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INTRODUCTION




Dans le cadre général des études entreprises au Laboratoire de
Métallurgie physique gsur les problémes posés par la
galvanisation des aciers au silicium en bain de zinc pur ou
allie, il est vite apparu necessaire d’obtenir des
informations sur les équilibres des phases a 1’intérieur des
diagrammes ternaires ou quaternaires baséds sur le systéme
binaire Fe-Zn.

En 1’absence de toute donnée relative A un diagramme ternaire,
il peut é&tre intéressant de faire appel au calcul, mais cela
nécessite une connalssance aussi précise que possible des
binaires constitutifs.

Un examen rapide de la littérature consacrée au binaire Fe-Zn
montre une évolution surprenante du diagramme au cours du
temps et ceci, malgré son utilisation intensive et sa trés
grande importance dans les problémes de galvanisation.

Ce n’est en effet que vers 1982 que sa forme définitive fut
fixée par KUBASCHEWSKI (13). C’est sur ce diagramme,
actuellement =zdmis que nous r.ous appulerons

Les données thermodynamiques relatives aux différentes phases
du systéme Fe-Zn ne sont pas inexistantes, mais ellés sont
souvent éparses, contradictoires et surtout en désaccord avec
le diagramme. En particulier, elles ne permettent pas de
rendre compte des températures de disparition des différents

composés définis.




Le travail que nous allons exposer consiste a proposer, 2
partir des résultats de 1la 1littérature et de mnos propres
essais, une description thermodynamique de toutes les phases
du systéme fer-zinc, qui soit compatible avec le diagramme tel

qu’il est actuellement accepté.

Le plan proposé est donc le suivant

Chapitre I : EVOLUTION DU DIAGRAMME FER-ZINC
Chapitre II : LES SOLUTIONS

‘Chapitre IIT : COMPOSES INTERMETALLIQUES

Chapitre IV : DIAGRAMMES METASTABLES

Chapitre V : LES COMPOSES NON STOECHIOMETRIQUES

Chapitre VI : TRANSITION ORDRE-DESORDERE




CHAPITRE I

EVOLUTION DU DIAGRAMME FER-ZINC




Le diagramme des phases du systéme Fe-Zn a fait 1’objet de
rrésentations diverses au fil des années et, méme en 1987, il
ne semble pas encore définitif. Les seules gdrandeurs
solidement établies sont d’ordre structural, mais du point de
vue thermodynamique, tfés peu de données sont connues.
En 1936, HANSEN (1) proposa un diagramme constitué de trois
phases : M1 (zinc pur), § de formule Fe Zn, (11.5% Fe at.)
dont 1le point de transformation . péritectique est & 647°C et
enfin T de composition comprise entre Fe3ano et
Fe5Zn21 (19.3 - 22.8% Fe at.) et dont la température de fusion
non congruente est de 765°C.
La mé&me année, TRUESDALE et al. (2) publient des résultats sur
le liquidus du systéme Fe-7Zn, annoncent des points
péritectiques & 672 et 782°C, un eutectique a 419.4°C pour
3.921% Fe (at) et montrérent que la solubilité du fer dans le
zinc solide est trés faible et inférieure & 9.91% Fe (at).
La méthode utilisée pour la détermination de la position de ce
liquidus est l’analyse thermique simple et avec trois alliages
(9.2, 12.6 et 22.6% Fe at.).
Les travaux de SCHRAMM (3} confirment l’existence des phases
précédemment découvertes

§ (7.3 & 13.2% Fe at.), 1 (22.6 - 30.2% Fe at.), puis mettent
en évidence une nouvelle phase ¢ (7.8 - 7.2% Fe at.).
L’année suivante SCHRAMM (4,5) proposa une lédére modification
en introduisant une variété § a haute température, phase dont

l’existence n’a pas été confirmée par 1la suite. Tous ces




resultats ont été confirmés par des recherches en microscopie,
des mesures en analyse thermique différentielle puis par
diffraction des rayons X.

En 1861, les travaux de STADELMAIER (6) sont venus préciser
ceux de SCHRAMM.

Rien de nouveau n’apparut pour modifier ce diagramme quand, en
1979 BUHLER et al. (7) par la méthode basée sur la diffusion
donnerent les compositions des phases T, &1, et . Ils

utilisérent la microscopie et des mesures de microdureté pour

caractériser ces phases. L’intervalle de corposition donné est

pour ¢: 6.7 - 7.8 ;8 8.8 - 19.9 ;8 .2 12.4 - 13,4 et
1P 1k

pour P : 22.9 - 38% at.Fe. Ils séparérent donc la phase gen

deux phases baptisées S1p €t 81k La méme annde, HORSTMANN (83)

préesente un nouveau diagramme ne Jdifférant pas de celui de

SCHRAMM que par la forme de la boucle Y.

En 1972, GHONIEM (9) sépare également & en §in et §jksur la base
d’analyse par microscopie, d’analyse différentielle et de
mesures de microdureté,

I1 wutilisa les mémes données que BUHLER et al. mais ne
retrouva pas la phase 6 & haute température signalée par
SCHRAMM. GHCONIEM confirme par diffraction des rayons X
1’ identité des phases §ip et §1k .

En 1974, BASTIN et al. (18) proposérent un diagramme avec une
nouveile phase T; , située entre les phases T etd§; et dont le
domaine de composition & 380°C s’'étend de 18.5 - 23.5% Fe at.

La température de disparition de cette phase est proche de




558°C. Pour BASTIN et al., les limites de 1la phase r aux
températures de 499 et 600°C sont respectivement 24 et 22% Fe
at. .

