et 

Fe36,36Sn36,36Zr27,2 (Y). Le domaine d’homogénéité des phases de Laves a été 

optimisé en utilisant deux paramètres d’interaction ternaire pour la phase C36 et 

un pour la phase C15. 

Le résultat de notre modélisation résulte du meilleur compromis entre tous les 

équilibres de phases mesurés et est reporté en figure 53 à 55. En figure 56, nous 

avons reporté la projection liquidus de ce système ainsi que les domaines de 

solidification. 
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Figure 52: Section isotherme du système Fe-Sn-Zr calculée à 25 °C. 
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Figure 53: Section isotherme du système Fe-Sn-Zr calculée à 900 °C comparée aux mesures 
de Savidan10 [55]. 
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Figure 54: Section isotherme du système Fe-Sn-Zr calculée à 1000 °C comparée à nos 
mesures de la phase Zr5Sn2.3Fe0.7. 
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Discussion 

Notre modélisation thermodynamique du système Fe-Sn-Zr est en très bon 

accord avec les mesures de Nieva et al. [54] et Savidan et al. [55] comme reporté 

Figure 56: Section liquidus calculée du système Fe-Sn-Zr et domaines de solidification. 
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Figure 55: Section isotherme du système Fe-Sn-Zr calculée à 1350 °C comparée à nos 
mesures de la phase Zr5Sn2.3Fe0.7. 
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en figure 53. En outre, notre modèle prévoit bien l’existence de la phase 

Zr5Sn2.3Fe0.7 que nous avons mis en évidence à 1000 °C. 

 

Conclusion 

Le système Fe-Sn-Zr a fait l’objet de calculs DFT et a été modélisé 

thermodynamiquement. Les enthalpies de formation de tous les end-members 

ternaires des phases de Laves ont été calculées par DFT. La prédiction du 

système ternaire a été obtenue à partir des modèles des trois systèmes binaires 

ainsi que par l’utilisation de paramètres ternaires. 

Les paramètres ternaires calculés et optimisés de ce système sont résumés dans 

le tableau 15. 

 

 

 

Phase       Paramètres (J/mol) 

C14 

 

(Fe,Sn,Zr)
4 

(Fe,Sn,Zr)
2
(Fe,Sn,Zr)

6
 

GFe:Sn:Zr = 846468+4*GHSERFE+2*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Sn:Fe = – 305871+6*GHSERFE+2*GHSERSN+4*GHSERZR 

GSn:Zr:Fe = 156184+6*GHSERFE+4*GHSERSN+2*GHSERZR 

GSn:Fe:Zr = – 44458+2*GHSERFE+4*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Fe:Sn = – 120232+2*GHSERFE+6*GHSERSN+4*GHSERZR 

GFe:Zr:Sn = 665830+4*GHSERFE+6*GHSERSN+2*GHSERZR 

C15 

(Fe,Sn,Zr)
2
(Fe,Sn,Zr)

1
 

0
LFe:Sn,Zr  = – 110000 

C36 

 

(Fe,Sn,Zr)
4 

(Fe,Sn,Zr)
4
(Fe,Sn,Zr)

16
 

GFe:Sn:Zr = 975964+4*GHSERFE+2*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Sn:Fe = – 369267–142*T+6*GHSERFE+2*GHSERSN+4*GHSERZR 

GSn:Zr:Fe =  – 368546+6*GHSERFE+4*GHSERSN+2*GHSERZR 

GSn:Fe:Zr = 1175979+2*GHSERFE+4*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Fe:Sn = 1135254+2*GHSERFE+6*GHSERSN+4*GHSERZR 

GFe:Zr:Sn = 1205127+4*GHSERFE+6*GHSERSN+2*GHSERZR 
0
LZr:Sn,Zr:Fe = – 650000

 

Fe36,36Sn36,36Zr27,27 (N) 

(Fe)
16 

(Sn)
16

(Zr)
12

 
G= – 1633717+16*GHSERFE+16*GHSERSN+12*GHSERZR 

FeSn2Zr6 (θ) 
(Fe)

1 
(Sn)

2
(Zr)

6
 

G= – 436825+27*T+1*GHSERFE+2*GHSERSN+6*GHSERZR 

Fe6Sn6Zr 

(Fe)
6 
(Sn)

6
(Zr)

1
 

G= –  221481+6*GHSERFE+6*GHSERSN+1*GHSERZR 

Zr5Sn2,3Fe0,7 

(Fe)
3 
(Sn)

9
(Zr)

20
 

G= – 1535868– 32*T+3*GHSERFE+9*GHSERSN+20*GHSERZR 

Fe14,39Sn43,47Zr39,13 (X’’) 
(Fe)

8 
(Sn)

20
(Zr)

18
 

G= – 2140113+8*GHSERFE+20*GHSERSN+18*GHSERZR 

Fe17,65Sn39,22Zr43,13 (X’) 
(Fe)

9 
(Sn)

20
(Zr)

22
 

G= – 2505269+9*GHSERFE+20*GHSERSN+22*GHSERZR 

Fe36,36Sn36,36Zr27,2 (Y) 
(Fe)

18 
(Sn)

9
(Zr)

5
 

G= – 850000+77*T+18*GHSERFE+9*GHSERSN+5*GHSERZR 

Tableau 15: Paramètres ternaires optimisés du système Fe-Sn-Zr. 
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2.10 SYSTEME NB-SN-ZR 

 

Nous présentons dans cette partie la modélisation Calphad du système ternaire 

Nb-Sn-Zr. En complément des données de la littérature [50–56], nous avons 

calculé par DFT les enthalpies de formation de tous les end-members ternaires 

des phases C14 et C36.  

Rappelons tout d’abord les trois sous-systèmes binaires Nb-Sn, Sn-Zr et Zr-Nb 

du système ternaire Nb-Sn-Zr comme illustré en figure 57. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Remarquons tout d’abord l’écart très important entre les températures de fusion 

de Sn et Nb étant respectivement les moins et les plus réfractaires de notre 

système d’étude. Remarquons en outre le large domaine de solution solide bcc 

centré sur le système Nb-Zr.  

2.10.1 Revue bibliographique 

 

Présentation du système 

La première étude consacrée à ce système a été réalisée par Ivanov et al. [58] 

qui ont mesuré la région pauvre en Sn de la section isotherme entre 500°C et 

1050 °C de ce système. Plus tard, Soboleva et al. [59] ont déterminé 

expérimentalement toute la section isotherme à 950 °C de ce système. 

Cependant, leurs mesures présentent de fortes contradictions avec celles 

d’Ivanov et al. [58] et de nombreuses références sont manquantes. En outre, la 

section isotherme déterminée par Soboleva et al. [59] montre une extension 

anormale de la solution solide bcc du système Nb-Zr. Korotkova [60] a donc 

procédé à de nouvelles mesures de ce système en déterminant les coupes 

Figure 57: Systèmes binaires Nb-Sn, Sn-Zr et Zr-Nb.  
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isothermes à 500, 725, 850, 950 et 1050 °C dans la région pauvre en Sn. Les 

mesures de Korotkova [60] présentent de très bons accords avec celles 

d’Ivanov et al. [58]. 

Ce système se caractérise par la présence d’une lacune de miscibilité en phase 

A15, entre les compositions Nb3Sn et Zr4Sn. De plus, les investigations 

d’Ivanov et al. [58] et Korotkova [60] n’ont pas mis en évidence de composés 

ternaires dans ce système. Nous avons reporté en figure 58, la section isotherme 

partielle de ce système mesurée par Korotkova [60]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Données thermodynamiques 

A notre connaissance, il n'existe pas de mesures ou calculs de paramètres 

thermodynamiques relatifs au système ternaire Nb-Sn-Zr. 

 

Modélisation thermodynamique 

A notre connaissance, il n'existe pas de modélisation thermodynamique publiée 

du système ternaire Nb-Sn-Zr. 

 

2.10.2 Modélisation thermodynamique 

Afin de modéliser le système ternaire Nb-Sn-Zr, tous les équilibres de phases 

déterminés par Ivanov et al. [58] et Korotkova [60] ont été pris en compte. 

 

La lacune de miscibilité en phase A15 a été optimisée en utilisant trois 

paramètres d’interaction ternaire. De plus, nous avons utilisé un paramètre 

d’interaction ternaire pour modéliser le domaine d’homogénéité de la phase bcc.   

Figure 58: Section isotherme à 950 °C du système Nb-Sn-Zr [60].  
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Le résultat de notre modélisation résulte du meilleur compromis entre tous les 

équilibres de phases mesurés et est reporté en figure 59 et 60.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 59: Section isotherme calculée à 950 °C du système Nb-Sn-Zr comparée aux mesures 

de Korotkova90 [60] et d’Ivanov59 [58]. 

Figure 60: Section isotherme calculée à 1000 °C du système Nb-Sn-Zr comparée aux 

mesures de Korotkova90 [60] et d’Ivanov59 [58]. 
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Discussion 

Notre modélisation thermodynamique du système Nb-Sn-Zr présente un accord 

raisonnable avec les mesures d’Ivanov et al. [58] et de Korotkova [60] comme 

reporté en figure 59 et 60. Remarquons simplement que leurs échantillons n’ont 

été caractérisés que par diffraction des rayons X et sans microsonde. Il en 

résulte que les directions des lignes d’équilibres peuvent varier dans des 

amplitudes non négligeables tout en étant en accord avec leurs mesures. A titre 

d’exemple, les compositions des phases de l’équilibre triphasé bcc + Nb3Sn + 

Zr4Sn présentent des différences non négligeables entre le diagramme tracé par 

Korotkova [60] et celui que nous avons modélisé; les deux versions étant en 

accord avec les mesures d’Ivanov et al. [58] et de Korotkova [60]. Ceci illustre 

bien l’intérêt de la méthode Calphad qui permet la synthèse des mesures du 

système ternaire tout en prenant en compte les contraintes liées aux descriptions 

des systèmes binaires qui le compose. 

 

Conclusion 

Le système Nb-Sn-Zr a fait l’objet de calculs DFT et a été modélisé 

thermodynamiquement. Les enthalpies de formation de tous les end-members 

ternaires des phases de Laves C14 et C36 ont été calculées par DFT.  

La prédiction du système ternaire a été obtenue à partir des modèles des trois 

systèmes binaires ainsi que par l’utilisation de paramètres ternaires et reproduit 

correctement les données de la littérature. 

Les paramètres ternaires optimisés et calculés de ce système sont résumés dans 

le tableau 16. 

 

Phase       Paramètres (J/mol) 

C14 

 

(Nb,Sn,Zr)
4 

(Nb,Sn,Zr)
2
(Nb,Sn,Zr)

6
 

GNb:Sn:Zr = 232855+4*GHSERNB+2*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Sn:Nb = – 171875+6*GHSERNB+2*GHSERSN+4*GHSERZR 

GSn:Zr:Nb = 205489+6*GHSERNB+4*GHSERSN+2*GHSERZR 

GSn:Nb:Zr = 70871+2*GHSERNB+4*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Nb:Sn = – 138571+2*GHSERNB+6*GHSERSN+4*GHSERZR 

GNb:Zr:Sn = 306588+4*GHSERNB+6*GHSERSN+2*GHSERZR 

C15 

(Nb,Sn,Zr)
3
(Nb,Sn,Zr)

1
 

0
LNb,Zr:Sn = – 125000 

1
LNb,Zr:Sn = – 472000 + 15*T 

2
LNb,Zr:Sn = – 410000 

C36 

 

(Nb,Sn,Zr)
4 

(Nb,Sn,Zr)
4
(Nb,Sn,Zr)

16
 

GNb:Sn:Zr = 966213+4*GHSERNB+2*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Sn:Nb = 156838+6*GHSERNB+2*GHSERSN+4*GHSERZR 

GSn:Zr:Nb =  121336+6*GHSERNB+4*GHSERSN+2*GHSERZR 

GSn:Nb:Zr = 556700+2*GHSERNB+4*GHSERSN+6*GHSERZR 

GZr:Nb:Sn = 910146+2*GHSERNB+6*GHSERSN+4*GHSERZR 

GNb:Zr:Sn = 966213+4*GHSERNB+6*GHSERSN+2*GHSERZR 

Tableau 16: Paramètres optimisés du système Nb-Sn-Zr. 
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3. CONCLUSION 

 

Les dix sous-systèmes ternaires du système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr ont été 

modélisés sur la base de calculs DFT (calcul des enthalpies de formation des 

end-members ternaires des phases de Laves C14 et C36), de données de la 

littérature et/ou de mesures complémentaires réalisées dans le cadre de cette 

thèse. Rappelons en effet que les systèmes Cr-Nb-Sn, Cr-Fe-Sn, Cr-Sn-Zr et Fe-

Nb-Sn n’avaient jamais été déterminés au début de cette thèse. Au vu du temps 

imparti au travail expérimental, nous avons préféré nous limiter notre étude à 

quelques alliages dans chacun des systèmes plutôt que de réaliser une 

détermination complète d’isothermes, travail qui n’aurait été possible que dans le 

cas d’un seul système ternaire. Notons, en outre, que la présence de Sn a 

singulièrement compliqué le travail expérimental et que de nombreux alliages 

n’ont pu être synthétisés ou caractérisés. Le rapport des résultats obtenus sur le 

temps de manipulation a ainsi été maximisé. Dans la plupart des cas, notre 

travail expérimental a permis de déterminer les directions des lignes d’équilibres, 

la validité des descriptions binaires (cas du système Cr-Nb-Sn) ainsi que 

l’existence de composés ternaires (cas du système Cr-Sn-Zr). Il s’agit donc 

d’informations précieuses bien que parcellaires. 

 

Concernant la modélisation, nous pouvons noter le bon accord général existant 

entre les prédictions de notre base de données et les données expérimentales de 

la littérature. Remarquons notamment que les systèmes Cr-Nb-Sn, Cr-Fe-Sn et 

Fe-Nb-Sn ont été obtenus par simple projection des sous-systèmes binaires, ce 

qui permet d’attester la validité des descriptions des six sous-systèmes binaires 

associés. Les autres systèmes ternaires ont été optimisés grâce à l’utilisation de 

paramètres ternaires. Notons, cependant, que nous n’avons pas utilisé de 

paramètres ternaires pour les solutions solides fcc, bcc et hcp (à l’exception de la 

solution solide bcc des systèmes Cr-Nb-Zr et Nb-Sn-Zr), ce qui montre que 

l’extrapolation ternaire de solutions solides binaires calculées par la méthode 

SQS est tout à fait suffisante, dans la plupart des cas. Nous pouvons également 

remarquer l’intérêt des calculs DFT ternaires des phases de Laves C14 et C36, 

en particulier dans le cas des systèmes Cr-Fe-Nb, Cr-Fe-Zr et Fe-Nb-Zr pour 

lesquels les phases de Laves présentent des domaines d’homogénéité très 

étendus, ou dans le cas du système Cr-Sn-Zr présentant une phase C14 

ternaire. 

Enfin, nous noterons les problèmes d’évaluation de la phase liquide ternaire 

obtenue par projection des descriptions binaires. A titre d’exemple, nous pouvons 

citer le cas du système Cr-Fe-Sn dans lequel une lacune de miscibilité en phase 

solide apparait sur la projection liquidus et croît avec la température. Malgré de 

nombreuses tentatives, nous n’avons pas réussi à corriger ce phénomène 
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contre-intuitif et aberrant, qui constitue donc la limite de validité de notre base et 

peut représenter une perspective d’amélioration. 
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Chapitre 5                                                                                                                       
Applications 

Dans ce chapitre, nous présenterons quelques applications de 

notre base de données thermodynamique quinaire. La visée de 

ce chapitre n’est évidemment pas de dresser une liste 

exhaustive de toutes les possibilités offertes par cet outil mais 

de les illustrer en répondant à des problématiques industrielles 

ou plus fondamentales. Nous montrerons en particulier le 

pouvoir prédictif de notre base de données au travers de deux 

alliages quinaires industriels. Dans une seconde partie, nous 

reviendrons sur les gaines revêtues au Cr. En effet, l’interface 

entre la gaine et le revêtement peut être le siège de 

phénomènes de diffusion correctement prédits par notre base. 
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1. PREDICTION DES EQUILIBRES DE PHASES 

 

L’une des principales raisons qui plaident en faveur de la création d’une base de 

données thermodynamique pour des alliages multiconstitués concerne la 

prédiction des équilibres de phases et des transformations de phases. Dans cette 

partie, nous avons considéré deux alliages quinaires: Le premier a une 

composition proche de celle du Zy-4 avec une teneur en Sn de 1 wt.% et le 

second a une composition plus proche de celle du M5® avec une teneur en Nb 

de 1 wt.%. 

 

1.1 EQUILIBRE DE PHASES DE L’ALLIAGE ZR-1,0SN-0,3NB-0,3FE-0,1CR 

 

L’alliage quinaire Zr-1,0Sn-0,3Nb-0,3Fe-0,1Cr a été étudié expérimentalement 

par Jianlie et al. [1] et Liu et al. [2]. Le produit étudié se situe à un stade 

intermédiaire de la fabrication d’une gaine et a subi un prétraitement de recuit 

d’une durée de trois heures à des températures comprises entre 750 °C et 820 

°C, suivi d’un laminage à chaud aux mêmes températures (taux de déformation 

de 60%) puis d’un laminage à froid (taux de déformation de 10%). Enfin, cet 

alliage a été recuit pendant deux heures à des températures comprises entre 750 

°C et 820 °C [1] et à 590 °C [2]. 