Cés mémes auteurs (11) en 1976 présentent le méme diagramme
mais avec quelques modifications sur les domaines de
conposition. Quelques points sont précisés par FERRIER (12)
en 13878.

Finalement en 1982, 0. KUBASCHESKI (13) sur la base d’une
analyse critique des travaux antérieurs, présente un diagramme
sinon définitif, du moins largement accepté. Il est constitué
de deux phases T (appelées Tjet r,), une seule phase § et une
phase 7. Trois de ces phases (r;, 6, z7 ont une fusion non
congruente, la quatriéme (r,) se décomposant en ry + 6.

Dans le diadramme de KUBASCHEWSKI, la boucle Y ne présente pas
de minimum, mais 11 s'agit de la partie du diagramme pour

laquelle les arguments expérimentaux sont les plus faibles.
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CHAPITRE II

LES SOLUTIONS
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A> LA SOLUTION SOLIDE ALPHA

1/ La phase alpha aux basses températuresg

Les études thermodynamiques relatives au systéme Fe—Zﬁ, peu
nombreuses, ont été effectudes au-dessous de 1173°K. CIGAN
(14) mesure par la méthode d’effusion, la pression de vapeur
de zinc dans 1’intervalle de température 329-383°C dans le but
de déterminer les propriétés thermodynamiques de 1la phase
alpha. WRIEDT (15) mesure lui aussi les tensions de vapeur de
zZinc dans cette phase aux températures de g76, 1939, 18966 et
1173°K en utilisant une technique de mesure de point de rosée.
Elles font apparalitre une forte déviation positive &
1’idéalité, signe d’une interaction répulsive entre les atomes
de fer et de zinc. D’autres observations, principalement sur
les résultats d’analyse par spectrométrie Mossbauer de
CRANSHAW (168). MONTREUIL et EVANS (17) confirment qualitati-
vement ce résultat. Enfin, TOMITA et al. (18) mettent
également en évidence par des mesures de pression de vapeur
entre 973 et 1973°K 1’écart positif & 1'idéalité des solutions
solides a.

Nous disposons ainsi d’un ensemble de mesures ponctuelles
relatives au systéme Fe-Zn qui nous permettra de proposer une
expression de 1l’enthalpie libre de formation de 1la solution
solide a.

Le domaine d’existence de 1la phase a est relativement
important, ©puisque le fer peut dissoudre jusqu’a 42% Zn a

1955°K, mais 1la solubilité x;:décroit rapidement avec la
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- . as . .
température. L’expression de RT lnXZn ne suit pas une loi

simple en fonection de la température ce qui implique

]1'existence d'interactions complexes dansg les solutions

solides, vraisemblablement liées 3 la transition magnétique du

I1 pourrait &tre intéressant d’utiliser le modéle de

KRUPKOWSKI

lny,= o(T) (1-xp" (1
m_ .m m-1 1
Inyy= w(D {0-X)" - ZQ-xp™ e ol @
Ce modéle s’applique particuliérement bien  aux systémes

présentant a la fois un écart positif & la loi de RAQULT et
une asymeétrie structurale. Il a été appliqué avec succés par
MOSER (19), HAJRA et SINHA (79) a plusieurs alliages liquides

4 base de =zinc. L’équation 1 s’applique au constituant de

faible rayon atomique, autrement dit au fer (ng 1.26A
ri;:l.ESA), m est un paramétre d’asymétrie dénéralement

compris entre 1 et 2. Le systéme est d’autant plus symétrique
que m est plus voisin de 2, cette valeur correspondant aux
solutions réguliéres.

Une wvaleur m > 2 s’observe dans les systémes présentant un
gcart négatif a 1’°idéalité, ce qui implique alors w(T) < @.
L’application de ce modéle aux résultats de WRIEDT n’est pas
satisfaisante. La valeur la plus acceptable pour le paramétre
m devrait étre comprise entre 2 et 3.

I1 semble donc plus réaliste d’exprimer 1’enthalpie libre
d’excés de dissolution du 2zinc dans la solution solide a par
un développement 1limité, les paramétres ajustables é&tant

fonction de la température.
2
l-n-YZn = xFe(A"Bx.Fe)
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L’intégration de la relation de GIBBS-DUHEM donne

L2
lnyFe = in( A-B/Z-BXFe)

avec

161.337 I S _ 6672.433
2 =4_534-§__T___. B=vy-—= 4.294 - T2I==

A=o0o -
D’ou 1’expression de 1’enthélpie libre d’excés de mélange du
fer a et du zinc a.
86 /3.mo1™! = X X, ((1.995T+12562)X_+{19.846T-15174)X, )
Que nous pouvons mettre sous la forme du polyndme de
Redlich-Kister. n
AG*%/j.mo1”" = Xp X, Bo(X, =X, )" LY(T)
ot L' (M =4 +3V7
Les coefficients Av et BY indépendants de la température sont
1iés respectivement aux valeurs d’enthalpie et d’entropie
d’excés de mélange.
Les états standards sont 1le fer et le zinc purs sous leur
variété allotropique a cubique centreée.
11 est possible de modifier 1’état de référence du zinc a

1’aide des relations
1

Zn, A== In;.  A°G-= 4414 - 8.03 T (J.mol™ ")
Zn T/ .. A°G = -2866 + 2.48 T (J.mo1™h)

c.c

Le tracé a différentes températures des courbes donnant AGma en
fonction de la composition fait apparaitre aux températures
les plus faibles +trois extrema, ce qui correspond a la
présence d’une démixtion métastable de la solution solide a.
Les limites des solutions solides en équilibre s’obtiennent en
tragcant la tangdente commune ;les limites de la courbe

spinodale correspondent aux abscisses des points pour lesquels

rrran ou encore aux extrema des courbes
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activité-concentration. Le point critique du mélange

-~

Te = 793 K Xe = ©.26) se traduit sur la courbe
activité-composition par un point d’inflexion aveco tangente

horizontale da/dx = @ et d°a/ d’ = @. fig (1).