Jianlie et al. [1] ont mesuré par calorimétrie les températures de décomposition 

des phases secondaires précipitées entre 750 °C et 1000 °C et ont établi les 

équilibres de phases dans cette gamme de température par analyse EDS 

(Electron Dispersive Spectroscopy) et MET (Microscopie Electronique en 

Transmission). Liu et al. [2] ont déterminé les équilibres de phases de l’alliage 

ayant subi le recuit final de deux heures à 590 °C par EDS et MET. Remarquons 

néanmoins que Jianlie et al. [1] et Liu et al. [2] n’ont pas reporté les compositions 

des phases à l’équilibre. 

Les comparaisons entre les équilibres et transformations de phases secondaires 

précipités mesurées et les prédictions de notre base ainsi que celles de la 

Zircobase [3] ont été reportées dans le tableau 1. 
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Remarquons que pour l’alliage recuit à 590 °C, notre base de données prédit 

correctement les équilibres de phases mesurés par Liu et al. [2] contrairement à 

la Zircobase [3] qui prévoit une lacune de miscibilité en phase C14.  

L’alliage recuit à 750 °C et caractérisé par Jianlie et al. [1] présente deux phases 

secondaires précipitées dont nous avons reporté les températures de 

décomposition dans le tableau 1. Remarquons que notre base de données ainsi 

que la Zircobase [3] prévoient des équilibres de phases en accord avec ceux 

mesurés avec, de plus, une température de décomposition de la phase C14 en 

très bon accord avec la mesure de Jianlie et al. [1]. Néanmoins, un écart 

important subsiste entre la mesure et les prédictions de la température de 

décomposition de la phase Ti2Ni mais notre base présente de meilleures 

prédictions que la Zircobase [3]. 

Enfin, notons que Jianlie et al. [1] ont rapporté la présence de petits précipités, 

minoritaires, correspondant à la phase E1a à la stœchiométrie FeZr3. Notons 

d’ailleurs que l’identification de cette phase ne repose que sur une raie de faible 

intensité et un épaulement relativement mal défini dans la publication de 

Jianlie et al. [1]. Ces précipités observés à 750 °C et qui se décomposent à 

780 °C n’ont pas été prévus par nos calculs. Une hypothèse envisageable serait 

que cette phase soit issue de la solidification de l’alliage. En effet, lors du 

refroidissement de l’alliage, la transformation allotropique de Zr (de β-Zr à α-Zr) 

s’accompagne d’une diminution très importante de la solubilité de Fe (solubilité 

importante dans le β-Zr qui devient très faible dans le α-Zr). Parallèlement, le Nb, 

diffusant très lentement, reste en grande partie piégé dans les phases β-Zr qui ne 

Recuit de 2h à 590 °C 
Phases secondaires précipitées 

(Nb,Fe)2Zr  
(C14) 

(Cr,Fe)2Zr  
(C15) 

(Zr,Nb)2Fe 
(Ti2Ni) 

Expérimental [2] 

(Nb,Fe)2Zr  
(C14) 

(Cr,Fe)2Zr  
(C15) 

(Zr,Nb)2Fe  
(Ti2Ni) 

Ce travail 

(Nb,Fe,Cr)2Zr  
(C14) 

(Cr,Fe)2Zr  
(C14) 

(Zr,Nb)2Fe  
(Ti2Ni) 

Zircobase [3] 

Recuit de 2h à 750 °C puis chauffage jusqu’à 1000 °C 
Phases secondaires précipitées (Température de décomposition) 

(Cr,Fe)2Zr (814 °C) 
(C14) 

(Zr,Nb)2Fe (861 °C) 
(Ti2Ni) 

Expérimental [1] 

(Cr,Fe)2Zr (826 °C) 
(C14) 

(Zr,Nb)2Fe (789 °C) 
(Ti2Ni) 

Ce travail 

(Cr,Fe)2Zr (819 °C) 
(C14) 

(Zr,Nb)2Fe (752 °C) 
(Ti2Ni) 

Zircobase [3] 

Tableau 1: Comparaison entre les équilibres de phases mesurés et prédits 
de l’alliage Zr-1,0Sn-0,3Nb-0,3Fe-0,1Cr après traitement thermique. 
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se retransforment pas à l’issue du refroidissement. Ainsi, le Fe précipite avec le 

seul élément majoritairement disponible, le Zr, pour former la phase E1a à la 

stœchiométrie FeZr3. Les étapes de laminage à chaud ainsi que les traitements 

de recuit contribuent à faire disparaître ces phases métastables au profit des 

phases (Cr,Fe)2Zr de structure C14 et (Zr,Nb)2Fe d’isotype Ti2Ni. Néanmoins, le 

Nb diffusant relativement lentement dans l’alliage de Zr, l’équilibre ne serait pas 

forcément atteint au cours des recuits intermédiaires et comme la phase E1a à la 

stœchiométrie FeZr3 est, dans cette gamme de température, la phase la plus 

proche de la stabilité d’après notre base de données et contrairement à la 

Zircobase [3], elle serait la plus susceptible de se former selon nous. 

 

1.2 EQUILIBRE DE PHASES DE L’ALLIAGE ZR-0,7NB-0,3SN-0,35FE-0,25CR 

 
L’alliage quinaire Zr-0,7Nb-0,3Sn-0,35Fe-0,25Cr a été étudié expérimentalement 

par Barberis et al. [4]. Le produit étudié se situe également à un stade 

intermédiaire de la fabrication d’une gaine et a subi un laminage à chaud puis à 

froid, suivi d’un traitement thermique à une température inférieure à 600 °C. Cet 

alliage a ensuite été recuit pendant deux heures à 675 °C. 

Barberis et al. [4] ont déterminé les compositions des phases à l’équilibre par 

analyse EDS. Remarquons que Barberis et al. [4] n’ont en revanche pas 

déterminé les structures cristallographiques des phases à l’équilibre. 

Les comparaisons entre les compositions des phases secondaires précipités 

mesurées et les prédictions de notre base ainsi que celles de la Zircobase [3] ont 

été reportées dans le tableau 2. 

 

 

Phases secondaires précipitées 

Phase Zr Nb Fe Cr Réf. 

Zr(Nb,Fe,Cr)2 33,8 20,2 29,2 16,8 Expérimental [4] 

Zr(Fe,Cr)2 33,0 4,6 29,5 32,9 Expérimental [4] 

Zr(Nb,Fe)2 
C14 

34,2 24,6 38,4 2,7 Ce travail 

Zr(Fe,Cr)2 
C15 

32,0 3,8 33,0 31,1 Ce travail 

Zr(Nb,Fe)2 
C14 

33,4 3,16 36,1 27,3 Zircobase [3] 

Tableau 2: Comparaison entre les compositions mesurées et prédites des phases à l’équilibre 
de l’alliage Zr-0,7Nb-0,3Sn-0,35Fe-0,25Cr recuit  2h à 675 °C. 
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Remarquons en premier lieu que les mesures de Barberis et al. [4] révèlent la 

présence de deux phases secondaires précipitées, l’une riche en Nb et la 

seconde pauvre en Nb. Notre base de données prédit également deux phases 

secondaires précipitées dont les compositions s’accordent avec celles mesurées. 

La phase C15 prédite par notre base a une composition très proche de la phase 

Zr(Fe,Cr)2, tandis que la composition de la phase C14 ne diffère de celle de la 

phase Zr(Nb,Fe,Cr)2 que par une plus grande substitution de Cr par Fe. Enfin, 

remarquons que la Zircobase [3] ne prédit qu’une seule phase secondaire 

précipitée dont la composition est relativement proche de la phase Zr(Fe,Cr)2 

mesurée par Barberis et al. [4]. 
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2. GAINES REVETUES AU CR – INTERFACE ZIRCALOY-4 / CR 

 

Comme nous l’avons évoqué au chapitre I, l’Accident par Perte de Réfrigérant 

Primaire (APRP) est l’un des scénarios de référence des études de 

dimensionnement des REP dans lequel la température des gaines peut atteindre 

1200°C. Ces conditions extrêmes entrainent une oxydation accélérée de la gaine 

et des éléments du cœur du réacteur. S’il se poursuit, il se transforme en 

scénario d’accident grave (extrêmement improbable) qui peut avoir de lourdes 

conséquences sur l’intégrité du réacteur.  A titre d’exemple, citons le cas de 

l’accident récent des réacteurs japonais Fukushima Daiichi, où la production 

d'hydrogène due à la réaction d'oxydation des composants du cœur du réacteur 

a provoqué l’explosion d’un bâtiment réacteur. Cet accident a renouvelé l’intérêt 

du développement de nouveaux concepts de gaines avec, en particulier, l’idée de 

développer un revêtement protecteur sur les gaines en alliage de zirconium 

comme le Zircaloy-4. Ce revêtement permettrait de ralentir la vitesse d’oxydation 

à haute température, en phase vapeur. Différentes études menées au CEA sur 

divers types de revêtements (métalliques, céramiques, simples ou multicouches) 

ont conduit à la sélection d’un revêtement métallique de chrome [5]. Ces 

nouvelles gaines présentent des comportements très prometteurs [6] et de 

nombreuses études se consacrent actuellement à caractériser l’interface entre la 

gaine et le revêtement [7]. 

 

2.1 DIFFUSION DE FE A L’INTERFACE 

 

Nous avons reporté, en figure 1 [8], une image de microscopie électronique en 

transmission au niveau de l’interface Zircaloy-4 / Cr ainsi que les profils de 

concentration en Zr, Fe et Cr, centrés sur l’interface, mesurés par EDS (Energy 

Dispersive Spectroscopy). L’interface entre la gaine et le revêtement se présente 

sous la forme d’une région d’épaisseur relativement constante de quelques 

dizaines de µm. Le profil de concentration de Zr (de Cr) montre une 

concentration diminuant linéairement depuis le Zircaloy-4 (ou respectivement le 

revêtement) vers le revêtement (ou respectivement le Zircaloy-4). En revanche, 

le profil de concentration de Fe ne montre pas une diminution linéaire mais une 

accumulation de Fe au niveau de l’interface. La concentration de Fe au niveau de 

l’interface dépasse ainsi nettement la concentration nominale de Fe dans le 

Zircaloy-4. 
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Afin d'expliquer ce phénomène, nous avons assimilé cette situation à un 

couple de diffusion entre le Cr pur d'une part et un alliage binaire Zr-Fe contenant 

0,2 wt% de Fe d'autre part. Nous avons cherché à déterminer le chemin de 

diffusion de Fe dans ce couple en considérant que, le long du chemin de 

diffusion, l’activité de Fe doit décroître [9]. En outre la conservation de matière au 

cours du processus de diffusion impose que le chemin de diffusion coupe le 

segment ayant pour extrémité les compositions des 2 membres du couple de 

diffusion [9]. Un autre facteur à prendre en compte concerne le procédé de 

dépôt. Il s’agit d’un procédé particulier faisant partie de la famille des dépôts 

physiques en phase vapeur (PVD), appelé dépôt par pulvérisation à magnétron 

par impulsions à haute puissance (HIPIMS). En outre, cet échantillon est issu 

d’une campagne sur une machine en cours de développement et la température 

superficielle au moment du dépôt est évaluée à environ 800 °C. 

La figure 2 est une projection isotherme à 800 °C du système Cr-Fe-Zr centrée 

sur la partie pauvre en Fe, sur laquelle nous avons placé les compositions des 

membres du couple de diffusion. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 1: (a) Image MET et (b) analyses EDS de l’interface d’une gaine de Zircaloy-

4 revêtue au Cr. 

Figure 2: Section isotherme partielle du système Cr-Fe-Zr calculée à 800 °C et composition 
des membres du couple de diffusion. 
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La première étape consiste à calculer l’activité de Fe dans les deux membres du 

couple de diffusion. Dans le Cr pur, l’activité de Fe est évidemment nulle, puisque 

la concentration de Fe l’est également. Dans le Zircaloy-4, notre base nous 

donne une valeur de l’activité de Fe de 1,335.10-5. 

La seconde étape consiste à calculer le diagramme d’activité de Fe, dans le 

système Cr-Fe-Zr, à 800 °C et de reporter les valeurs de l’activité de Fe dans les 

deux membres du couple de diffusion. Le diagramme est reporté en figure 3. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Le respect des deux règles énoncées précédemment conduit aux deux chemins 

de diffusion limites (bleu et vert), reportés en figure 3. Un chemin de diffusion 

passant par des activités inférieures à celles du chemin bleu ne permettrait pas 

de couper le segment ayant pour extrémité les compositions des deux membres 

du couple de diffusion et ne respecterait donc pas la loi de conservation de la 

matière. En revanche, un chemin passant par des activités supérieures à celles 

décrites par le chemin vert s’accompagnerait d’une augmentation de l’activité de 

Fe le long du chemin de diffusion.  

Il existe donc différents chemins de diffusion respectant les deux règles 

énoncées précédemment, encadrés par les chemins vert et bleu. Nous avons 

reporté en figure 4 ces deux chemins de diffusion limites que nous avons 

décomposé arbitrairement en 4 portions distinctes. 

 

 

Figure 3: Diagramme d’activité de Fe calculé à 800 °C, superposé aux chemins de diffusion 
limites. 

Valeur de l’activité de Fe dans le Zircaloy-4 



Chapitre 5                                                                                                                       Applications 

 

232 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

L'activité de Fe décroit le long du chemin 1 (depuis l'état initial jusqu'à la 

conode 2) du fait de la diminution de la concentration en Fe. Le long de la 

conode 2, l'activité du Fe est constante, la phase C15 se forme et la 

concentration en Fe augmente. Le chemin de diffusion se poursuit ensuite 

suivant le chemin 3 où la concentration en Fe diminue progressivement, l'activité 

de Fe décroit et devient quasiment nulle au niveau de la conode 4.  

Ce chemin traduit une augmentation brutale de la concentration de Fe à 

l’interface entre le Zircaloy-4 et la phase C15, qui peut atteindre 10 at.%, en 

accord qualitatif avec les mesures reportées en figure 1. En outre, notre modèle 

prévoit l’existence d’une asymétrie dans la répartition de Fe, puisque la 

concentration de Fe doit augmenter brutalement du côté du Zircaloy-4 jusqu’à 

l’interface et diminue progressivement du côté du revêtement de Cr, en accord 

qualitatif avec les mesures reportées en figure 1.  

 

2.2 EQUILIBRES DE PHASES A L’INTERFACE 

 

Le chemin de diffusion que nous avons calculé dans la partie 2.1 s’accompagne 

de la formation d’une phase de Laves de structure C15 au niveau de l’interface. 

Nous avons reporté, en figure 5, les images de MET réalisées par Ribis et al. [8] 

au niveau de l’interface Zircaloy-4 / Cr.   

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 4: Section isotherme partielle du système Cr-Fe-Zr calculée à 800 °C et chemin de 
diffusion. 
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Ces images de MET montrent que la phase C15 a bien cristallisé au niveau de 

l’interface. Néanmoins, Ribis et al. [8] ont également reporté l’existence de la 

phase C14.  

Nous noterons toutefois que le procédé de dépôt HIPIMS est très énergétique et 

s’accompagne d’un déplacement balistique important des atomes de la gaine. Il 

s’agit donc très probablement d’une microstructure hors équilibre. En outre, un 

calcul avec notre base de donnée à la jonction des portions 2 et 3 du chemin de 

diffusion reporté en figure 4 montre que la phase C14 est la phase la plus proche 

de la stabilité. Les prédictions de notre base de données s’accordent donc bien 

avec les données expérimentales obtenues par Ribis et al. [8]. 

  

Figure 5: Image de MET de l’interface Zircaloy-4 / Cr. 
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3. CONCLUSION 

 

Dans ce court chapitre, nous avons présenté quelques applications de notre 

base de données. 

Nous avons, en particulier, montré que notre base de données possède un bon 

pouvoir prédictif concernant la détermination des équilibres et transformations de 

phases de systèmes multiconstitués, ce qui constitue le but premier de cet outil.   

D’un point de vue plus fondamental, notre base de données a permis d’apporter, 

pour la première fois, une explication au phénomène de diffusion et 

d’accumulation de Fe au niveau de l’interface entre la gaine de Zircaloy-4 et le 

revêtement de Cr. De plus, la détermination du chemin de diffusion de Fe a 

conduit à une prédiction correcte des équilibres de phases au niveau de 

l’interface. Nous noterons toutefois que le procédé de dépôt du revêtement de Cr 

étant très probablement hors équilibre, une phase supplémentaire de structure 

C14 cristallise à l’interface et correspond à la phase la plus proche de l’équilibre, 

d’après nos calculs. 

Les exemples d’applications que nous avons choisis constituent des validations 

indirectes mais néanmoins très fortes des descriptions de tous les sous-

systèmes binaires et ternaires que nous avons modélisés. 
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Dans ce manuscrit, nous avons présenté la construction d’une nouvelle base de 

données thermodynamique du système quinaire Cr-Fe-Nb-Sn-Zr. Après un 

travail bibliographique conséquent, nous avons complété les données 

disponibles dans la littérature par de nouvelles mesures ainsi que par de 

nouveaux calculs DFT et SQS réalisés de manière systématique. Ces nouvelles 

données calculées et mesurées ont été utilisées en complément des données de 

la littérature comme données d’entrée pour la modélisation de ce système. Nous 

avons, en particulier, réévalué les dix sous-systèmes binaires du système 

quinaire d’intérêt. Deux de ces systèmes, les systèmes Fe-Sn et Sn-Zr, ont été 

très fortement modifiés par décalage complet de leurs niveaux énergétiques. Les 

autres systèmes binaires ont été réévalués afin de tenir compte des modèles en 

sous-réseaux que nous avons choisis et d’améliorer de manière plus marginale 

leurs descriptions diagrammatiques. Nous avons noté le bon accord général 

existant entre nos descriptions des systèmes binaires et les données 

expérimentales de la littérature. Les descriptions de ces dix sous-systèmes 

binaires ont ensuite été combinées dans une base de données quinaire dont les 

prédictions ternaires ont été comparées aux mesures disponibles dans la 

littérature ainsi qu’à nos propres mesures. Nous avons ainsi noté que les 

systèmes Cr-Nb-Sn, Cr-Fe-Sn et Fe-Nb-Sn ont été obtenus par simple projection 

des sous-systèmes binaires, ce qui permet d’attester la validité des descriptions 

des six sous-systèmes binaires associés. Les autres systèmes ternaires ont été 

optimisés grâce à l’utilisation de paramètres ternaires. Nous avons également 

remarqué que l’extrapolation ternaire de solutions solides binaires calculées par 

la méthode SQS est tout à fait suffisante, dans la plupart des cas, et que l’ajout 

de paramètres ternaires n’a été nécessaire que dans le cas de la solution solide 

bcc des systèmes Cr-Nb-Zr et Nb-Sn-Zr. Nous avons également noté le bon 

accord général existant entre notre description des systèmes ternaires et les 

données expérimentales de la littérature ou obtenues dans le cadre de la thèse. 

Enfin, dans le dernier chapitre de ce manuscrit, nous avons montré le pouvoir 

prédictif de notre base de données. Nous avons pu prévoir correctement les 

équilibres de phases de plusieurs alliages quinaires industriels mais également 

expliquer le phénomène de diffusion et accumulation de Fe au niveau de 

l’interface des gaines revêtues au Cr et prévoir les équilibres de phases entre la 

gaine et le revêtement. Le bon accord existant entre les mesures expérimentales 

et les prédictions de notre base exposé dans le chapitre V attestent de la validité 

de nos modèles. On observe, d’une manière générale, une meilleure prédiction 

des équilibres de phases avec cette nouvelle base par rapport à ce qui pouvait 

être fait avec la Zircobase [1]. 

Cette amélioration du pouvoir prédictif est liée à l’utilisation systématique et 

massive des calculs DFT qui constitue l’avancée majeure que propose notre 

base de données. Notre base est en effet la seule qui ait été construite grâce au 

calcul systématique et complet des enthalpies de formation de tous les end-

members stables et métastables des phases de Laves C14, C15 et C36 
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considérées comme des phases quinaires. Nous noterons, de plus, que les 

phases de Laves sont les phases secondaires précipitées les plus souvent 

stabilisées dans les alliages quinaires dont les compositions sont proches de 

celles des gaines. En outre, l’utilisation d’un modèle à trois sous-réseaux pour les 

phases de Laves C14 et C36 constitue également une avancée notable dans la 

description de ces phases et a été particulièrement bien justifié dans le cas du 

système Cr-Sn-Zr.  

 

Toutefois, des perspectives d’amélioration permettraient d’enrichir davantage 

cette base. 

 

Dans cette thèse, nous avons complété les données de la littérature par de 

nouvelles mesures puisque les systèmes ternaires Cr-Nb-Sn, Cr-Fe-Sn, Cr-Sn-Zr 

et Fe-Nb-Sn n’avaient jamais été déterminés. Les méthodes expérimentales que 

nous avons utilisées (microsonde de Castaing et diffraction des rayons X) sont 

très complémentaires et bien adaptées à la détermination des équilibres de 

phases. Dans la plupart des cas, nous avons pu tracer une coupe isotherme 

partielle du système étudié et mettre en évidence l’existence de composés 

ternaires. Néanmoins, le temps imparti au travail expérimental étant limité, nous 

n’avons synthétisé et caractérisé que quelques alliages dans chacun de ces 

systèmes. Le premier axe d’amélioration de cette base consisterait donc à 

déterminer complètement ces systèmes ternaires dans une plus grande gamme 

de température (jusqu’à 1200 °C par exemple) afin d’améliorer la description des 

équilibres et transformations de phases depuis les conditions nominales 

d’utilisation des gaines jusqu’en conditions accidentelles. Ce travail pourrait 

également être généralisé à tous les autres systèmes ternaires. 

 

Dans le chapitre IV de ce manuscrit, nous avons montré que nous avions des 

difficultés concernant la description de la phase liquide dans certains systèmes 

ternaire. Bien que les prédictions dans la phase liquide ne représentent pas le 

but premier de notre base, le second axe d’amélioration de ce travail 

consisterait à mesurer le liquidus dans ces systèmes par analyse thermique 

différentielle. Ces nouvelles mesures pourraient ainsi être utilisées comme 

données d’entrée pour la modélisation de cette phase et permettre ainsi une 

meilleure prédiction des températures de fusion d’alliages industriels. 

 

Enfin, nous pouvons noter que nous n’avons pris en compte que les éléments 

métalliques dans le cadre de cette thèse, mettant ainsi de côté les éléments 

d’insertion tels que l’oxygène et l’hydrogène. L’oxygène est un élément essentiel 

des gaines puisqu’il améliore considérablement les propriétés mécanique de 

l’alliage sans nuire à sa tenue à la corrosion [2]. Il est donc ajouté lors de 

l’élaboration de la gaine sous forme de poudre de ZrO2 [3] jusqu’à obtenir des 

teneurs comprises entre 800 et 1400 ppm massiques [3]. De plus, au cours du 
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séjour de la gaine en réacteur, la face externe des gaines en contact avec l’eau 

du circuit primaire va s’oxyder. En outre, comme nous l’avons expliqué au 

chapitre I, la réaction d’oxydation en face externe des gaines libère, par 

dissociation des molécules d’eau, de l’hydrogène dont une partie se combine en 

dihydrogène et une autre partie pénètre dans la gaine. L’absence de l’oxygène et 

de l’hydrogène a donc pour conséquence de limiter l’étendu des domaines 

d’application de cette nouvelle base. Le troisième axe d’amélioration de cette 

base consisterait donc à ajouter ces deux éléments d’insertion avec des modèles 

pertinents. C’est cet axe qui a été retenu par nos partenaires EDF, AREVA et le 

CEA et va donner lieu à une nouvelle thèse dans la continuité de la nôtre. La 

nouvelle base permettra ainsi de tenir compte de toute la complexité des alliages 

industriels utilisés comme matériaux de gainage dans les REP. 
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Annexe A 
      Cartographie X, images BSE et 

diffractogrammes des échantillons synthétisés 

et présentés dans les chapitre III et IV. 
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SYSTEME CR-SN 
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Carto X Cr Wt% Carto X Sn Wt% 

  

Carto X Cr Wt% Carto X Sn Wt% 

Cartographie X de l’alliage Cr77.2Sn22.8 recuit à 1100 °C 

Cartographie X de l’alliage Cr77.2Sn22.8  recuit à 800 °C 
 

Cartographie X de l’alliage Cr77.2Sn22.8  recuit à 900 °C 
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Diffractogramme de l’alliage Cr77.2Sn22.8  recuit à 1100 °C 

Diffractogramme de l’alliage Cr77.2Sn22.8  recuit à 900 °C 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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Diffractogramme de l’alliage Cr77.2Sn22.8  recuit à 800 °C 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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SYSTEME FE-SN-ZR 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 

 

 

BSE Carto X Fe  Wt% 

  

Carto X Sn Wt% Carto X Zr Wt% 

Cartographie X de l’alliage Fe0.7Sn2.3Zr5 recuit à 1350 °C 
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BSE Carto X Fe  Wt% 

  

Carto X Sn Wt% Carto X Zr Wt% 

Cartographie X de l’alliage Fe0.7Sn2.3Zr5 recuit à 1000 °C 
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BSE Carto X Fe  Wt% 

  

Carto X Sn Wt% Carto X Zr Wt% 

Cartographie X de l’alliage Fe0.85Sn2.15Zr5 recuit à 1000 °C 
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BSE Carto X Fe Wt% 

  

Carto X Sn Wt% Carto X Zr Wt% 

Cartographie X de l’alliage Fe1Sn2Zr5 recuit à 1000 °C 
 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 

Diffractogramme de l’alliage Fe0.7Sn2.3Zr5 recuit à 1350 °C 
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Diffractogramme de l’alliage Fe0.85Sn2.15Zr5 recuit à 1000 °C 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 

Diffractogramme de l’alliage Fe0.7Sn2.3Zr5 recuit à 1000 °C 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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Figure 15: Diffractogramme de l’alliage Fe0.7Sn2.3Zr5 recuit à 1350 °C 

Diffractogramme de l’alliage Fe1Sn2Zr5 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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SYSTEME CR-FE-SN 
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Carto X Fe  Wt% Carto X Sn Wt% 

Cartographie X de l’alliage Cr45Fe45Sn10 
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BSE Carto X Cr Wt% 
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Cartographie X de l’alliage Cr70Fe20Sn10 
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Cartographie X de l’alliage Cr20Fe70Sn10 

Diffractogramme de l’alliage Cr45Fe45Sn10 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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Diffractogramme de l’alliage Cr70Fe20Sn10 

Diffractogramme de l’alliage Cr20Fe70Sn10 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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SYSTEME CR-NB-SN 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

  

BSE Carto X Cr  Wt% 

  

Carto X Nb  Wt% Carto X Sn Wt% 

Cartographie X de l’alliage Cr20Nb75Sn5 
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BSE Carto X Cr Wt% 

  

Carto X Nb  Wt% Carto X Sn  Wt% 

Cartographie X de l’alliage Cr48Nb50Sn2 
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  Cartographie X de l’alliage Cr15Nb60Sn25 
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Figure 33: Diffractogramme de l’alliage Cr48Nb50Sn2 

Diffractogramme de l’alliage Cr15Nb60Sn25 

Diffractogramme de l’alliage Cr20Nb75Sn5 
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Diffractogramme de l’alliage Cr48Nb50Sn2 

Diffractogramme de l’alliage Cr15Nb60Sn25 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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SYSTEME CR-SN-ZR 
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BSE Carto X Cr  Wt% 

  

Carto X Sn  Wt% Carto X Zr Wt% 

Cartographie X de l’alliage Cr61Sn10Zr29 
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BSE Carto X Cr  Wt% 

  

Carto X Sn Wt% Carto X Zr Wt% 

Cartographie X de l’alliage Cr10Sn34Zr56 
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BSE Carto X Cr Wt% 

  

Carto X Sn  Wt% Carto X Zr Wt% 

Cartographie X de l’alliage Cr10Sn18Zr72 
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Diffractogramme de l’alliage Cr10Sn34Zr56 

Diffractogramme de l’alliage Cr10Sn18Zr72 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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 SYSTEME FE-NB-SN 
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Carto X Nb  Wt% Carto X Sn Wt% 

Cartographie aux rayons X de l’alliage Fe10Nb68Sn22 
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BSE Carto X Fe  Wt% 

  

Carto X Nb  Wt% Carto X Sn Wt% 

 

 

 

Cartographie aux rayons X de l’alliage Fe54Nb10Sn36 
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Carto X Nb  Wt% Carto X Sn Wt% 

Cartographie aux rayons X de l’alliage Fe45Nb10Sn45 
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Diffractogramme de l’alliage Fe10Nb68Sn22 
 

 
Diffractogramme de l’alliage Fe54Nb10Sn36 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 
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 Figure 50: Diffractogramme de l’alliage Fe45Nb10Sn45 

Diffractogramme calculé 
Diffractogramme expérimental 



 

Annexe B 
      Nous avons, dans cette annexe, reporté les 

résultats bruts des calculs DFT des phases de 

Laves C14, C15 et C36 ainsi que ceux relatifs à 

la phase µ. Pour en faciliter son utilisation, 

nous avons écrit nos résultats sous forme d’un 

fichier TDB. 
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PHASE C14 : 
 
PHASE C14 % 3 4 2 6 ! 
    CONSTITUENT C14 :  CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR : ! 
  
 PARAMETER G(C14,Cr:Cr:Cr;0)          298.15       342290.49;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Fe:Fe;0)         298.15       248532.04;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Fe:Nb;0)        298.15       263228.6;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Nb:Fe;0)        298.15       225731.32;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Fe:Zr;0)         298.15       149001.92;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Fe:Nb;0)         298.15       -44023.21;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Zr:Nb;0)         298.15       820482.23;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Nb:Zr;0)         298.15       828989.62;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Zr:Fe;0)         298.15       108249.98;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Nb:Fe;0)         298.15       -156244.73;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Sn:Cr;0)         298.15       -111018.13;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Cr:Zr;0)         298.15       132860.41;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Cr:Fe;0)         298.15       242253.48;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Zr:Cr;0)         298.15       407848.31;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Sn:Zr;0)         298.15       966809.95;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Zr:Sn;0)         298.15       531853.43;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Cr:Sn;0)         298.15       -77206.91;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Fe:Sn;0)         298.15       -120232.08;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Fe:Zr;0)         298.15       -44457.99;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Sn:Zr;0)         298.15       846468.15;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Zr:Sn;0)         298.15       665829.76;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Sn:Fe;0)         298.15       -305871.31;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Zr:Fe;0)         298.15       156183.94;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Nb:Cr;0)         298.15       591586.16;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Nb:Zr;0)         298.15       70870.84;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Nb:Sn;0)         298.15       -138571.36;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Zr:Sn;0)         298.15       306588.24;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Sn:Zr;0)         298.15       232854.78;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Sn:Nb;0)         298.15       -171874.56;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Zr:Nb;0)         298.15       205489.37;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Cr:Cr;0)         298.15       -20142.95;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Nb:Cr;0)         298.15       106457.2;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Cr:Nb;0)          298.15       723727.6;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Nb:Nb;0)         298.15       930026.02;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Cr:Nb;0)         298.15       159921.66;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Sn:Cr;0)          298.15       493622.08;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Cr:Cr;0)          298.15       434780.52;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Fe:Fe;0)          298.15       518839.37;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Sn:Cr;0)          298.15       514790.09;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Cr:Sn;0)          298.15       1165881.06;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Sn:Sn;0)          298.15       765355.87;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Cr:Sn;0)          298.15       251385.96;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Fe:Nb;0)         298.15       139278.84;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Nb:Nb;0)         298.15       756643.65;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Fe:Nb;0)         298.15       548691.98;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Nb:Fe;0)         298.15       -7729.15;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Nb:Fe;0)         298.15       302135.54;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Fe:Fe;0)         298.15       -103991.37;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Nb:Nb;0)         298.15       188611.85;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Zr:Cr;0)           298.15       675355.2;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Cr:Cr;0)           298.15       -13260.93;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Cr:Zr;0)           298.15       809014.66;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Zr:Cr;0)           298.15       166977.92;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Zr:Zr;0)           298.15       1155553.45;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Cr:Zr;0)           298.15       207810.99;       6000 N ! 
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 PARAMETER G(C14,Sn:Fe:Sn;0)         298.15       285201.75;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Sn:Sn;0)         298.15       856784.16;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Fe:Sn;0)         298.15       691763.84;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Sn:Fe;0)         298.15       303665.87;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Sn:Sn;0)         298.15       136760.4;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Sn:Fe;0)         298.15       330074.43;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Fe:Fe;0)         298.15       219961.13;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Nb:Sn;0)         298.15       182698.98;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Sn:Sn;0)         298.15       759611.36;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Sn:Nb;0)         298.15       163101.38;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Nb:Sn;0)         298.15       359704.31;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Nb:Nb;0)         298.15       216872.26;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Sn:Nb;0)         298.15       84213.61;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Fe:Zr;0)           298.15       7091.69;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Zr:Zr;0)           298.15       920132.46;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Zr:Zr;0)            298.15       282926.23;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Zr:Fe;0)           298.15       -99230.43;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Fe:Zr;0)          298.15       408711.56;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Fe:Fe;0)          298.15       -255773.37;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Zr:Fe;0)          298.15       343115.19;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Nb:Zr;0)           298.15       244274.32;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Zr:Zr;0)           298.15       491049.23;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Zr:Nb;0)           298.15       104099.37;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Nb:Zr;0)          298.15       443420.54;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Nb:Nb;0)          298.15       31792.01;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Zr:Nb;0)          298.15       270876.57;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Fe:Cr;0)           298.15       276160.82;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Sn:Zr;0)           298.15       -97891.46;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Zr:Zr;0)           298.15       65760.05;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Zr:Sn;0)           298.15       -229854.69;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Sn:Zr;0)          298.15       -180800.47;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Sn:Sn;0)          298.15       218147.85;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Zr:Sn;0)          298.15       -7803.59;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Fe:Cr;0)          298.15       -44195.69;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Fe:Nb;0)          298.15       611858.1;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Cr:Nb;0)          298.15       639667.96;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Nb:Cr;0)          298.15       537330.79;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Cr:Cr;0)           298.15       384705.48;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Nb:Fe;0)          298.15       390266.13;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Cr:Fe;0)          298.15       -90841.44;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Fe:Cr;0)          298.15       445970.51;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Fe:Sn;0)          298.15       680883.12;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Cr:Sn;0)          298.15       764553.95;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Sn:Cr;0)          298.15       598433.44;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Cr:Fe;0)          298.15       305984.47;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Sn:Fe;0)          298.15       433702.95;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Fe:Zr;0)           298.15       369473.17;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Fe:Cr;0)           298.15       -68648.12;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Fe:Cr;0)          298.15       346186.48;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Cr:Zr;0)           298.15       618165.07;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Zr:Cr;0)           298.15       706921.05;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Cr:Fe;0)           298.15       -171633.93;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Zr:Fe;0)           298.15       475474.89;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Nb:Sn;0)         298.15       676249.24;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Sn:Cr;0)         298.15       -17107.21;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Cr:Sn;0)         298.15       382817.78;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Nb:Cr;0)         298.15       383249.83;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Sn:Nb;0)         298.15       823755.82;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Sn:Cr:Nb;0)         298.15       308296.71;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Cr:Fe;0)          298.15       228428.09;       6000 N ! 
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 PARAMETER G(C14,Cr:Nb:Zr;0)          298.15       753299.46;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Nb:Cr;0)          298.15       50676.13;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Zr:Cr;0)          298.15       232336.69;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Cr:Zr;0)          298.15       335767.45;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Fe:Sn;0)         298.15       283489.94;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Nb:Sn;0)         298.15       830267.78;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Nb:Sn:Fe;0)         298.15       -58986.3;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Zr:Cr:Nb;0)          298.15       60678.11;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Cr:Zr:Nb;0)          298.15       986560.03;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C14,Fe:Sn:Nb;0)         298.15       696281.85;       6000 N ! 
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PHASE C15 : 
 
 
PHASE C15 % 2 8 16 ! 
    CONSTITUENT C15 :  CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR : !  
  