La présence de cette lacune de miscibilité métastable & &té
mise en évidence par certains observateurs.
La précipitation de la phaser; & partir d’une solution solide
a sursaturée se fait par un mécanisme de précipitation
discontinue en fines lamelles qui a été observé par HORNBOGEN
(29) puis par PREDEL et FREBEL (21,22). Cette précipitation de
Fis’accompagne de 1la formation transitoire d’une solution
solide o sursaturée qui a été observée par DAUPHIN et PERROT
(23) sur des solutions solides contenant initialement 20 et

32% Zn recuites 3 688 K.
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figure 1 : Courbes de démixtion métastable.
NISHIZAWA
Calculé

Cette figure montre également les courbes

.spinodales.
T(k)
e—e [36] ,
1100 5—a Calculée Démixtion
T [18,925]

800

700

600




2/ La phase Alpha auy températures élevées

La description précédente n’intégrait que les résultats
expérimentaux obtenus au-dessous de 1173°K ;i1 était donc
nécessaire de vérifier la possibilité de 1’extrapoler
impunément aux températures supérieures. Cette vérification
constitue la premiére partie de notre travail qul a été mencée
a bien.

Le principe des expériences que nous avons réalisées consiste
a4 placer une plaguette de fer pur dans une atmosphéere sous
potentiel chimique de zinc imposé. 11 s’établit & 1’interface
solide—-gaz un équilibre. L.La mesure de 1la concentration
superficielle de zinc donne immédiatement une relation entre
1’activité du zinc et sa concentration.

Bien que dans la plupart des cas le potentiel du =zinc ait été
engendré par du zinc pur vapeur, nous avons Tfalt quelqgues
essals avec du chlorure, ce quil nous a amené au preéalable &

‘effectuer un montage de préparation du chlorure

d *hydrogene. fig (2).

PRINCIPE DU MONTAGE :

Le chlorure d'hydrogéne gazeux est engendré par une réaction
de l1’acide chlorhydrique sur 1'acide sulfurique, puis séché
sur du CaCl2 et B, O0g5. Au moyen des données de BARIN et KNACKE
(24) nous avons calculé les enthalpies libres de formation des
chlorures de fer et de zinc fig (3). On montre alsément que la

réaction du gaz chlorhydrique sur le zinc se fait facilement
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-

figure 2 : Dispositif expérimental & HCI1.

a- réserve & Hcl.

b- manométre & mercure.
c- omoHN.
d- MNOm.
e~ enceinte de réaction. \

t- vers le tube scellé.

p- vers la pompe & vide. ﬂ




figure 3 :
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Enthalpie libre de réaction de Fe et Zn avec HC1

en fonction de la température.
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et la pression partielle du chlorure de fer gazeux formé &
1’équilibre est'en effet suivant la température beaucoup plus
faible que la pression partielle du chlorure de zZinc.

L’utilisation de cette technique permet d’imposer de trés
faibles potentiels de éinc, donec d’obtenir des échantillons de
fer ne contenant qu’une trés faible concentration

superficielle en =zinc.

3/ Utilisation d’un gradient de température

La plupart des échantillons que nous avons préparés 1’ont &té
par cette technique. En effet, le but principal étant de
verifier ’il était possible d’extrapoler aux températures
supérieures 1’ expression analytique de la solution
scolide o obtenue 3 basse température, nous avions besoin
d’échantillons dont 1la concentration superficielle é&tait
relativement riche en zinc.

Le fer A& galvaniser est placé dans 1la =zone chaude du tube
(puits) tandis que le 2zinc est placé dans la zone froide
(source). Le potentiel de zinc imposé est directement fonction
de la température de 1la source. Il s’établit rapidement un
€quilibre entre la surface de 1’'échantillon et 1’atmosphére.
L’ examen du profii de diffusion du zinc dans 1le fer permet
d’obtenir 1la concéntration superficielle du zinec. La
connaissance de la pression de zinc dans 1’ampoule donne
l’activité thermodynamique du =zinc dans 1le fer par la

P
relation : a, = "zn/ PO
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ou Py, est la pression de vapeur de zinc imposée dans 1’ampoule

et donnée par la relation de KUBASCHEWSKI (25)

6676.4

log PZH/atm = 9.5672 ~ 1.2742 log T - T

Pgnest la pression de vapeur du zinc pris dans son é&tat de
référence, a la température de la zone chaude.
Il est souvent pratique, & partir du moment ou nous nous
intéressons & la phase © du diagramme Fe-Zn, de choisir comme
état de référence le ziné pur cubique centré.
(Rappelons que la phase stable du zinc solide est hexagonale

presque compacte).




-22-

B> LA TRANSITION MAGNETIQUE

I1 est connu que la solubilité d’un élément d’alliage dans une
solution solide terminale est généralement approximée par une
relation 1linéaire entre le logarithme de 1la solubilité et
1’inverse de la température.
Cependant, cette égquation de type Arrhenius représente mal le
comportement des solutions solides d, spécialement au
voisinage de la température de CURIE. Il en est de m@me des
alliages a;FeX avec X = Be (26,27), Cu (28,29) et P (27,39) ou
o~-CaoX avec X = Al, Ti et Zn (27).