 PARAMETER G(C15,Cr:Cr;0)          298.15       652143.66;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Fe:Nb;0)         298.15       1450072.57;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Nb:Fe;0)         298.15       -208028.76;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Sn:Cr;0)         298.15       857693.66;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Cr:Sn;0)         298.15       1616994.66;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Fe:Sn;0)         298.15       2271489.66;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Sn:Fe;0)         298.15       415859.21;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Zr:Cr;0)          298.15       -66079.56;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Cr:Zr;0)          298.15       2508475.79;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Fe:Zr;0)          298.15       1896923.73;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Zr:Fe;0)          298.15       -657184.71;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Fe:Fe;0)         298.15       510210.57;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Nb:Sn;0)         298.15       1978465.28;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Sn:Nb;0)         298.15       411427.15;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Nb:Zr;0)          298.15       1161529.3;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Zr:Nb;0)          298.15       137589.46;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Sn:Zr;0)          298.15       92453.12;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Zr:Sn;0)          298.15       586450.4;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Nb:Nb;0)         298.15       398822.02;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Sn:Sn;0)         298.15       330510.81;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Zr:Zr;0)           298.15       708388.16;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Fe:Cr;0)          298.15       695538.06;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Cr:Fe;0)          298.15       480188.06;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Nb:Cr;0)         298.15       -76572.17;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C15,Cr:Nb;0)         298.15       1832101.91;       6000 N ! 
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PHASE C36 : 
 
 
PHASE C36 % 3 4 4 16 ! 
    CONSTITUENT C36 :  CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR : ! 
  
 PARAMETER G(C36,Cr:Cr:Cr;0)          298.15       621144.61;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Cr:Fe;0)         298.15       503201.51;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Sn:Nb;0)        298.15       976719.9;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Fe:Nb;0)        298.15       937191.01;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Zr:Nb;0)         298.15       1071649.81;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Nb:Zr;0)         298.15       1666361.51;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Fe:Zr;0)         298.15       1749887.74;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Fe:Nb;0)         298.15       1037579.26;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Zr:Fe;0)         298.15       -309174.39;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Nb:Fe;0)         298.15       -326968.72;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Zr:Cr;0)         298.15       148835.55;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Cr:Zr;0)         298.15       889552.54;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Fe:Fe;0)         298.15       453175.01;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Sn:Cr;0)         298.15       149604.19;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Sn:Zr;0)         298.15       1307473.28;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Zr:Sn;0)         298.15       1048332.03;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Cr:Sn;0)         298.15       1030802.32;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Sn:Zr;0)         298.15       975964.83;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Zr:Sn;0)         298.15       1205127.03;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Fe:Sn;0)         298.15       1135254.58;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Fe:Zr;0)         298.15       1175979.59;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Sn:Fe;0)         298.15       -293765.9;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Zr:Fe;0)         298.15       -293546.27;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Cr:Cr;0)         298.15       344339.61;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Zr:Sn;0)         298.15       966213.36;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Sn:Zr;0)         298.15       588534.84;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Nb:Sn;0)         298.15       910145.81;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Nb:Zr;0)         298.15       556700.2;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Sn:Nb;0)         298.15       156838.26;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Zr:Nb;0)         298.15       121336.21;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Nb:Cr;0)         298.15       355715.8;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Nb:Cr;0)         298.15       -63563.88;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Cr:Nb;0)          298.15       1902032.99;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Cr:Nb;0)         298.15       1124837.55;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Nb:Nb;0)          298.15       1132026.4;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Sn:Cr;0)          298.15       639773.4;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Cr:Cr;0)          298.15       643655.52;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Fe:Fe;0)          298.15       513939.05;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Sn:Cr;0)          298.15       850240.72;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Cr:Sn;0)          298.15       1590145.15;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Cr:Sn;0)          298.15       967981.6;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Sn:Sn;0)          298.15       942673.59;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Nb:Nb;0)         298.15       1030553.86;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Fe:Nb;0)         298.15       1047458.84;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Fe:Nb;0)         298.15       1500514.63;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Nb:Fe;0)         298.15       -196103.96;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Nb:Fe;0)          298.15       97327.69;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Fe:Fe;0)          298.15       70669.97;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Nb:Nb;0)         298.15       392121.95;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Cr:Cr;0)            298.15       407178.74;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Zr:Cr;0)            298.15       417367.15;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Zr:Cr;0)            298.15       -48508.69;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Cr:Zr;0)            298.15       2011612.83;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Zr:Zr;0)            298.15       1518505.49;       6000 N ! 
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 PARAMETER G(C36,Zr:Cr:Zr;0)           298.15       1510437.04;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Sn:Sn;0)         298.15       1058920.97;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Fe:Sn;0)         298.15       1063502.03;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Fe:Sn;0)         298.15       2004951.53;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Sn:Fe;0)         298.15       435525.9;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Sn:Sn;0)         298.15       297918.18;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Sn:Fe;0)         298.15       391083.67;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Fe:Fe;0)         298.15       373170.41;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Nb:Sn;0)         298.15       942454.02;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Sn:Sn;0)         298.15       849579.12;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Nb:Sn;0)         298.15       1674951.98;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Sn:Nb;0)         298.15       431927.86;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Sn:Nb;0)         298.15       371361.11;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Nb:Nb;0)         298.15       331896.33;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Zr:Zr;0)           298.15       1412654.88;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Fe:Zr;0)           298.15       1456497.01;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Zr:Zr;0)            298.15       618996.87;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Zr:Fe;0)           298.15       -530971.56;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Fe:Zr;0)           298.15       1865426.12;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Zr:Fe;0)           298.15       -67848.83;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Fe:Fe;0)           298.15       -93299.82;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Zr:Zr;0)           298.15       840489.44;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Nb:Zr;0)           298.15       836181.9;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Nb:Zr;0)          298.15       1046735.36;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Zr:Nb;0)           298.15       98448.0;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Zr:Nb;0)          298.15       239672.86;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Nb:Nb;0)          298.15       242056.29;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Cr:Cr;0)           298.15       628345.14;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Zr:Zr;0)           298.15       259599.3;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Sn:Zr;0)           298.15       289212.03;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Sn:Zr;0)          298.15       101940.7;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Zr:Sn;0)           298.15       474299.2;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Zr:Sn;0)          298.15       415645.01;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Sn:Sn;0)          298.15       416498.92;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Nb:Cr;0)          298.15       341331.63;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Cr:Nb;0)          298.15       1506512.89;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Fe:Cr;0)          298.15       364228.36;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Fe:Nb;0)          298.15       1871759.47;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Fe:Cr;0)           298.15       652066.36;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Nb:Fe;0)          298.15       221390.45;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Cr:Fe;0)          298.15       165198.78;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Sn:Cr;0)          298.15       719337.04;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Cr:Sn;0)          298.15       1708225.77;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Fe:Cr;0)          298.15       735819.84;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Fe:Sn;0)          298.15       1711160.4;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Cr:Fe;0)          298.15       535929.46;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Sn:Fe;0)          298.15       552659.71;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Zr:Cr;0)           298.15       401856.0;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Fe:Zr;0)           298.15       2077927.51;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Fe:Cr;0)          298.15       736813.49;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Cr:Zr;0)           298.15       1974396.35;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Fe:Cr;0)           298.15       439016.41;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Cr:Fe;0)           298.15       78381.58;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Zr:Fe;0)           298.15       105809.23;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Cr:Sn;0)         298.15       1588883.81;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Sn:Cr;0)         298.15       145348.9;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Nb:Sn;0)         298.15       1501474.09;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Nb:Cr;0)         298.15       143498.78;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Sn:Nb;0)         298.15       983794.43;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Cr:Nb;0)         298.15       906444.02;       6000 N ! 
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 PARAMETER G(C36,Cr:Cr:Fe;0)         298.15       644324.95;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Zr:Cr;0)         298.15       -67631.61;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Cr:Zr;0)         298.15       1734866.69;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Fe:Sn;0)        298.15       1713544.89;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Nb:Sn:Fe;0)        298.15       -42683.09;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Nb:Zr;0)         298.15       1756054.7;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Fe:Nb:Sn;0)        298.15       1818243.1;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Nb:Cr;0)         298.15       -70241.42;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Sn:Nb:Fe;0)        298.15       -55776.76;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Cr:Zr:Nb;0)         298.15       847499.87;       6000 N ! 
 PARAMETER G(C36,Zr:Cr:Nb;0)         298.15       829117.11;       6000 N ! 
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PHASE σ 
 
PHASE SIGMA  %  2 10   20 ! 
    CONSTITUENT SIGMA  :CR,FE,NB : CR,FE,NB :  ! 
 
   PARAMETER G(SIGMA,Cr:Cr;0)              298.15   2.31370353E+05;         6000 N!   
   PARAMETER G(SIGMA,Fe:Fe;0)             298.15   3.24979834E+05;          6000 N!  
   PARAMETER G(SIGMA,Nb:Nb;0)            298.15   2.447520000+05;          6000 N!  
   PARAMETER G(SIGMA,Cr:Fe;0)             298.15   1.05000000E+05;          6000 N!  
   PARAMETER G(SIGMA,Fe:Cr;0)             298.15   1.02003960E+05;          6000 N!  
   PARAMETER G(SIGMA,Cr:Nb;0)             298.15   2.57136+05;                  6000 N!  
   PARAMETER G(SIGMA,Nb:Cr;0)             298.15   1.26432E+06;               6000 N!     
   PARAMETER G(SIGMA,Fe:Nb;0)             298.15   3.7251E+04;                 6000 N!  
   PARAMETER G(SIGMA,Nb:Fe;0)             298.15   7.6905+05;                   6000 N!     
 
 
 

PHASE µ 
 
PHASE MU  %  4 1   4   2   6 ! 
    CONSTITUENT MU  :CR,FE,NB : NB : CR,FE,NB : CR,FE,NB :  ! 
 
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Cr:Cr;0)         298.15     +47060;       6000   N ! 
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Cr:Cr;0)         298.15      +34888;      6000   N !  
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Cr:Cr;0)        298.15     +135200;      6000   N ! 
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Fe:Cr;0)         298.15      +91698;      6000   N ! 
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Fe:Cr;0)        298.15     +103556;      6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Fe:Cr;0)        298.15    +194624;       6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Nb:Cr;0)        298.15     +10140;        6000   N  !  
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Nb:Cr;0)        298.15      -10355;        6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Nb:Cr;0)        298.15      +75660;       6000   N  !  
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Cr:Fe;0)         298.15      -49986;        6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Cr:Fe;0)        298.15       -42763;        6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Cr:Fe;0)        298.15      +17354;        6000   N !  
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Fe:Fe;0)         298.15       +34655;      6000   N  !   
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Fe:Fe;0)         298.15      -100230;      6000   N!  
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Fe:Fe;0)         298.15       -27430;       6000   N! 
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Nb:Fe;0)         298.15      -159610;       6000  N! 
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Nb:Fe;0)         298.15      -266116;      6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Nb:Fe;0)         298.15      -131400;      6000   N!  
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Cr:Nb;0)          298.15     +359580;      6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Cr:Nb;0)          298.15      +344112;     6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Cr:Nb;0)         298.15     +378690;       6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Fe:Nb;0)         298.15      +442921;      6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Fe:Nb;0)         298.15      +426530;      6000   N! 
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Fe:Nb;0)         298.15      +499200;      6000   N ! 
PARAMETER G(MU,Cr:Nb:Nb:Nb;0)         298.15     +214240;       6000   N  ! 
PARAMETER G(MU,Fe:Nb:Nb:Nb;0)        298.15    +176020;        6000   N! 
PARAMETER G(MU,Nb:Nb:Nb:Nb;0)        298.15    +227500;        6000   N! 
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Annexe C 
      Nous avons, dans cette annexe, reporté 

notre base de données sous forme d’un fichier 

TDB. 
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$ Database file written 2017-10-27 – Paul Lafaye 

 ELEMENT /-   ELECTRON_GAS              0.0000E+00  0.0000E+00  0.0000E+00! 

 ELEMENT VA   VACUUM                    0.0000E+00  0.0000E+00  0.0000E+00! 

 ELEMENT FE   BCC_A2                    5.5847E+01  4.4890E+03  2.7280E+01! 

 ELEMENT CR   BCC_A2                    5.1996E+01  4.0500E+03  2.3560E+01! 

 ELEMENT NB   BCC_A2                    9.2906E+01  5.2200E+03  3.6270E+01! 

 ELEMENT SN   BCT_A5                    9.2906E+01  5.2200E+03  3.6270E+01! 

 ELEMENT ZR   HCP_A3                    9.1224E+01  5.5663E+03  3.9181E+01! 

   

 FUNCTION GHSERCR   298.15 -8856.94+157.48*T-26.908*T*LN(T)+.00189435*T**2 

     -1.47721E-06*T**3+139250*T**(-1); 2180 Y 

      -34869.344+344.18*T-50*T*LN(T)-2.88526E+32*T**(-9); 6000 N ! 

 FUNCTION GLIQCR    298.15 +GHSERCR#+24339.955-11.420225*T+2.37615E-21*T**7;  

     2180 Y 

      -16459.984+335.616316*T-50*T*LN(T); 6000 N ! 

 FUNCTION GFCCCR    298.15 +GHSERCR#+7284+.163*T; 6000 N ! 

 FUNCTION GHCPCR    298.15 +GHSERCR#+4438; 6000 N ! 

  

 FUNCTION GHSERFE   298.15 +1225.7+124.134*T-23.5143*T*LN(T)-.00439752*T**2 

     -5.8927E-08*T**3+77359*T**(-1); 1811 Y 

      -25383.581+299.31255*T-46*T*LN(T)+2.29603E+31*T**(-9); 6000 N ! 

 FUNCTION GFCCFE    298.15 -236.7+132.416*T-24.6643*T*LN(T)-.00375752*T**2 

     -5.8927E-08*T**3+77359*T**(-1); 1811 Y 

      -27097.396+300.25256*T-46*T*LN(T)+2.78854E+31*T**(-9); 6000 N ! 

 FUNCTION GLIQFE    298.15 +13265.87+117.57557*T-23.5143*T*LN(T) 

     -.00439752*T**2-5.8927E-08*T**3+77359*T**(-1)-3.67516E-21*T**7; 1811 Y 

      -10838.83+291.302*T-46*T*LN(T); 6000 N ! 

 FUNCTION GHCPFE    298.15 +298.15-2480.08+136.725*T-24.6643*T*LN(T) 

     -.00375752*T**2-5.8927E-08*T**3+77359*T**(-1); 1811 Y 

      -29340.78+304.56206*T-46*T*LN(T)+2.78854E+31*T**(-9); 6000 N ! 