HARVIG et al. (31) sont les premiers & décrire cette anomalie
dans 1le cas de solubilité du Cu dans le Feden faisant une
analyse thermodynamique sur la base du modele de

ZENER-HILLERT.

1/ Modéle de ZENER-HILLERT :

Le modéle consiste a séparer les composantes magnétique et non
magneétique de 1’enthalpie libre des solutions solides a -FeX.

La composante non magnétique est décrite par un nodéle de
solution réguliére et 1’on approche la composante magnétique
par une modification de 1la description du fer o pur comme
1’ont proposé ZENER (32), HILLERT et al. (33), WEISé (34) et

KAUFMAN (35).




POUR LE FER PRIS DANS SON_ETAT STANDARD (indice “o")

RN N Lo

Fe "Fe 'nm Fe 'mag
avec

a a a

IOGFeImag= |°HFelmac'. - losFelmag

Les composantes magnétiques ont eté détermindes
expérimentalement par WEISS et TAUER (34). La figure (4)
représente la variation de °S;ehméﬂ1 fonction de 1la
température.
Dans le domaine paramagnétique {désordommé), les spins

magnétiques sont totalement découplés et 1’entropie magnétique
tend vers une valeur constante de 9 J/lmol K

de|°n? | en

donne également la variation 1
Fe 'mae

La figure (4)
fonction de la température.

Dans le domaine paramagnétique, la contribution de 1’enthalpie

magnétique est faible et peut étre négligée.

Dans le domaine paramagnétique, la contribution magnétique &

o . . -
°Gp, se réduit donc & 0 0 (P 0a® |P
e | GF | = - | o=~ 9T
e 'mag Fe'mae

Dans le domaine ferromagnétique au contraire, la contribution

magnétique &a 1’entropie est négligeable tandis que la

contribution enthalpique est constante, d’ol

alf

]
GFe




figure 4 : Variation de Smag, Hmag et Gmag en fonction de la

température.
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2/ Terme magnétique de la solution solide

L’enthalpie libre comporte une contribution magnétique et une
contribution non magnétique

G® = Gfm + GIortla?.
Le terme szest approxXimé par le modéle de 1la solution
réguliére.
Le terme magnétique & &té déterminé & partir du comportement
du fer pur en supposant la température de Curie fonction
linéaire de la composition

Te = °Tc + LYS.
ou xZnest la fraction atomique du zinc dissous dans le fer.
ATy, est le paramétre traduisant 1’effet magnétique du zinc
ATy = ~-630°K.

L’enthalpie libre de la solution solide o devient donc (38)

o_ 0 A0 _ 0ol ' o
¢ { I_GFeInm l GFe(T )l ATZ I SFe(T )'mag' xZn}' xFe+ xZn'onZn nm
o 0o 1 p
* {IQFeannm+ ATZn(I SFe(T )lmag I lma?)} X7n*Fe * RT(X lnx + xFelane)

Le paramétre d’interaction magnétique est

12 )

o
AT, (| S (T )l - | SFe mag

FeZn'ﬁap

ou T’ est une température corrigée pour tenir compte des
effets magnétiques de 1’élément d’alliage ;elle est donnée par

T :T—ATZn.xZn
comme ATy, = -630°K, on a naturellement T’ > T.

Ce modéle suppose implicitement les solutions régulidres, mais

peut étre généralisé sans difficulté.
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figure 5 Variation de AGﬁgg en fonction de la concentration

& différentes températures.
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Par contre, NISHIZAWA et al. (38) partant de 1’expression de
KIRCHNER et al. {37) obtenue 2a partir des données
expérimentales de WRIEDT ont tenu & ajouter la contribution
magnétique, ce qui conduit & une lacune de miscibilité qui
rerd sa forme parabolique pour s’orner d’une "corne” dirigée
vers le point d’intersection du solvus avec la courbe de
transition magnétique fig (1).

Nous pouvons cependant remarquer que la contribution
magnétique est implicitement contenue dans 1les résultats
.expérimentaux.

A partir de l’expression expérimentale de 1'enthalpie libre de
mélange de la solution solide o,nous avons cherché a atteindre
la contribution non magnétique en soustrayant la contribution

magnetique calculée précédemment, soit

XS ,0_ o ' - |eg® [P
A mag XanFeATZn{[SFe(T )Imag l Fe'mag
La figure (5) représente pour diverses températures la
contribution magnétique a 1’enthalpie libre d’excés de

mélange. La contribution non magnétique & 1’enthalpie libre de

mélange est donc donnée par

& = 0y Ll(x. —x_ )Y - ACKS»®
AGnm RT(xanann+ xFelane) + X nXFe( LY+ 1 (xZn XFe“) AFmaq

z

A partir de cette fonction, 11 nous a été possible de calculer
le solvus gue 1’on observerait en 1’abscence d’une
contribution magnétique.

On constate que 1’expression RT 1n x%g varie linéairement en

fonction de la température fig (6).
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figure €6 : Comparaison des solubilités calculées et mesuréesz

du zinc dans le fer o aux températures inférieures
& 1055K en présence (1) et en 1'abgsence (2 du

terme d'enthalpie d’excés magnétique .

sat

| RT Ln X_ /k]

®w-0o Calculé

¥ ¥ Kubaschewski (13)

»——2Ko & Nishizawa (27)

300 600 900 T/K
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On peut également remarquer que la contribution magnétique a
pour effet de diminuer 1la solubilité d’un soluté non
magnétique dans le fer.
Elle a édalement pour effet de déplacer la courbe de démixtion
vers ies températures élevées.
Les points obtenus pour des échantillons de fer traités aux
températures de Tec = 1253 K. et Tf = 1157 K ont donné pour
concentration de =zinc superficielle 7.5% et pour activité
?.241 ;pour les températures Tec = 1183 K et Tf = 1144 K 1la
concentration superficielle de 15.55% et 1’activiteée ©@.3986.
Cez points sont bien sur les courbes activité-concentration
tracées 4 partir des expressions

azn = Tlxgy )
déduites de celles de 1’enthalpie libre de mélange de la
solution solidea, elles sont de la forme

87n" Yzn'*zn

avec

RTlnyZn= x%e( L0 + L1(3xzn-xFé))

RT1 = x2 0 1 - -
nYFe xZn( "+ L (xZn 3xFe)) XFe+ *7n !

Les paramétres L% et L! sont donnés dans le tableau 2.




figure 7 : Enthalpies libres en présence (1) et en 1’absernce
(2) du terme d’enthalpie d’excés magnétique & 499

et 1000K en fonction de la concentration en zinc.
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C> LA SOLUTION SOLIDE Y
1/ Introduction

Nous nous proposons ici d’examiner les alliages riches en fer

& haute température dans 1la partie du diagramme oQ se

rencontrent les solutions solides o et v.

La volatilité importante du =2inc (son point d’ébuilition est

de 1181 K) interdit 1’étude directe du diagramme Fe-Zn aux

températures trop supérieures 3 1181 K.

La conséquence de cet état de fait est que 1’on observe de

grandes différences sur les diagrammes proposés dans la

littérature

- différences sur le domaine maximum d’existence de 1la phase
Y qui varie de 5 & 42% de zinc suivant les auteurs.

- différences surtout dans la forme de ce domaine Y.

Certains auteurs (3,4,5) ont montré que le diagramme présente

un point eutectoidique de coumposition 24.5% Zn at. a la

température de 896°K ;ce point traduisant 1’équilibre

o +I“—;—;Y

D’autres auteurs (6) (8) présentent ce domaine y avec un
minimum au voisinage de 1873 K. Les études les plus récentes
(22) (37), semblent montrer que ce minimum n’existe pas, son
apparition pouvant étre dle aux impuretés présentes dans le

fer.
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figure 9 : Variation du coefficient d’interdiffusion D, et D,

? en fonction de la concentration en zinc.
= 10
D (cm?/s)x 10
o 1183K
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% 1253K
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2/ Btude de la solution solide ¥

La figure (8) montre en effet sur une courbe de diffusion

effectuée & 1183°K avec un fer ARMCO 1’existence d’une

discontinuité o /vy trés nette.

Le calcul des coefficients de diffusion donne en effet pour la

rhase vy au milieu de 1’échantillon, une valeur de

6.737 19 12 ci?2sl, cohérente avec celles proposées par BUDUROV
(38).

Mais il est vrail siemblable qu’en réalité ces coefficients de

diffusion dépendent de 1la concentratioﬁ fig (9) surtout dans

la phase o .

La discontinuité cbservée sur 1’échantillon précédent
n’existerait pas si c’était du fer pur.

Les données de KIRCHNER (37) relatives & la diffusion du zinc

au dessus de 1183°K permettent de montrer 1’étroitesse de la

boucle ¥ et surtout du domaine biphasé o + vy .

0 = o - Y °,
AXZH(A) XZn(20 x2n64)< 1%

L’expérience montrant que de. .dco
(3 << (&)
dx’a  “dx7y
il s’en suit que Da>> Dy

La détermination des coefficients d’'interdiffusion dans la
phase Y 2 différentes températures nous a permis d’accéder a
la wvaleur de 1’énergie d’activation : 168Kj.mof1, valeur
inférieure a celle proposée par BUDUROV de 257Kj.mof1. La

figure (10) représente le LnDY = £f(1/T).




figure 10 : Variation de Ln(DY) en fonction de 1’inverse de 1la

température.
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3/ Calcul des parametres thermodyvnawmiques de Y

Pour obtenir une description thermodynamique du domaine Y ,
nous - avons utilisé le méme développement aque pour la
vhase o et en nous appuyant sur le diagramme récemment

admis ;1’enthalpie libre s’écrit alors

Y = oY oY . 0 1 _
Cm xZn GZn+ XFe GFe+ RT( xanann+ xFelnXFe) + xanFe( L"+1L (xZn xFe))
. 0 1 . R
les paramétres L et L sont fonections linéaires de la
température et sont donnés dans le tableau 2. Ces paramétres

ont été obtenus en tenant compte de 1’hypothése de KIRCHNER
sur 1’étroitesse du domaine biphasé o + Y.

Les expressions Gf,- G}, (39) etcb;e—oG;é(4®) sont données dans
le tableau 1.
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D> LA SOLUTION LIQUIDE
1/ Introduction

Nous avons cherché & obtenir une description thermodynamique
de la phase 1liquide. Eh 1’absence de wmesures directes
relatives & cette phase, mesures toujours difficiles en raison
de 1la volatilité du zine, nous nous sommes appuyés sur le
diagramme et les données relatives & la phase a.

I1 est bien clair que la phase liquide, +tout comme la
rhase o est loin d’é&tre idéale. La figure (11) permet en effet
de comparer au diagramme réel, le diagramme calculé dans les
deux hypothéses simplifiées suivantes

~ Les deux phases sont iddales

- La phase liquide est idéale

Les données relatives au fer et au zinc purs dans leur
variété o utilisées dans les calculs ont été

= 5560 K T, = 1899 K
s ZN0 f,Fea

Af,Zna= 4414 J/mol Af,Fea= 13807 J/mol

Un simple coup d’oeil sur les diagrammes calculés montre bien
qu’il est illusoire de chercher & obtenir une description

simple de la phase liquide.