    

 FUNCTION GHSERNB   298.15 -8519.353+142.045475*T-26.4711*T*LN(T) 

     +2.03475E-04*T**2-3.5012E-07*T**3+93399*T**(-1); 2750 Y 

      -37669.3+271.720843*T-41.77*T*LN(T)+1.528238E+32*T**(-9); 6000 N ! 

 FUNCTION GLIQNB    298.15 +GHSERNB#+29781.555-10.816418*T-3.06098E-23*T**7;  

     2750 Y 

      -7499.398+260.756148*T-41.77*T*LN(T); 6000 N ! 

 FUNCTION GFCCNB    298.15 +GHSERNB#+13500+1.7*T; 6000 N ! 

 FUNCTION GHCPNB    298.15 +GHSERNB#+10000+2.4*T; 6000 N ! 

 

 FUNCTION GHSERSN   100 -7958.517+122.765451*T-25.858*T*LN(T) 

     +5.1185E-04*T**2-3.192767E-06*T**3+18440*T**(-1); 250 Y 

      -5855.135+65.443315*T-15.961*T*LN(T)-.0188702*T**2+3.121167E-06*T**3 

     -61960*T**(-1); 505.08 Y 

      +2524.724+4.005269*T-8.2590486*T*LN(T)-.016814429*T**2 

     +2.623131E-06*T**3-1081244*T**(-1)-1.2307E+25*T**(-9); 800 Y 

      -8256.959+138.99688*T-28.4512*T*LN(T)-1.2307E+25*T**(-9); 3000 N ! 

 FUNCTION GLIQSN    100 +GHSERSN#+7103.092-14.087767*T+1.47031E-18*T**7;  

     505.08 Y 

      +9496.31-9.809114*T-8.2590486*T*LN(T)-.016814429*T**2 

     +2.623131E-06*T**3-1081244*T**(-1); 800 Y 

      -1285.372+125.182498*T-28.4512*T*LN(T); 3000 N ! 
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 FUNCTION GFCCSN    100 +GHSERSN#+5510-8.46*T; 3000 N ! 

 FUNCTION GBCCSN    100 +GHSERSN#+4400-6*T; 3000 N ! 

 FUNCTION GHCPSN    100 +GHSERSN#+3900-7.646*T; 3000 N ! 

 

 FUNCTION GHSERZR   130 -7827.595+125.64905*T-24.1618*T*LN(T)-.00437791*T**2 

     +34971*T**(-1); 2128 Y 

      -26085.921+262.724183*T-42.144*T*LN(T)-1.342896E+31*T**(-9); 6000 N ! 

 FUNCTION GLIQZR    298.15 +GHSERZR#+18147.69-9.080812*T+1.6275E-22*T**7;  

     2128 Y 

      -8281.26+253.812609*T-42.144*T*LN(T); 6000 N ! 

 FUNCTION GFCCZR    298.15 +GHSERZR#+7600-.9*T; 6000 N ! 

 FUNCTION GBCCZR    298.15 -525.539+124.9457*T-25.607406*T*LN(T) 

     -3.40084E-04*T**2-9.729E-09*T**3+25233*T**(-1)-7.6143E-11*T**4; 2128 Y 

      -30705.955+264.284163*T-42.144*T*LN(T)+1.276058E+32*T**(-9); 6000 N ! 

 FUNCTION UN_ASS    298.15 +0.0; 300 N ! 

 

 TYPE_DEFINITION % SEQ *! 

 DEFINE_SYSTEM_DEFAULT ELEMENT 2 ! 

 DEFAULT_COMMAND DEF_SYS_ELEMENT VA /- ! 

 

 

 PHASE LIQUID:L %  1  1.0  ! 

    CONSTITUENT LIQUID:L :CR,FE,NB,SN,ZR :  ! 

 

   PARAMETER G(LIQUID,CR;0)           298.15 +GLIQCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,FE;0)           298.15 +GLIQFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,NB;0)           298.15 +GLIQNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,SN;0)           298.15 +GLIQSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,ZR;0)           298.15 +GLIQZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,FE;0)        298.15 6.55479387E+04 

   -4.27231643E+01*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,FE;1)        298.15 -1.06500524E+03; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,NB;0)        298.15 -9.80133887E+03; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,NB;1)        298.15 +2.64365541E+03; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,SN;0)        298.15 +331137.41-212.72531*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,SN;1)        298.15 +41300.863; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,SN;2)        298.15 -54085.368; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,ZR;0)        298.15 -5.3900910E+03-1.5966076*T;  

   6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,ZR;1)        298.15 -1.5555731E+03-.74677683*T;  

   6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,ZR;2)        298.15 -8.2848000E+03+.92113665*T;  

   6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,FE,NB;0)        2.98150E+02  -7.48576874E+04 

   +99.67*T-10*T*LN(T);  6.00000E+03   N !               

   PARAMETER G(LIQUID,FE,NB;1)        2.98150E+02  +17624-10.805*T; 

   6.00000E+03  N ! 

   PARAMETER G(LIQUID,FE,SN;0)            298.15 +2.1340220E+04; 6000 N   ! 

   PARAMETER G(LIQUID,FE,SN;1)            298.15 -6.3445215E+03; 6000 N   ! 

   PARAMETER G(LIQUID,FE,SN;2)            298.15 -5.5179448E+03; 6000 N   ! 

   PARAMETER G(LIQUID,FE,ZR;0)        298.15 -4.91288674E+04 

   -1.15381405E+01*T; 6000 N! 
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   PARAMETER G(LIQUID,FE,ZR;1)        298.15 +2.8544989E+03 

   +4.48*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,FE,ZR;2)        298.15 -8.7500000E+03 

   -0.8*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,NB,SN;0)        298.15 19380.504; 6000 N  ! 

   PARAMETER G(LIQUID,NB,SN;1)        298.15 13332.524-13.048484*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,NB,ZR;0)        298.15 +1.3191882E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,NB,ZR;1)        298.15 +1.0054607E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,SN,ZR;0)        298.15 -1.02753623E+05 

   -1.83701122E+01*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(LIQUID,SN,ZR;1)        298.15 +2.16405218E+04; 6000 N! 

   

   PARAMETER G(LIQUID,CR,FE,NB;0) 298.15 +35000; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,FE,NB;1) 298.15 +25000; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LIQUID,CR,FE,NB;2) 298.15 -30000; 6000 N ! 

    

   PARAMETER G(LIQUID,CR,FE,ZR;0) 298.15 -80000; 6000 N ! 

 

    

    

 PHASE FCC_A1  %  2 1   1 ! 

    CONSTITUENT FCC_A1  :CR,FE,NB,SN,ZR : VA :  ! 

 

   PARAMETER G(FCC_A1,CR:VA;0)        298.15 +GFCCCR#; 6000 N! 

   PARAMETER TC(FCC_A1,CR:VA;0)       298.15 -1109; 6000 N! 

   PARAMETER BMAGN(FCC_A1,CR:VA;0)    298.15 -2.46; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,FE:VA;0)        298.15 +GFCCFE#; 6000 N! 

   PARAMETER TC(FCC_A1,FE:VA;0)       298.15 -201; 6000 N! 

   PARAMETER BMAGN(FCC_A1,FE:VA;0)    298.15 -2.1; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,NB:VA;0)        298.15 +GFCCNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,SN:VA;0)        298.15 +GFCCSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,ZR:VA;0)        298.15 +GFCCZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,CR,FE:VA;0)     298.15 2.06049365E+04 

   -1.74384192E+01*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,CR,FE:VA;1)     298.15 7.35526709E+02; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,CR,NB:VA;0)     298.15 -1560+10*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,CR,NB:VA;1)     298.15 +100710; 6000 N!  

   PARAMETER G(FCC_A1,CR,SN:VA;0)     298.15 +147582+8*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,CR,SN:VA;1)     298.15 +184890; 6000 N!  

   PARAMETER G(FCC_A1,CR,ZR:VA;0)     298.15 4.7603600E+01; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,CR,ZR:VA;1)     298.15 9.6554800E+01; 6000 N!  

   PARAMETER G(FCC_A1,FE,NB:VA;0)     298.15 -9122.78+0*T; 6000 N REF4 ! 

   PARAMETER G(FCC_A1,FE,SN:VA;0)     298.15 +23510; 6000 N  ! 

   PARAMETER G(FCC_A1,FE,ZR:VA;0)     298.15 8.0000000E+04; 6000 N!    

   PARAMETER G(FCC_A1,NB,SN:VA;0)     298.15 6588.133+10.001*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,NB,SN:VA;1)     298.15 -156019.16; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,NB,ZR:VA;0)     298.15 21463; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,NB,ZR:VA;1)     298.15 6868; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,SN,ZR:VA;0)     298.15 -70201; 6000 N! 

   PARAMETER G(FCC_A1,SN,ZR:VA;1)     298.15 -87785; 6000 N!    

    

 TYPE_DEFINITION & GES A_P_D BCC_A2 MAGNETIC  -1.0    4.00000E-01 ! 
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 PHASE BCC_A2  %&  2 1   3 ! 

    CONSTITUENT BCC_A2  :CR,FE,NB,SN,ZR : VA :  ! 

 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR:VA;0)        298.15 +GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER TC(BCC_A2,CR:VA;0)       298.15 -311.5; 6000 N! 

   PARAMETER BMAGN(BCC_A2,CR:VA;0)    298.15 -.008; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,FE:VA;0)        298.15 +GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER TC(BCC_A2,FE:VA;0)       298.15 +1043; 6000 N! 

   PARAMETER BMAGN(BCC_A2,FE:VA;0)    298.15 +2.22; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,NB:VA;0)        298.15 +GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,SN:VA;0)        298.15 +GBCCSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,ZR:VA;0)        298.15 +GBCCZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR,FE:VA;0)     298.15 2.91404675E+04 

   -1.92714308E+01*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR,FE:VA;1)     298.15 -1.53916965E+03; 6000 N! 

   PARAMETER BMAGN(BCC_A2,CR,FE:VA;0) 298.15 -.85; 6000 N! 

   PARAMETER TC(BCC_A2,CR,FE:VA;0)    298.15 +1650; 6000 N! 

   PARAMETER TC(BCC_A2,CR,FE:VA;1)    298.15 +550; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR,NB:VA;0)     298.15 +5.24229930E+04 

   -1.60494401E+01*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR,NB:VA;1)     298.15 +1.1827496E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR,SN:VA;0)     298.15 +260250-101*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR,SN:VA;1)     298.15 +103260-119*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR,ZR:VA;0)     298.15 7.5831825E+04-31.779770*T;  

   6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,CR,ZR:VA;1)     298.15 1.7682776E+04-11.343029*T;  

   6000 N!    

   PARAMETER G(BCC_A2,FE,NB:VA;0)     298.15 -13127+11.835*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,FE,NB:VA;1)     298.15 +6812-7.256*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,FE,SN:VA;0)         298.15 +3.0E+04 

   +5.3132504*T; 6000 N   ! 

   PARAMETER G(BCC_A2,FE,SN:VA;1)     298.15 -2.4443000E+04; 6000 N   ! 

   PARAMETER TC(BCC_A2,FE,SN:VA;0)    298.15 +918; 6000 N   ! 

   PARAMETER BMAGN(BCC_A2,FE,SN:VA;0) 298.15 -5.688; 6000 N   ! 

   PARAMETER G(BCC_A2,FE,ZR:VA;0)     298.15 4.29235660E+04 

   -1.6001944E+01*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,FE,ZR:VA;1)     298.15 5.0121544E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,NB,SN:VA;0)     298.15 60092.859-15.72255*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,NB,SN:VA;1)     298.15 -130164+46.723093*T; 6000 N!  

   PARAMETER G(BCC_A2,NB,ZR:VA;0)     298.15 +1.4389575E+04 

   +4.2621477*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,NB,ZR:VA;1)     298.15 +3.4170688E+03; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,SN,ZR:VA;0)     298.15 -6.26000000E+04 

   -36.5472970*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(BCC_A2,SN,ZR:VA;1)     298.15 +1.20000000E+05 

   -47*T; 6000 N! 

   PARAMETER  G(BCC_A2,CR,NB,ZR:VA;0)  298.15    -5000;   6000  N! 

   PARAMETER  G(BCC_A2,CR,NB,ZR:VA;1)  298.15   -10200;   6000  N! 

   PARAMETER  G(BCC_A2,CR,NB,ZR:VA;2)  298.15    69500;   6000  N! 

   PARAMETER  G(BCC_A2,NB,SN,ZR:VA;0)  298.15  -320000;   6000  N! 

   PARAMETER  G(BCC_A2,NB,SN,ZR:VA;1)  298.15        0;   6000  N! 

   PARAMETER  G(BCC_A2,NB,SN,ZR:VA;2)  298.15   -95000;   6000  N! 
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   PARAMETER  G(BCC_A2,FE,NB,ZR:VA;0)  298.15  000000;   6000  N!    

   PARAMETER  G(BCC_A2,FE,NB,ZR:VA;1)  298.15  000000;   6000  N!  

   PARAMETER  G(BCC_A2,FE,NB,ZR:VA;2)  298.15  00000;   6000  N!     

    

 PHASE HCP_A3  %  2 1   .5 ! 

    CONSTITUENT HCP_A3  :CR,FE,NB,SN,ZR : VA : ! 

 

   PARAMETER G(HCP_A3,CR:VA;0)     298.15 +GHCPCR#; 6000 N! 

   PARAMETER TC(HCP_A3,CR:VA;0)    298.15 -1109; 6000 N! 

   PARAMETER BMAGN(HCP_A3,CR:VA;0) 298.15 -2.46; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,FE:VA;0)     298.15 +GHCPFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,NB:VA;0)     298.15 +GHCPNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,SN:VA;0)     298.15 +GHCPSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,ZR:VA;0)     298.15 +GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,CR,FE:VA;0)  298.15 -3.2300E+04 

   +1.90E+02*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,CR,FE:VA;1)  298.15 7.6290E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,CR,NB:VA;0)  298.15 -37923.5+20*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,CR,NB:VA;1)  298.15 +15349.5; 6000 N!    

   PARAMETER G(HCP_A3,CR,SN:VA;0)  298.15 +144328; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,CR,SN:VA;1)  298.15 +129100; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,CR,ZR:VA;0)  298.15 3.4447487E+04+45*T;  

   6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,CR,ZR:VA;1)  298.15 3.4012014E+04+20.00452*T;  

   6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,FE,NB:VA;0)  298.15 25000; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,FE,NB:VA;1)  298.15 -90000; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,FE,SN:VA;0)  298.15 +23510; 6000 N  ! 

   PARAMETER G(HCP_A3,FE,ZR:VA;0)  298.15 2.5045223E+04 

   +1.0010044E+01*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,NB,SN:VA;0)  298.15 -23738.459+50*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,NB,SN:VA;1)  298.15 -1.5539143E+05; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,NB,ZR:VA;0)  298.15 +2.4411000E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,SN,ZR:VA;0)  298.15 -7.59650000E+04 

   -8.69637900*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,SN,ZR:VA;1)  298.15 +9.0126559E+04 

   -44.5*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(HCP_A3,SN,ZR:VA;2)  298.15 -5.66179600E+04; 6000 N! 

   

 PHASE BCT_A5  %  1  1.0  ! 

    CONSTITUENT BCT_A5  :SN :  ! 

 

   PARAMETER G(BCT_A5,SN;0)           100 +GHSERSN#; 3000 N! 

    

 PHASE C54  %  2 2   1 ! 

    CONSTITUENT C54  :SN : ZR :  ! 

 

   PARAMETER G(C54,SN:ZR;0)               298.15 -1.31946000E+05 

   +2.67695593*T+2*GHSERSN# 

  +GHSERZR#; 6000 N! 

 

 PHASE DIAMOND_A4  %  1  1.0  ! 
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    CONSTITUENT DIAMOND_A4  :SN :  ! 

 

   PARAMETER G(DIAMOND_A4,SN;0)       100 -9579.608+114.007785*T 

  -22.972*T*LN(T)-.00813975*T**2+2.7288E-06*T**3+25615*T**(-1); 298.15 Y 

   -9063.001+104.84654*T-21.5750771*T*LN(T)-.008575282*T**2 

  +1.784447E-06*T**3-2544*T**(-1); 800 Y 

   -10909.353+147.396537*T-28.4512*T*LN(T); 3000 N! 

    

 PHASE ETA  %  3 5   3   1 ! 

    CONSTITUENT ETA  :ZR : SN : SN,VA :  ! 

 

   PARAMETER G(ETA,ZR:SN:SN;0)            298.15 -5.27796000E+05 

   +1.001221*T+4*GHSERSN#+5*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(ETA,ZR:SN:VA;0)            298.15 -4.48112000E+05+3*GHSERSN# 

  +5*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(ETA,ZR:SN:SN,VA;0)         298.15 +9489.775 

   -25*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(ETA,ZR:SN:SN,VA;1)         298.15 -7.299855657E+04 

   +30*T; 6000 N! 

   

   

 PHASE LAVES_C14  %  3 4   2   6 ! 

  CONSTITUENT LAVES_C14  :CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR :  ! 

 

$ Elements purs 

  

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:CR:CR;0)    298.15 +342290.49 

  +12*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:FE:FE;0)    298.15 148839.37 

   +12*GHSERFE; 6000 N!  