TK)

1073 ¢

573

) ' 5 ' 1
Fe - Zn
Xz |

figure 11 : Comparaison des diagrammes calculé et
expérimental

—r— ——— diagramme réel.

—_——— solutions solide ¢ et liquide idéales.

————————— solution liquide idéale.




2/ Calcul des varamétres thermodynamiques du liquide :

Nous avons donc cherché & exprimer le terme d’excés de
l’enthalpie de mélange de la:sclution liquide sous la forme du
polyndme de MARGULES ainsi que nous avions pu le faire avec
succés pour la phase
86™° = RTX, X (B + (A-B)Xp)

I1 est bien sUr possible d’obtenir une expression des
parametres A et B, linédaire en fonction de 1*inverse de la
température qui permettra de retrouver 1'équilibre o ~liquide
aux températures inférieures & 1273°K. Mais 1l’extrapolation du
diagramme ainsi obtenu aux températures supérieures conduit &
une représentation de 1’°équilibre a-liquide tout a fait
irréaliste fig (12).

Pour obtenir une représentation de cet éEquilibre qui soit
conforme au diagramme de KUBASCHEWSKI, il est nécessaire
d’utiliser deux groupes d’expressions de A et B suivant

1’intervalle de température considérée

A = -36.18 + 48775.37/T
entre 10955 et 1273

B =- 8 - 8248.19/T

A= 2.74 - 1842.62/T7

entre 1373 et 1899

B=-1.79 + 5161.63/T




TK)

1673

1073

Uﬂle

573
o v v v A .v5‘— . . A < 1
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figure 12

solidus et liquidus du diagramme Fe-7n dans le cas
de deux expressions de A et de B.
A = _38.16 + 49775.37/T

= 8 - 8242.19/T
o~ - o B =8 -8

A= 2.74 - 1842.62/
B

= -1.79 + 5181.83,/T
——x




I1 est clair que 1’avantage de la simplicité des expressions

proposées est annihilé par 1’cbligation de changer

d’expression suivant le domaine de température considéré, avec

les problémes de raccordement vers 1273°K que cette facon de

faire pose.

I1 est préférable d’utiliser une seule expression, plus

compliquée, mais utilisable dans tout le domaine de

température. Nous proposons un développement du type
46*/5.mo1”! = xFeXZszo(XZn-XFe)V L”(D)

Les paramétres L’ sont fonctions de la température

o= 4

+ BT o & et BY soht des constantes et données dans
le tableau 2.

Le diagramme obtenu fig (17) avec un développement limité au
second ordre est en bon accord avec celul de KUBASCHEWSKI.
Tous ces paramétres ﬂ)(T) déterminés pour les différentes
solutions a , v , et 1liquide reproduisent logiquement le

diagramme dans le domaine des hautes températures et sont donc

dignes de confiance.




a b c e f réf
hase
liquide
Fe 138@7,2] -7,863186 1%} 1) @ 0] (75)
Zn 4414 -8,03 ] 1Y) @ ) {19)
rhase Y
-3 -6
Fe 2813,41 —-4,42458 @ 11,945566.19 |-9,18102. 101 © (40)
Zn -1845 -, 8386 15} @ 0] %) (39)
hagse n
-3 -6
Fe 984,997 |,2615 @ |1,984556.10|-9,18192. 1081} O (49)
Zn -28886 2,48 1) 1%} ) @ (23)
TABLEAD 1
°G = a + bT + cTInT + dT2 + T3 + £/T  ( J/mol ) ‘
rhase a Y liquide n
b
L ~-1307+193, 97T 257+19@, 16T 42631-15, 3T VOIR
; a
1- |
L -13868+8,975T -15431+9, 68T -31486+20,8T o
12 ) ) ~30643+19, 16T

TABLEAU 2




CHAPITRE III

PROPRIETES THERMODYNAMIQUES
DES COMPOSES INTERMETALLIQUES
FER-ZINC. ‘




Les premiéres données permettant la détermination des
rropriétés thermodynamiques ont été proposées par CIGAN (14) 3
rartir de mesures de tension de vapeur, mais 1’intervalle de
composition gu’il utilisa pour les

phasesrl,r § et ¢ différait des limites proposées par HANSEN

2°
(1, 41) admises & 1’époque, et bien slr, différait des limites
actuellement acceptées.

Ainsi, 1les résultats de CIGAN peuvent difficilement étre
comparés aux mesures ultérieures.

I1 existe par ailleurs un modéle, celui de MIEDEMA (42,43, 44),
modéle semi-empirique permettant le calcul des enthalpies de
formation des composées intermétalliques et des alliages
liquides dans les systémes binaires.

Plusieurs mesures partielles des propriétés thermodynamiques
sont également disponibles

mesures de 1la chaleur de dissolution d’alliages dans les
solutions acides, les mesures electrochimiques et mesures des
pressions de vapeur. Celle qui fut la plus utilisée est la
mesure de pression de vapeur (14,45).

Le fer ayant une pression partielle plus faible que celle du
zinc, la mesure des tensions de vapeur donne directement
1’activité du gzinc, celle du. fer en est déduite par
intégration de la relation de GIBBS-DUHEM.

Nous nous proposons donc de déterminer 1les enthalpies libres
de formation des composés intermétalliquesrl,rz, § et £ du
systéme fer-zinc qui soient compatibles avec le diagramme des

prhases.