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:NB:NB;0)    298.15 +188611.85 

  +12*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:SN:SN;0)    298.15 +136760.4 

  +12*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:ZR:ZR;0)    298.15 +282926.23 

  +12*GHSERZR#; 6000 N ! 

 

   

$ Cr-Fe     

   

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:CR:CR;0)    298.15 347505.48 

   +8*GHSERCR+4*GHSERFE; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:FE:CR;0)    298.15 257560.82 

   +10*GHSERCR+2*GHSERFE; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:FE:CR;0)    298.15 290386.48 

   +6*GHSERCR+6*GHSERFE; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:CR:FE;0)    298.15 172628.09 

   +6*GHSERCR+6*GHSERFE; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:FE:FE;0)    298.15 174132.04 

   +4*GHSERCR+8*GHSERFE; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:CR:FE;0)    298.15 149253.48 
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   +2*GHSERCR+10*GHSERFE; 6000 N! 

    

   

$ Cr-Nb   

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:NB:CR;0)    298.15 +591586.16 

  +10*GHSERCR#+2*GHSERNB#; 6000 N! 

  PARAMETER G(LAVES_C14,NB:CR:CR;0)     298.15 -20160.01+8*GHSERCR# 

  +4*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:CR:NB;0)    298.15 +723727.6+6*GHSERCR# 

  +6*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:NB:CR;0)    298.15 +106457.2+6*GHSERCR# 

  +6*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:NB:NB;0)    298.15 +930026+4*GHSERCR# 

  +8*GHSERNB#; 6000 N!   

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:CR:NB;0)    298.15 +159921.66 

  +2*GHSERCR#+10*GHSERNB#; 6000 N! 

 

$ Cr-Sn  

   

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:SN:CR;0)    298.15 +493622+10*GHSERCR# 

  +2*GHSERSN#; 6000 N! 

  PARAMETER G(LAVES_C14,SN:CR:CR;0)    298.15 +434780+8*GHSERCR# 

  +4*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:CR:SN;0)    298.15 +514790+6*GHSERCR# 

  +6*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:SN:CR;0)    298.15 +1165881+6*GHSERCR# 

  +6*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:SN:SN;0)    298.15 +765356+4*GHSERCR# 

  +8*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:CR:SN;0)    298.15 +251386+2*GHSERCR# 

  +10*GHSERSN#; 6000 N! 

   

$ Cr-Zr 

     

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:ZR:CR;0)    298.15 +675355.2+2*GHSERZR# 

  +10*GHSERCR#; 6000 N ! 

  PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR:CR;0)    298.15 -2.010158E+04-56.549943*T 

   +4*GHSERZR#+8*GHSERCR#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:CR:ZR;0)    298.15 +809014.66 

  +6*GHSERZR#+6*GHSERCR#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:ZR:CR;0)    298.15 +166977.92 

  +6*GHSERZR#+6*GHSERCR#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:ZR:ZR;0)    298.15 +1155553.45 

  +8*GHSERZR#+4*GHSERCR#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR:ZR;0)    298.15 +207810.99 

  +10*GHSERZR#+2*GHSERCR#; 6000 N ! 

   

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR,ZR:CR:CR;0) 298.15 2.0004E+04+10.044567*T; 

   6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR:CR,ZR;0) 298.15 -2.250E+04-8.9287400*T;  

   6000 N ! 
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$ Fe-Nb  

   

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:NB:FE;0)    298.15 209135.54+10*GHSERFE# 

  +2*GHSERNB#; 6000 N! 

  PARAMETER G(LAVES_C14,NB:FE:FE;0)    298.15 -237991+38.7696531*T 

  +8*GHSERFE#+4*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:FE:NB;0)    298.15 +492691.98+6*GHSERFE# 

  +6*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:NB:FE;0)    298.15 -63529.15+6*GHSERFE# 

  +6*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:NB:NB;0)    298.15 +682920+4*GHSERFE# 

  +8*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:FE:NB;0)    298.15 +120678.84+2*GHSERFE# 

  +10*GHSERNB#; 6000 N!   

   

  PARAMETER G(LAVES_C14,FE,NB:FE:FE;0)  2.98150E+02  -175475.251 

  +38.2965431*T;  6.00000E+03   N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:FE,NB:FE,NB;0)  2.98150E+02  -85624;    

  6.00000E+03   N!  

  

$ Fe-Sn 

   

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:SN:FE;0)    298.15 237074.43+10*GHSERFE# 

  +2*GHSERSN#; 6000 N! 

  PARAMETER G(LAVES_C14,SN:FE:FE;0)    298.15 145561.13+8*GHSERFE# 

  +4*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:FE:SN;0)    298.15 635963.84+6*GHSERFE# 

  +6*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:SN:FE;0)    298.15 247865.87+6*GHSERFE# 

  +6*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:SN:SN;0)    298.15 819584.16+4*GHSERFE# 

  +8*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:FE:SN;0)    298.15 266601.75+2*GHSERFE# 

  +10*GHSERSN#; 6000 N!   

   

 

$ Fe-Zr  

   

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:ZR:FE;0)    298.15 250115.19+10*GHSERFE# 

  +2*GHSERZR#; 6000 N! 

  PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE:FE;0)    298.15 -315773.37+8*GHSERFE# 

  +4*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:FE:ZR;0)    298.15 352911.56+6*GHSERFE# 

  +6*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:ZR:FE;0)    298.15 -155030.43+6*GHSERFE# 

  +6*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:ZR:ZR;0)    298.15 882932.46+4*GHSERFE# 

  +8*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE:ZR;0)    298.15 -11509.69+2*GHSERFE# 

  +10*GHSERZR#; 6000 N!   
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$ Nb-Sn 

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:SN:NB;0)    298.15 +84214+10*GHSERNB# 

  +2*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:NB:NB;0)    298.15 +216872+8*GHSERNB# 

  +4*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:NB:SN;0)    298.15 +359704+6*GHSERNB# 

  +6*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:SN:NB;0)    298.15 +163101+6*GHSERNB# 

  +6*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:SN:SN;0)    298.15 +759611+4*GHSERNB# 

  +8*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:NB:SN;0)    298.15 +182699+2*GHSERNB# 

  +10*GHSERSN#; 6000 N ! 

 

$ Nb-Zr 

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:ZR:NB;0)    298.15  +270876.57+10*GHSERNB# 

   +2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:NB:NB;0)    298.15  +31792.010+8*GHSERNB# 

   +4*GHSERZR#;   6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:NB:ZR;0)    298.15  +443420.54+6*GHSERNB# 

   +6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:ZR:NB;0)    298.15  +104099.37+6*GHSERNB# 

   +6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:ZR:ZR;0)    298.15  +491049.23+4*GHSERNB# 

   +8*GHSERZR#;  6000 N !   

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:NB:ZR;0)    298.15  +244274.32+2*GHSERNB# 

   +10*GHSERZR#;  6000 N ! 

  

$ Sn-Zr       

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:ZR:SN;0)    298.15    -7803.59+10*GHSERSN# 

   +2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:SN:SN;0)    298.15   218147.85+8*GHSERSN# 

   +4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:SN:ZR;0)    298.15  -180800.47+6*GHSERSN# 

   +6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:ZR:SN;0)    298.15  -229854.69+6*GHSERSN# 

   +6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:ZR:ZR;0)    298.15    65760.05+4*GHSERSN# 

   +8*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:SN:ZR;0)    298.15   -97891.46+2*GHSERSN# 

   +10*GHSERZR#;  6000 N ! 

  

$ Cr-Fe-Nb   

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:FE:NB;0)    298.15   593258.1+4*GHSERCR# 

   +2*GHSERFE#+6*GHSERNB#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:FE:CR;0)    298.15    -62795.69+6*GHSERCR# 

   +2*GHSERFE#+4*GHSERNB#;  6000 N ! 
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   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:NB:CR;0)    298.15   500130.79+6*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+2*GHSERNB#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:CR:NB;0)    298.15   602467.96+2*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+6*GHSERNB#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:CR:FE;0)    298.15    -146641.44+2*GHSERCR# 

   +6*GHSERFE#+4*GHSERNB#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:NB:FE;0)    298.15   334466.13+4*GHSERCR# 

   +6*GHSERFE#+2*GHSERNB#;  6000 N !  

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:CR,FE:FE;0)  298.15 -167380+60*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:CR,FE:CR;0)  298.15 -225675-85*T; 6000 N!   

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE,NB:CR:FE;0)  298.15 -280000; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR,NB:FE:CR;0)  298.15 -450000; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:FE,CR:FE,CR;0)  298.15 00000; 6000 N! 

 

$ Cr-Fe-Sn   

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:FE:SN;0)    298.15   662283.12+4*GHSERCR# 

   +2*GHSERFE#+6*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:FE:CR;0)    298.15   427370.51+6*GHSERCR# 

   +2*GHSERFE#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:SN:CR;0)    298.15   552233.44+6*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+2*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:CR:SN;0)    298.15   727353.95+2*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+6*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:CR:FE;0)    298.15   350184.47+2*GHSERCR# 

   +6*GHSERFE#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:SN:FE;0)    298.15   377902.95+4*GHSERCR# 

   +6*GHSERFE#+2*GHSERSN#;  6000 N !   

  

  

$ Cr-Fe-Zr   

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:FE:ZR;0)    298.15   350873.17+4*GHSERCR# 

   +2*GHSERFE#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE:CR;0)    298.15    -87248.12+6*GHSERCR# 

   +2*GHSERFE#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:ZR:CR;0)    298.15   669721.05+6*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:CR:ZR;0)    298.15   580965.07+2*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR:FE;0)    298.15    -227433.93+2*GHSERCR# 

   +6*GHSERFE#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:ZR:FE;0)    298.15   419674.89+4*GHSERCR# 

   +6*GHSERFE#+2*GHSERZR#;  6000 N !  

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR,FE:CR;0)     298.15 -2.50612670E+05 

   +4.00604980E+01*T;  6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR,FE:FE;0)     298.15 -550000+138*T;  6000 N!     

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR,FE:CR,FE;0)  298.15 -3.91598170E+05;  6000 N!    

  

$ Cr-Nb-Sn    
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   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:NB:SN;0)    298.15   676249.24+4*GHSERCR# 

   +2*GHSERNB#+6*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:SN:CR;0)    298.15   -17107.21+6*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+2*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:CR:SN;0)    298.15   382817.78+2*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+6*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:NB:CR;0)    298.15   383249.83+6*GHSERCR# 

   +2*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:SN:NB;0)    298.15   823755.82+4*GHSERCR# 

   +6*GHSERNB#+2*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:CR:NB;0)    298.15   308296.71+2*GHSERCR# 

   +6*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

  

$ Cr-Nb-Zr   

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:NB:ZR;0)    298.15   753299.46+4*GHSERCR# 

   +2*GHSERNB#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:NB:CR;0)    298.15    50676.13+6*GHSERCR# 

   +2*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:ZR:CR;0)    298.15   232336.69+6*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:CR:ZR;0)    298.15   335767.45+2*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR:NB;0)    298.15    60678.11+2*GHSERCR# 

   +6*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:ZR:NB;0)    298.15   986560.03+4*GHSERCR# 

   +6*GHSERNB#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

 

$ Cr-Sn-Zr  

   

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:SN:CR;0)    298.15  -192018.13-40*T+6*GHSERCR# 

   +2*GHSERSN#+4*GHSERZR#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:CR:ZR;0)    298.15  132860.41+2*GHSERCR# 

   +4*GHSERSN#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:ZR:CR;0)    298.15  407848.31+6*GHSERCR# 

   +4*GHSERSN#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:SN:ZR;0)    298.15  966809.95+4*GHSERCR# 

   +2*GHSERSN#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,CR:ZR:SN;0)    298.15  531853.43+4*GHSERCR# 

   +6*GHSERSN#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR:SN;0)    298.15  -77206.91+2*GHSERCR# 

   +6*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:CR,SN:CR;0) 298.15 -105000;  

   6000 N ! 

    

$ Fe-Nb-Sn    

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:NB:SN;0)    298.15   830267.78+4*GHSERFE# 

   +2*GHSERNB#+6*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:SN:FE;0)    298.15   -58986.3+6*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+2*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:FE:SN;0)    298.15   283489.94+2*GHSERFE# 
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   +4*GHSERNB#+6*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:NB:FE;0)    298.15   225731.32+6*GHSERFE# 

   +2*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:SN:NB;0)    298.15   696281.85+4*GHSERFE# 

   +6*GHSERNB#+2*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:FE:NB;0)    298.15   263228.6+2*GHSERFE# 

   +6*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N !    

    

 

$ Fe-Nb-Zr    

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:NB:ZR;0)    298.15   791789.62+4*GHSERFE# 

   +2*GHSERNB#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:ZR:FE;0)    298.15   52449.98+6*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:FE:ZR;0)    298.15   130401.92+2*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:NB:FE;0)    298.15   -212044.73+6*GHSERFE# 

   +2*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:ZR:NB;0)    298.15   783282.23+4*GHSERFE# 

   +6*GHSERNB#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE:NB;0)    298.15   -62623.21+2*GHSERFE# 

   +6*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N !   

 

$ stabiliser la C14 selon la ligne Zr(Fe,Nb)2 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE,NB:FE;0) 298.15   -2.73370695E+05;  6000 N !  

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE,NB:NB;0) 298.15   9.33082707E+04;   6000 N !  

 

$ déplacer l'équilibre Ti2Ni+Beta-Zr+C14 vers le Fe   

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE,NB:FE,NB;0) 298.15   -4.79999982E+05;  6000 N !   

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE,NB:FE,NB;1) 298.15   -2.03917923E+05;  6000 N !   

    

$ empêcher la sous-stoechiométrie en Zr 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR,NB:FE:FE;0) 298.15   1.11405255E+05;    6000 N !        

    

    

$ Fe-Sn-Zr    

 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:SN:ZR;0)    298.15   846468.15+4*GHSERFE# 

   +2*GHSERSN#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:ZR:FE;0)    298.15   156183.94+6*GHSERFE# 

   +4*GHSERSN#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:FE:ZR;0)    298.15   -44457.99+2*GHSERFE# 

   +4*GHSERSN#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:SN:FE;0)    298.15   -305871.31+6*GHSERFE# 

   +2*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,FE:ZR:SN;0)    298.15   665829.76+4*GHSERFE# 

   +6*GHSERSN#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:FE:SN;0)    298.15   -120232.08+2*GHSERFE# 

   +6*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N !       

    

$ Nb-Sn-Zr  
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   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:NB:ZR;0)    298.15    70870.84+2*GHSERNB# 

   +4*GHSERSN#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:NB:SN;0)    298.15  -138571.36+2*GHSERNB# 

   +6*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:ZR:SN;0)    298.15   306588.24+4*GHSERNB# 

   +6*GHSERSN#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,NB:SN:ZR;0)    298.15   232854.78+4*GHSERNB# 

   +2*GHSERSN#+6*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,ZR:SN:NB;0)    298.15  -171874.56+6*GHSERNB# 

   +2*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C14,SN:ZR:NB;0)    298.15   205489.37+6*GHSERNB# 

   +4*GHSERSN#+2*GHSERZR#;  6000 N ! 

 

 

 PHASE LAVES_C15  %  2 2   1 ! 

    CONSTITUENT LAVES_C15  :CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR :  ! 

 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:CR;0)       298.15 +81517.9+3*GHSERCR#;  

   6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,FE:FE;0)       298.15 35876.32+3*GHSERFE#;  

   6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,NB:NB;0)       298.15 +49852.8+3*GHSERNB#;  

   6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,SN:SN;0)       298.15 +41313.85+3*GHSERSN#; 

   6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,ZR:ZR;0)       298.15 +88548.52+3*GHSERZR#; 

   6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:FE;0)       298.15 77642.26+2*GHSERCR 

   +1*GHSERFE; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,FE:CR;0)       298.15 41423.51+1*GHSERCR 

   +2*GHSERFE; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:NB;0)       298.15 -1.1436335E+04 

   -7.1542789*T+2*GHSERCR#+GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,NB:CR;0)       298.15 +229013+2*GHSERNB#+GHSERCR#; 

   6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:SN;0)       298.15 +107211.75+GHSERCR# 

  +2*GHSERSN#; 6000 N!    

   PARAMETER G(LAVES_C15,SN:CR;0)       298.15 +202124.875 

  +2*GHSERCR#+GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:ZR;0)       298.15 -9.9730000E+03 

   -11.421675*T+GHSERZR#+2*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,ZR:CR;0)       298.15 +313559.474 

  +2*GHSERZR#+GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,FE:NB;0) 2.98150E+02 -44603.6+3*T 

    +2*GHSERFE#+GHSERNB#;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,NB:FE;0) 2.98150E+02  +171959.1+GHSERFE# 

  +2*GHSERNB#;   6.00000E+03   N   ! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,FE:SN;0)       298.15 33382.40 

   +2*GHSERFE#+GHSERSN#;  6000 N  ! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,SN:FE;0)       298.15 274636.21 

   +2*GHSERSN#+GHSERFE#;  6000 N  ! 