Dans une premiére approximation, nous supposons les cComposés
intermétalliques stoechiométriques.
Dans une étude plus approfondie, nous Proposerons une

description des composésrl,r et § quil prenne en compte leur

2
non stoechiométrie.

Au préalable, compte tenu des tregs grandes é&volutions du
diagramme suivant les auteurs, nous avons cherché a déterminer
nous mémes les principales caractéristiques du diagramme et &

les comparer avec le diagramme de KUBASCHEWSKI actuellement

admis.




A> SYNTHESE DES COMPOSES INTERMETALLIQUES FE-ZN PURS

La réaction entre le =zinc (liquide ou vapeur) et le fer
entraine & la formation d’un systéme multicouche dans lequel
on rencontre généralement tous les composés intermétalliques.
I1 peut &tre intéressant de pouvoir préparer une seule couche.
A cet effet, plusieurs solutions ont é&té proposédes : la
dissolution sélective (46, 1’ amalgame (47, 48),
1’electrodéposition des alliages Fe-Zn (48) et la méthode des
pressions de vapeur (3,49).

Cette derniére méthode est de loin la plus souple. Elle permet
en particulier de préparer sélectivement des couches épaisses

des composés rletrz.

1/ Méthode de pression de vapeur

Le principe de la méthode repose sur le fait que la nature et
la composition de 1a phase en surface dépend du potentiel
chimique du zinc imposé, lui méme fonction de la température
de la zone contenant le zinc. (zone froide).

En maintenant constante la température Tc de la zone contenant
le fer (zone chaude), le potentiel chimique du =zZinc donc la
nature et la composition de 1la phase en surface varie en
fonction de Tf, température de la zone froide.

Le tableau 3 ci-dessous donne en fonction de Te et Tf, la

nature des phases présentes dans la couche de galvanisation.




figure 13 : Relations activité-composition dans la phase
& obtenues par transport chimique au» températures
(a) 1073K, (b)y 1183K, (c) 1253K. Les nombres sur

les courbes correspondent & différentes valeurs de

AT = Te - Tf.
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figure 14

.5 .
Xzn 14 a

Activité du zinc & (a) 973K, (b) 773K. Les nombres

sur les courbes correspondent aux

activités aux

limites des phases. Les valeurs de AT sont dans 1le

tableau 3.
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Te Tf Fhases en présence
973 89853 ¢ Tf £ 968 I'
873 866 ¢ Tf ¢ 872 T13 6
873 847  Tf ¢ 8685 - )
773 768 ¢ Tf ¢ 772 T1:Tp:842
773 743 £ Tf & 757 r
Tableau 3

Les résultats expérimentaux permettent théoriquement d’obtenir
1’activité du zinec dans tout 1le domaine de composition
fig (13), mais i1l faut remarquer que 1’imprécision sur les
mesures de concentrations superficielles ne permet pas
d’obtenir la forme exacte de la courbe activité-composition &
1’intérieur de chaque domaine monophasé.

La variation linéaire de a, = f(xzx que nous avons tracée a

1’intérieur des domaines T;, Ty et § fig (14) ne constitue pas

une description réaliste du comportement de ces composés.

2/ Analyse thermique différentielle

Des mesures d’analyse thermique différentielle ont é&té
effectudes a 1’aide du dispositif représenté sur la
figure (15), concu de facon & minimiser les pertes en zinc.

Nous avons éssentiellement cherché & préciser la position du

ligquidus et celle des paliers péritectiques.
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figure 15 : Dispositif de 1’analyse thermique différentielle.
a- thermocouple thermocoaﬁ.
b- thermoccouple différentiel A-B-A.
c- Four.
d- étalon.
e- échantillon (mélange Fer-zinc).

f- support en matériau réfractaire,
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REésultats

Ainsi, pour une éprouvette contenant un mélange & 19% en poids

de fer, on a trouvé deux paliers réritectiques aux

températures de 778 + 5°C pour M'y==a + 1 et 652 + 5°C

correspondant & 1’équilibre §===T;+ 1. Ces résultats sont

proches de ceux obtenus par TRUESDALE et al. (2).

Le palier péritectique & 652°C a encore €&té observé pour les

échantillons & 5, 7 et 8% en poids de fer.

Le liqguidus est citué a la température de 762 + 5°C pour le

mélange de composition 8% en poids de fer et & 725 + 5°C pour

la teneur de 5%. Ces résultats sont conformes au diagramme

récemment admis.

Comme étalon, nous avons pris le zinec pur, mais au voisinage

de 425 % 5°C, deux phénoménes se juxtaposaient

- La solidification du zinc pur étalon

- Un phénoméne exothermique dans 1le mélange Fer-Zinc de
1’échantillon & étudier.

Ce dernier étant caché par le premier, il nous a fallu choisir

un autre métal <€talon.

L*'étain était 1’élément favorable & cause de sa basse

température de fusion (Tf = 232°C) et de sa haute température

d’ébuliition (Te = 2625°C) impliquant une faible tension de

vapeur.

Nous avons cobservé le méme résultat que dans 1le cas de

1’étalon zine, mais nous avons pu constater 1’absence du

palief péritectique de 1la cristallisation de la phase ¢ & la

température de 530°C. Ce résultat confirme 1la difficile




cristallisation de la phaser . Les galvanisateurs savent en
effet que la germination de ¢ est trés sensible & la présence
d’ impuretés.