293 
 

   PARAMETER G(LAVES_C15,FE:ZR;0)       298.15 -1.0509973E+05 

   +1.34000000E+01*T+GHSERZR#+2*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,ZR:FE;0)       298.15 +227815+2*GHSERZR# 

  +GHSERFE#; 6000 N!                     

   PARAMETER TC(LAVES_C15,FE:ZR;0)      298.15 +584.15; 6000 N! 

   PARAMETER BMAGN(LAVES_C15,FE:ZR;0)   298.15 +.05; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,FE,ZR:*;0)     298.15 1.5000000E+05; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,*:FE,ZR;0)     298.15 -2.2000000E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,NB:SN;0)       298.15 +247308.2+GHSERNB# 

  +2*GHSERSN#; 6000 N !                  

   PARAMETER G(LAVES_C15,SN:NB;0)       298.15 +51428.4+2*GHSERNB# 

  +GHSERSN#; 6000 N !                    

   PARAMETER G(LAVES_C15,NB:ZR;0)       298.15 +13904.474 

  +2*GHSERNB#+GHSERZR#; 6000 N!          

   PARAMETER G(LAVES_C15,ZR:NB;0)       298.15 145110 

   +GHSERZR#+2*GHSERNB#; 6000 N!         

   PARAMETER G(LAVES_C15,SN:ZR;0)       298.15 73306.3 

   +2*GHSERSN#+GHSERZR#;  6000 N  !   

   PARAMETER G(LAVES_C15,ZR:SN;0)       298.15 11556.64 

   +2*GHSERZR#+GHSERSN#;  6000 N  !   

  

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:CR,ZR;0)    298.15 -8.9758835E+03; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR,ZR:ZR;0)    298.15 -1.5150000E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:CR,NB;0)    298.15 -4.1015233E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR,NB:NB;0)    298.15 +4.0303103E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR,FE:NB;0)    298.15  -56158+20*T;   6000 N!     

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:ZR,CR,NB;0) 298.15 -140650; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR:NB,ZR;0)    298.15 -18000;  6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,FE,NB:ZR;0)    298.15  40000; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR,FE:ZR;0)    298.15  -8.96505316E+04 

   +5.18263100E+01*T;  6000 N!    

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR,FE:ZR;1)    298.15  0000;  6000 N!  

   PARAMETER G(LAVES_C15,CR,FE:ZR;2)    298.15  -5.75417411E+04 

   +10*T;  6000 N!     

   PARAMETER G(LAVES_C15,FE:SN,ZR;0)    298.15  -110000;  6000 N!    

    

    

 

 PHASE LAVES_C36  %  3  4  4  16 ! 

  CONSTITUENT LAVES_C36  :CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR : CR,FE,NB,SN,ZR :  ! 

 

$ Elements purs 

  

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:CR:CR;0)    298.15 +621157 

  +24*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:FE:FE;0)    298.15 290739.05 

   +24*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:NB:NB;0)    298.15 +392133 

  +24*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:SN:SN;0)    298.15 +297926 

  +24*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:ZR:ZR;0)    298.15 +618996.87 
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  +24*GHSERZR#; 6000 N! 

   

$ Cr-Fe 

 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:CR:CR;0)    298.15 591145.14+20*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:FE:CR;0)    298.15 614866.36+20*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:FE:CR;0)    298.15 662413.49+16*GHSERCR# 

   +8*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:CR:FE;0)    298.15 495524.95+8*GHSERCR# 

   +16*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:CR:FE;0)    298.15 317201.51+4*GHSERCR# 

   +20*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:FE:FE;0)    298.15 267175.01+4*GHSERCR# 

   +20*GHSERFE#; 6000 N!   

   

$ Cr-Nb 

    

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:CR:CR;0)    298.15 +344351+20*GHSERCR# 

  +4*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:NB:CR;0)    298.15 +355728+20*GHSERCR# 

  +4*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:NB:CR;0)    298.15 -63552+16*GHSERCR# 

  +8*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:CR:NB;0)    298.15 +3623516+8*GHSERCR# 

  +16*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:CR:NB;0)    298.15 +1124849+4*GHSERCR# 

  +20*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:NB:NB;0)    298.15 +1132038+4*GHSERCR# 

  +20*GHSERNB#; 6000 N! 

   

$ Cr-Sn   

 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:SN:CR;0)    298.15 639785+20*GHSERCR# 

  +4*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:CR:CR;0)    298.15 +643667 

  +20*GHSERCR#+4*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:SN:CR;0)    298.15 +850251+16*GHSERCR# 

  +8*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:CR:SN;0)    298.15 +1590155+8*GHSERCR# 

  +16*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:CR:SN;0)    298.15 +967990 

  +20*GHSERSN#+4*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:SN:SN;0)    298.15 +942683+4*GHSERCR# 

  +20*GHSERSN#; 6000 N! 

   

$ Cr-Zr    

   

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:CR:CR;0)    298.15 +407178.74 

  +4*GHSERZR#+20*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:ZR:CR;0)    298.15 +417367.15 
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  +4*GHSERZR#+20*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:ZR:CR;0)    298.15 -6.2568000E+04 

   -101.41966*T+8*GHSERZR#+16*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:CR:ZR;0)    298.15 +2011612.83 

  +16*GHSERZR#+8*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:CR:ZR;0)    298.15 +1510437.04 

  +20*GHSERZR#+4*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:ZR:ZR;0)    298.15 +1518505.49 

  +20*GHSERZR#+4*GHSERCR#; 6000 N!   

   

$ Fe-Nb  

   

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:FE:FE;0)      298.15 -115330.03 

  +20*GHSERFE#+4*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:NB:FE;0)      298.15 -88672.31 

  +20*GHSERFE#+4*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:NB:FE;0)      298.15 -344903.96+24*T 

   +16*GHSERFE#+8*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:FE:NB;0)      298.15 1426114.63+8*GHSERFE# 

  +16*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:FE:NB;0)      298.15 1010258.84+4*GHSERFE# 

  +20*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:NB:NB;0)      298.15 993353.86+4*GHSERFE# 

  +20*GHSERNB#; 6000 N! 

 

 

$ Fe-Sn    

   

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:FE:FE;0)      298.15 187170.41 

  +20*GHSERFE#+4*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:SN:FE;0)      298.15 205083.67 

  +20*GHSERFE#+4*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:SN:FE;0)      298.15 286725.9 

   +16*GHSERFE#+8*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:FE:SN;0)      298.15 1930551.53+8*GHSERFE# 

  +16*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:FE:SN;0)      298.15 1026302.03+4*GHSERFE# 

  +20*GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:SN:SN;0)      298.15 1021720.97+4*GHSERFE# 

  +20*GHSERSN#; 6000 N!     

   

   

$ Fe-Zr    

   

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:FE:FE;0)      298.15 -279299.82 

  +20*GHSERFE#+4*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:ZR:FE;0)      298.15 -253848.83 

  +20*GHSERFE#+4*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:ZR:FE;0)      298.15 -6.79771E+05 

   +2.96670562E+02*T+16*GHSERFE# 

  +8*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:FE:ZR;0)      298.15 +1791026.12+8*GHSERFE# 
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  +16*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:FE:ZR;0)      298.15 +1419297.01+4*GHSERFE# 

  +20*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:ZR:ZR;0)      298.15 +1375454.88+4*GHSERFE# 

  +20*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE,ZR:ZR:FE;0)   298.15 -3.32587685E+05 

   -3.36500000E+02*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:ZR:FE,ZR;0)   298.15 1.0000000E+05; 6000 N!   

   

$ Nb-Sn  

   

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:NB:NB;0)    298.15 +331907+20*GHSERNB# 

  +4*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:SN:NB;0)    298.15 +371372+20*GHSERNB# 

  +4*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:SN:NB;0)    298.15 +431938+16*GHSERNB# 

  +8*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:NB:SN;0)    298.15 +1674961+8*GHSERNB# 

  +16*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:SN:SN;0)    298.15 +849588+4*GHSERNB# 

  +20*GHSERSN#; 6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:NB:SN;0)    298.15 +942463+4*GHSERNB# 

  +20*GHSERSN#; 6000 N ! 

 

$ Nb-Zr 

 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:ZR:ZR;0)    298.15  840489.44+4*GHSERNB# 

   +20*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:NB:ZR;0)    298.15  836181.9+4*GHSERNB# 

   +20*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:NB:ZR;0)    298.15  1046735.36+8*GHSERNB# 

   +16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:ZR:NB;0)    298.15  98448.0+16*GHSERNB# 

   +8*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:ZR:NB;0)    298.15  239672.86+20*GHSERNB# 

   +4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:NB:NB;0)    298.15  242056.29+20*GHSERNB# 

   +4*GHSERZR#;  6000 N !  

 

$ Sn-Zr   

   

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:ZR:ZR;0)    298.15  259599.3+4*GHSERSN# 

   +20*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:SN:ZR;0)    298.15  289212.03+4*GHSERSN# 

   +20*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:SN:ZR;0)    298.15  101940.7+8*GHSERSN# 

   +16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:ZR:SN;0)    298.15  474299.2+16*GHSERSN# 

   +8*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:ZR:SN;0)    298.15  415645.01+20*GHSERSN# 

   +4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:SN:SN;0)    298.15  416498.92+20*GHSERSN# 
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   +4*GHSERZR#;  6000 N !   

    

$ Cr-Fe-Nb   

 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:NB:FE;0)   298.15   72590.45+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERFE#+4*GHSERNB#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:CR:FE;0)   298.15   165198.78+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERFE#+4*GHSERNB#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:FE:CR;0)   298.15   16398.36+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+4*GHSERNB#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:FE:NB;0)   298.15   1834559.47+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+16*GHSERNB#;  6000 N !  

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:NB:CR;0)   298.15   304131.63+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+4*GHSERNB#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:CR:NB;0)   298.15   1469312.89+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+16*GHSERNB#;  6000 N !       

    

$ Cr-Fe-Sn   

 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:SN:FE;0)   298.15   403859.71+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERFE#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:CR:FE;0)   298.15   387129.46+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERFE#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:FE:CR;0)   298.15   698619.84+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:FE:SN;0)   298.15   1673960.4+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+16*GHSERSN#;  6000 N !  

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:SN:CR;0)   298.15   682137.04+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:CR:SN;0)   298.15   1671025.77+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+16*GHSERSN#;  6000 N !     

    

$ Cr-Fe-Zr   

 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:ZR:FE;0)   298.15   -42991.23+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERFE#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:CR:FE;0)   298.15   -70419.58+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERFE#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:FE:CR;0)   298.15   401816.41+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:FE:ZR;0)   298.15   2040727.51+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+16*GHSERZR#;  6000 N !  

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:ZR:CR;0)   298.15   364656.0+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:CR:ZR;0)   298.15   1937196.35+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERFE#+16*GHSERZR#;  6000 N !       

      

   

$ Cr-Nb-Sn  

     

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:CR:SN;0)    298.15  1588883.81+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+16*GHSERSN#;  6000 N ! 
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   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:SN:CR;0)    298.15    145348.9+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:NB:SN;0)    298.15  1501474.09+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+16*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:NB:CR;0)    298.15   143498.78+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:SN:NB;0)    298.15   983794.43+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:CR:NB;0)    298.15   906444.02+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

  

$ Cr-Nb-Zr   

 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:ZR:NB;0)   298.15   847499.87+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:CR:NB;0)   298.15   829117.11+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:NB:CR;0)   298.15   -70241.42+15*T+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:NB:ZR;0)   298.15   1756054.7+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+16*GHSERZR#;  6000 N !  

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:ZR:CR;0)   298.15   -67631.61+15*T+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:CR:ZR;0)   298.15   1734866.69+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERNB#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

  

$ Cr-Sn-Zr   

 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:SN:CR;0)    298.15   149604.19+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:SN:ZR;0)    298.15   1307473.28+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERSN#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,CR:ZR:SN;0)    298.15   1048332.03+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:CR:SN;0)    298.15   1030802.32+4*GHSERCR# 

   +16*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:ZR:CR;0)    298.15   148835.55+16*GHSERCR# 

   +4*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:CR:ZR;0)    298.15   889552.54+4*GHSERCR# 

   +4*GHSERSN#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

    

$ Fe-Nb-Sn  

     

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:SN:FE;0)    298.15   -191483.09+16*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:NB:FE;0)    298.15   -204576.76+16*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:NB:SN;0)    298.15  1781043.1+4*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+16*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:FE:SN;0)    298.15  1676344.89+4*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+16*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:SN:NB;0)    298.15   939519.9+4*GHSERFE# 
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   +16*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:FE:NB;0)    298.15   899991.01+4*GHSERFE# 

   +16*GHSERNB#+4*GHSERSN#;  6000 N !    

    

$ Fe-Nb-Zr  

     

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:NB:FE;0)    298.15  -475768.72+16*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:ZR:FE;0)    298.15  -457974.39+16*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:NB:ZR;0)    298.15  1629161.51+4*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:FE:ZR;0)    298.15  1712687.74+4*GHSERFE# 

   +4*GHSERNB#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:ZR:NB;0)    298.15   1034449.81+4*GHSERFE# 

   +16*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:FE:NB;0)    298.15  1000379.26+4*GHSERFE# 

   +16*GHSERNB#+4*GHSERZR#;  6000 N !     

    

    

$ Fe-Sn-Zr   

   

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:ZR:SN;0)    298.15   1205127.03+4*GHSERFE# 

   +16*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,FE:SN:ZR;0)    298.15   975964.83+4*GHSERFE# 

   +4*GHSERSN#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:FE:SN;0)    298.15   1135254.58+4*GHSERFE# 

   +16*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:FE:ZR;0)    298.15   1175979.59+4*GHSERFE# 

   +4*GHSERSN#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:SN:FE;0)    298.15   -369267.9-142*T 

   +16*GHSERFE#+4*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:ZR:FE;0)    298.15   -368546.27+16*GHSERFE# 

   +4*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N !    

    

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:SN,ZR:FE;0)  298.15   -650000;  6000 N !   

$$   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:SN,ZR:FE;0)  298.15   -650000;  6000 N !       

    

$ Nb-Sn-Zr   

   

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:ZR:SN;0)    298.15   966213.36+4*GHSERNB# 

   +16*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,NB:SN:ZR;0)    298.15   588534.84+4*GHSERNB# 

   +4*GHSERSN#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:NB:SN;0)    298.15   910145.81+4*GHSERNB# 

   +16*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:NB:ZR;0)    298.15   556700.2+4*GHSERNB# 

   +4*GHSERSN#+16*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,ZR:SN:NB;0)    298.15   156838.26+16*GHSERNB# 

   +4*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 

   PARAMETER G(LAVES_C36,SN:ZR:NB;0)    298.15   121336.21+16*GHSERNB# 

   +4*GHSERSN#+4*GHSERZR#;  6000 N ! 
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 PHASE SIGMA  %  2 10   20 ! 

    CONSTITUENT SIGMA  :CR,FE,NB : CR,FE,NB :  ! 

 

   PARAMETER G(SIGMA,CR:CR;0)             298.15 2.31370353E+05 

   +30*GHSERCR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(SIGMA,FE:FE;0)             298.15 3.24979834E+05 

   -1.55534731E+02*T+30*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(SIGMA,NB:NB;0)             298.15 2.447520000E+05 

   +30*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(SIGMA,CR:FE;0)             298.15 1.05000000E+05 

   +10*GHSERCR#+20*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(SIGMA,FE:CR;0)             298.15 1.02003960E+05 

   -1.24246240E+02*T+10*GHSERFE#+20*GHSERCR#; 6000 N! 

  PARAMETER G(SIGMA,FE:CR,FE;0)           298.15 -1.50467121E+05; 6000 N! 

   PARAMETER G(SIGMA,CR:NB;0)             298.15 2.57136E+05 

   +10*GHSERCR#+20*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(SIGMA,NB:CR;0)             298.15 1.26432E+06 

   +10*GHSERNB#+20*GHSERCR#; 6000 N!    

   PARAMETER G(SIGMA,FE:NB;0)             298.15 3.7251E+04 

   +10*GHSERFE#+20*GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(SIGMA,NB:FE;0)             298.15 7.6905E+05 

   +10*GHSERNB#+20*GHSERFE#; 6000 N!    

   

   

 PHASE MU_PHASE  %  4 1   4   2   6 ! 

    CONSTITUENT MU_PHASE  :CR,FE,NB : NB : CR,FE,NB : CR,FE,NB :  ! 

 

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:CR:CR;0)  2.98150E+02  +9*GHSERCR#+4*GHSERNB# 

     +47060;   6.00000E+03   N ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:CR:CR;0)  2.98150E+02  +GHSERFE#+4*GHSERNB# 

    +8*GHSERCR# +34888;   6.00000E+03   N !  

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:CR:CR;0)  2.98150E+02  +5*GHSERNB#+8*GHSERCR# 

    +135200;   6.00000E+03   N ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:FE:CR;0)  2.98150E+02  +7*GHSERCR#+4*GHSERNB# 

     +2*GHSERFE# +91698;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:FE:CR;0)  2.98150E+02  +3*GHSERFE#+4*GHSERNB# 

    +6*GHSERCR# +103556;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:FE:CR;0)  2.98150E+02  +5*GHSERNB#+2*GHSERFE# 

    +6*GHSERCR# +194624;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:NB:CR;0)  2.98150E+02  +7*GHSERCR#+6*GHSERNB# 

   +10140;   6.00000E+03   N  !  

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:NB:CR;0)  2.98150E+02  +GHSERFE#+6*GHSERNB# 

    +6*GHSERCR# -10355;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:NB:CR;0)  2.98150E+02  +7*GHSERNB#+6*GHSERCR# 

    +75660 ;   6.00000E+03   N  !  

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:CR:FE;0)  2.98150E+02  +3*GHSERCR#+6*GHSERFE# 

    +4*GHSERNB# -49986;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:CR:FE;0)  2.98150E+02  +7*GHSERFE#+4*GHSERNB# 

    +2*GHSERCR# -42763;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:CR:FE;0)  2.98150E+02  +5*GHSERNB#+2*GHSERCR# 

    +6*GHSERFE# +17354;   6.00000E+03   N !  
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   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:FE:FE;0)  2.98150E+02  +GHSERCR#+4*GHSERNB# 

     +8*GHSERFE#  +34655;   6.00000E+03   N  !   

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:FE:FE;0)  2.98150E+02  9*GHSERFE#  +4*GHSERNB# 

 -100230;   6.00000E+03   N REF4 !  

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:FE:FE;0)  2.98150E+02  -27430+8*GHSERFE# 

     +5*GHSERNB#;   6.00000E+03   N REF4 ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:NB:FE;0)  2.98150E+02  +GHSERCR#+6*GHSERNB# 

     +6*GHSERFE#  -159610-19*T;   6.00000E+03   N ! 

 PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:NB:FE;0)  2.98150E+02 -266116+56*T  

     +7*GHSERFE#+6*GHSERNB#;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:NB:FE;0)  2.98150E+02  -131400+6*GHSERFE# 

    +7*GHSERNB#;   6.00000E+03   N REF4 !  

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:CR:NB;0)  2.98150E+02  

+3*GHSERCR#+10*GHSERNB# 

    +359580;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:CR:NB;0)  2.98150E+02  +GHSERFE#+10*GHSERNB# 

    +2*GHSERCR#  +344112;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:CR:NB;0)  2.98150E+02  

+11*GHSERNB#+2*GHSERCR# 

    +378690;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:FE:NB;0)  2.98150E+02  +GHSERCR#+10*GHSERNB# 

     +2*GHSERFE# +442921;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:FE:NB;0)  2.98150E+02  +426530+3*GHSERFE# 

     +10*GHSERNB#;   6.00000E+03   N REF4 ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:FE:NB;0)  2.98150E+02  +499200+2*GHSERFE# 

    +11*GHSERNB#;   6.00000E+03   N  REF4 ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR:NB:NB:NB;0)  2.98150E+02  +GHSERCR#+12*GHSERNB# 

     +214240;   6.00000E+03   N  ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE:NB:NB:NB;0)  2.98150E+02  +176020+GHSERFE# 

      +12*GHSERNB#;   6.00000E+03   N REF4 ! 

   PARAMETER G(MU_PHASE,NB:NB:NB:NB;0)  2.98150E+02  +227500+13*GHSERNB#;    

      6.00000E+03   N REF4 ! 

 

   PARAMETER G(MU_PHASE,FE,NB:NB:NB:FE,NB;0)  2.98150E+02  -7.59678318E+05 

   +5.13691834E+02*T;   6.00000E+03   N REF4 !      

   PARAMETER G(MU_PHASE,CR,FE:NB:NB:CR,FE;0) 2.98150E+02  -315000 ;  

  6.00000E+03 N !   

   

 PHASE FE3SN2  %  2 3   2 ! 

    CONSTITUENT FE3SN2  :FE : SN :  ! 

 

   PARAMETER G(FE3SN2,FE:SN;0)            298.15 -6.02835121E+04 

   +3.24455137E+01*T+3*GHSERFE#+2*GHSERSN#; 6000 N  ! 

 

 

 PHASE FE5SN3_B82  %  2 5   3 ! 

    CONSTITUENT FE5SN3_B82  :FE : SN :  ! 

 

   PARAMETER G(FE5SN3_B82,FE:SN;0)         298.15 -6.50170626E+04 

   +2.3661478E+01*T+5*GHSERFE#+3*GHSERSN#; 6000 N   ! 
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 PHASE FESN2_C16  %  2 1   2 ! 

    CONSTITUENT FESN2_C16  :FE : SN :  ! 

 

   PARAMETER G(FESN2_C16,FE:SN;0)          298.15 -4.75103535E+04 

   +3.36329828E+01*T+GHSERFE#+2*GHSERSN#; 6000 N   ! 

 

 

 PHASE FESN_B35  %  2 1   1 ! 

    CONSTITUENT FESN_B35  :FE : SN :  ! 

 

   PARAMETER G(FESN_B35,FE:SN;0)           298.15 -3.49407767E+04 

   +2.25984950E+01*T+GHSERFE#+GHSERSN#; 6000 N   !   

   

   

 PHASE C16  %  2 1   2 ! 

    CONSTITUENT C16  :FE,ZR : FE,ZR :  ! 

 

   PARAMETER G(C16,FE:ZR;0)             298.15 -5.19678332E+04 

   +7.89614767*T+GHSERFE#+2*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(C16,ZR:FE;0)             298.15 31048.9727 

  +GHSERZR#+2*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(C16,FE:FE;0)             298.15 106332.6 

  +3*GHSERFE#; 6000 N! 

   PARAMETER G(C16,ZR:ZR;0)             298.15 94770.38 

  +3*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(C16,FE,ZR:ZR;0)  298.15  -9.94163213E+04; 6000 N!     

   PARAMETER G(C16,FE:ZR,FE;0)  298.15  -2.16663499E+05; 6000 N! 

 

   

 PHASE E1a  %  2 1   3 ! 

    CONSTITUENT E1a  :FE,ZR : FE,ZR :  ! 

 

   PARAMETER G(E1a,FE:ZR;0)   298.15  -6.22475113E+04 

   +1.34518721E+01*T+GHSERFE+3*GHSERZR; 6000 N!   

   PARAMETER G(E1a,ZR:FE;0)   298.15  198436.36 

  +GHSERZR+3*GHSERFE; 6000 N!  

   PARAMETER G(E1a,FE:FE;0)   298.15  160799.175 

  +4*GHSERFE; 6000 N!  

   PARAMETER G(E1a,ZR:ZR;0)   298.15  60768.531 

  +4*GHSERZR; 6000 N!  

   PARAMETER G(E1a,FE,ZR:ZR;0)  298.15  -3.60000000E+04; 6000 N!     

   PARAMETER G(E1a,FE:ZR,FE;0)  298.15  -2.20000000E+05; 6000 N!  

 

   

 PHASE A15  %  2 3   1 ! 

    CONSTITUENT A15  :NB,SN,ZR : NB,SN,ZR :  ! 

  

   PARAMETER G(A15,NB:NB;0)         298.15 +40513 

   -1.0937822E+01*T+4*GHSERNB#;  

  6000 N! 

   PARAMETER G(A15,SN:SN;0)         298.15 +30031 

   +1.9454908E+01*T+4*GHSERSN#;  
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  6000 N! 

   PARAMETER G(A15,ZR:ZR;0)         298.15 +5.0012114E+04+4*GHSERZR#;  

  6000 N! 

   PARAMETER G(A15,NB:SN;0)         298.15 -67413.336+12.695285*T 

   +3*GHSERNB#+GHSERSN#; 6000 N! 

   PARAMETER G(A15,SN:NB;0)         298.15 +79925 

   +5.00773548E+01*T+3*GHSERSN# 

  +GHSERNB#; 6000 N! 

   PARAMETER G(A15,SN:ZR;0)         298.15 +2.01296000E+05+3*GHSERSN# 

  +GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(A15,ZR:SN;0)         298.15 -1.79971560E+05 

   +2.65348120E+01*T+GHSERSN#+3*GHSERZR#; 6000 N! 

   PARAMETER G(A15,NB:NB,SN;0)      298.15 +77437.483-40.567*T; 6000 N! 

   PARAMETER G(A15,ZR:SN,ZR;0)      298.15 -7.998972E+04; 6000 N! 

   PARAMETER G(A15,ZR:SN,ZR;1)      298.15 -1.399898E+05; 6000 N! 

$$   PARAMETER G(A15,NB,ZR:SN;0)      298.15  0; 6000 N! 

   PARAMETER G(A15,NB,ZR:SN;0)      298.15  -125000; 6000 N   ! 

   PARAMETER G(A15,NB,ZR:SN;1)      298.15  -472000+15*T; 6000 N   ! 

   PARAMETER G(A15,NB,ZR:SN;2)      298.15  -410000; 6000 N   ! 

    

 PHASE NB6SN5  %  3 24   16   4 ! 

    CONSTITUENT NB6SN5  :NB : SN : SN :  ! 

  

     PARAMETER G(NB6SN5,NB:SN:SN;0)         298.15 -5.84500E+05 

    +24.9325157*T+24*GHSERNB#+20*GHSERSN#; 6000 N ! 

 

 PHASE NBSN2  %  2 1   2 ! 

    CONSTITUENT NBSN2  :NB : SN :  ! 

 

   PARAMETER G(NBSN2,NB:SN;0)             298.15 -45536.552 

   +11.070455*T+GHSERNB#+2*GHSERSN#; 6000 N! 

    

 PHASE Ti2Ni  %  3  1   2   3 ! 

    CONSTITUENT Ti2Ni  :FE,NB,ZR : FE : ZR :  ! 

  

    PARAMETER G(Ti2Ni,FE:FE:ZR;0)         298.15 -125695.7509 

 +3*GHSERFE#+3*GHSERZR#; 6000 N !  

    PARAMETER G(Ti2Ni,NB:FE:ZR;0)         298.15 -69240.15952-1.06061520E+01 

 +GHSERNB#+2*GHSERFE#+3*GHSERZR#; 6000 N !  

    PARAMETER G(Ti2Ni,ZR:FE:ZR;0)         298.15 -83988.28431-4.50240672*T 

 +2*GHSERFE#+4*GHSERZR#; 6000 N !     

    

    PARAMETER G(Ti2Ni,NB,ZR:FE:ZR;0)     298.15 -1.11736263E+05; 6000 N ! 

  

  

 PHASE THETA  %  3  1   2   6 ! 

    CONSTITUENT THETA  :FE : SN : ZR :  ! 

  

    PARAMETER G(THETA,FE:SN:ZR;0)     298.15 -436824.75+27*T 

 +1*GHSERFE#+2*GHSERSN#+6*GHSERZR#; 6000 N !  
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 PHASE N  %  3  16   16   12 ! 

    CONSTITUENT N  :FE : SN : ZR :  ! 

  

    PARAMETER G(N,FE:SN:ZR;0)         298.15 -1633717.1 

 +16*GHSERFE#+16*GHSERSN#+12*GHSERZR#; 6000 N !   

  

  

 PHASE KWON  %  3  3   9   20 ! 

    CONSTITUENT KWON  :FE : SN : ZR :  ! 

  

    PARAMETER G(KWON,FE:SN:ZR;0)      298.15 -1535868-32*T 

 +3*GHSERFE#+9*GHSERSN#+20*GHSERZR#; 6000 N !    

  

  

 PHASE FE6SN6ZR  %  3  6   6   1 ! 

    CONSTITUENT FE6SN6ZR  :FE : SN : ZR :  ! 

  

    PARAMETER G(FE6SN6ZR,FE:SN:ZR;0)      298.15 -221480.5 

 +6*GHSERFE#+6*GHSERSN#+1*GHSERZR#; 6000 N ! 

 

  

 PHASE XSECONDE  %  3  8   20   18 ! 

    CONSTITUENT XSECONDE  :FE : SN : ZR :  ! 

  

    PARAMETER G(XSECONDE,FE:SN:ZR;0)      298.15 -2140112.65 

 +8*GHSERFE#+20*GHSERSN#+18*GHSERZR#; 6000 N !  

  

  

 PHASE XPRIME  %  3  9   20   22 ! 

    CONSTITUENT XPRIME  :FE : SN : ZR :  ! 

  

    PARAMETER G(XPRIME,FE:SN:ZR;0)      298.15 -2505269.35 

 +9*GHSERFE#+20*GHSERSN#+22*GHSERZR#; 6000 N !   

  

  

 PHASE Y  %  3  18   9   5 ! 

    CONSTITUENT Y  :FE : SN : ZR :  ! 

  

    PARAMETER G(Y,FE:SN:ZR;0)      298.15 -850000+76.72*T 

 +18*GHSERFE#+9*GHSERSN#+5*GHSERZR#; 6000 N !   
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Résumé 

Les alliages de zirconium sont utilisés comme matériaux de gainage des combustibles nucléaires 
dans les réacteurs à eau pressurisée. Ces gaines sont utilisées dans un milieu extrêmement radiatif et 
corrosif, elles peuvent dans certains cas être le siège de fortes variations de température et doivent 
répondre à des sollicitations mécaniques importantes, que ce soit en conditions de service ou 
accidentelles. Dans un tel contexte, il est intéressant de pouvoir prédire les transformations de phases 
ayant lieu au sein de la gaine en fonction des variations de température et de composition chimique, 
la précipitation de phases fragiles induites par la présence des éléments d’alliages, mais aussi de 
tester de nouvelles compositions d’alliages afin de l’optimiser.  
La méthode la plus adaptée pour la modélisation thermodynamique de systèmes multiconstitués est la 
méthode Calphad (CALculation of PHAse Diagrams). Il s’agit d’une méthode semi-empirique, 
consistant à modéliser les enthalpies libres des différentes phases constitutives d’un système par 
ajustement de certains paramètres, dans le but de reproduire les données expérimentales. 
Ce mémoire détaille la construction d’une base de données thermodynamiques du système quinaire 
Cr-Fe-Nb-Sn-Zr selon la méthode Calphad. L’originalité de notre démarche est liée à l’utilisation des 
calculs DFT de manière systématique et massive. Il s’agit en particulier de calculer par DFT les 
enthalpies de formation de tous les end-members des phases intermétalliques constitutives du 
système quinaire. De plus, des calculs sur des mailles « quasi aléatoires » (SQS) sont également 
effectués de manière systématique afin de déterminer les enthalpies de mélange des solutions solides 
binaires en structure fcc, bcc et hcp. En outre, une étape importante de ce travail consiste à compléter 
les données expérimentales de la littérature par de nouvelles mesures sur des systèmes choisis. En 
particulier, nous nous sommes employés à décrire quelques équilibres de phases des systèmes 
ternaires Cr-Nb-Sn, Cr-Fe-Sn, Cr-Sn-Zr et Fe-Nb-Sn qui n’avaient jamais été déterminés 
expérimentalement. Nous avons ensuite utilisé ces calculs et ces nouvelles données expérimentales 
en complément de données de la littérature comme données d’entrée pour la modélisation 
thermodynamique des vingt sous-systèmes binaires et ternaires du système quinaire considéré. Enfin, 
le pouvoir prédictif de notre base de données a pu être vérifié en confrontant ces prédictions à des 
données expérimentales relatives à des alliages quinaires industriels ou à de nouveaux concepts de 
gaines. 

 

Abstract 

Currently, zirconium alloys are used as fuel cladding materials in PWR (Pressurized Water Reactors). 
The claddings stand in a very corrosive and radiative environnement, and can be submitted to 
temperature variations. In addition, the claddings will be subjected to mechanical stresses in reactor or 
accidental conditions. Thus, it appears useful to have a better understanding of phase transformations 
occurring in these alloys, as a function of temperature and chemical composition variations, but also to 
forecast the precipitation of fragile phases induced by the addition of alloying elements. At last, the 
ability to test new alloy compositions may allow to optimize it.  
The most suitable method for the thermodynamic modeling of multicomponent systems is the Calphad 
method (CALculation of PHAse Diagrams). The Calphad method is a widely used technique of semi-
empirical modelling of phase diagrams. It consists in the description of the Gibbs energies of the 
different phases by fitting parameters allowing to describe the experimental data. 
This report details the design of a thermodynamic database considering the five following elements Zr, 
Cr, Fe, Nb, and Sn. The originality of this database lies in a systematic use of DFT calculations. 
Indeed, DFT calculations are performed to predict the formation enthalpy of the intermetallic phases 
appearing in these systems. Moreover, the SQS method (Special Quasirandom Structure) is used to 
predict the mixing enthalpy of the fcc, bcc and hcp binary solid solutions. Besides, experimental 
investigations are an important step of this thesis. Since no experimental data were available for the 
Cr-Fe-Sn, Cr-Nb-Sn, Cr-Sn-Zr and Fe-Nb-Sn ternary systems, new experimental data are provided, 
within this study, on the isothermal sections of these systems at different temperatures. All these 
calculated data in addition to the experimental data and the data from literature are used as input data 
for the Calphad modelling of the twenty binary and ternary systems which are then combined in the 
new database. A last part is dedicated to comparisons between predictions obtained with our new 
database and experimental results on industrial quinary alloys and a new concept of claddings. 
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