Lorsque la phase ¢ cristallise, elle le fait a la température
de 425 + 5°C (échantillons contenant $§ et‘7% de fer en poids),

sa température de fusion non congruente est de 538°C.
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B> CALCUL DES PARAMETRES THERMODYNAMIQUES

En nous appuyant sur les mesures de tensions de vapeur de
GELLINGS (48), de forces électromotrices de
REUTNER et ENGELL (58), sur nos propres mesures de transport
de zinc vapeur et naturellement sur le diagramme binaire Fe-Zn
actuellement accepté, nous avons, dans un premier temps
calculé les enthalpies libres de formation des

rhases T, 12 , 8§ et [ supposés stoechiométriques (78).

1/ Description de la phase T1

L’enthalpie 1libre de formation de 1la phase rp; peut étre
obtenue en fonction de la température & partir du solvus, donc
des activités du fer et du zinc dans la phase<§ en équilibre
avec Ty, 1'état standard pour le fer et le zinc étant le méme
dans tous les cas (fer et zinc dans leur variétéa ).
L’égalité des potentiels chimiques entre 1le solvus et la
rhase 17 implique

a;n,a= aZn,P1 et a;e,a= aFe,F1
Le degré de confiance que 1’on peut accorder aux activités
ainsi calculées est 1ié au degré de confiance que 1°on accorde
au solvus evpérimental.
En appelant X%%a la limite de solubilité du ginc dans la

rhase o et a8 1’activité correspondante, 1’enthalpie libre

Zn,o

de formation de la phase I'' & la méme température est donnée
rar l’expression

s s )
A‘OGf(F.l) = RT( xZn,I‘llnaZn,u + xFe,I‘llnaFe,G'
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X— —x Calculé

*——o (ﬁ3)

+

~—

673 773 873 973 TK)

figure 16 : Enthalpie libre de formation de 't en fonction de

la température.




-56 -

oﬁ:XZH’Plet XTer représentent la composition de la phase T .
Pour une composition moyenne Feo.zsznn.75, 1’enthalpie libre
est donnée par 1’expression
"Ge(T1) = -7574 + 3.144T (478 J/mol )

Un tracé points par points de 1la courbe A°G (T1) = £(T)
calculés par la méthode précédente fait apparaitre une cassure
dans la courbe au voisinage de 860 K, cassure correspondant 3
la transition magnétique dans la phase o fig (18).

I1 est clair que cette cassure est un artéfact et ne traduit
pas un comportement réel du composé Ty, elle vient du fait que
nous avons utilisé pour décrire la phase o , une expression

continue de la forme

0 XS _ _ v o_v
A Gm,c. = *zn*Fe % ( X~ *Fe ) LD
alors que le solvus expérimental fait apparaftre une

discontinuité vers 880 K, nettement visible sur 1la courbe

RTin x;n = f(T). Cette cassure se retrouve donc dans la
4
S

- . . . X
description de T) tout simplement parce que 1’expression Aﬁ“a
9

rend mal compte de 1la transition magnétique mais elle ne

saurailt avoir la moindre réalité physique.

2/ Description de la phase T2

Compte tenu de la similarité entre la structure de Ty et celle
de Iy, il est possible de considérer le compose T'» comme une

variéteé ordonnée de T .
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En effet les distances interréticulaires de r, permettent de
1"indexer dans une maille cubique de paramétre double de celui
de I
ap, = 8.99 t 0.92 A a,, = 17.99 ¢ 0.02 &

Une analyse plus fine de 1la situation montre qu’en réalité,
les phénoménes sont plus compliqués : d’une part r, est plus
compact que Ty , d’autre part, la largeur du domaine biphasé
Iy + I, est incompatible avec une simple transition
ordre-désordre. Les considérations Jjustifient le fait que nous

fassions , du point de vue thermodynamique une distinction

entre Tj et T, . L'enthalpie libre de formation de la phase-r,

de composition moyenne Feo 2Zno 8e£t donnée par 1’expression
A°Gf (rp,) = -8233 + 4.21T7 (J.mwol ).

3/ Description de la vhase g

La phase 8§ a une maille compliquée (environ 553 atomes) dont
la structure est inconnue, wmais dont les paramétres ont été
donnés par BABLIK et al (51) et plus récemment par
BASTIN (11). Ces deux auteurs proposent une maille hexagonale
de paramétres a = b = 12.80 & et ¢ = 57.8 & selon BABLIK et
a=5b=12.84 et c = 57.35 A selon BASTIN. Ces valeurs sont
également confirmées par GELLINGS (52) et wvarient peu dans
tout 1’intervalle de concentrations.

I1 n’y a donc pas de raisons valables pour accepter
1’existence de deux variétés distinctes de § comme 1’avait
proposé GHONIEM (9) sSur la base d’une différence de

morprhologie.




Du point de vue thermodynamique, nous aborderons le probléme
sous le méme angle en considérant 1’existence d’une seule
phase § pour déterminer son enthalpie libre de formation.

A partir du résultat précédemment obtenu pour la phase Ty, de
la description de la solution liguide et des résultats des
mesures électrochimiques de REUTNER et ENGELL, 1’expression de
1’enthalpie libre de formation de 1la phase 8 de composition

moyenne Feo lZ est donnée par

%0.9
8°G, (§) = -7506 + 3.853T (J.mol ).

4/ Degcription de la phase

La phase y donne de beaux cristaux de structure monoclinique
C2 /m (53) ; la germination est, nous 1’avons vu, difficile,
mais leur croissance est facile.

Le calcul de son enthalpie 1libre de formation pour une
composition moyenne Fe (.07 Zno.93 a donné 1’expression

A°Gf (g} = -7567 + 4.752T (Jfmol ).
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C> COMPARAISOM DU DIAGRAMME CALCULE ET EXPERIMENTAL

1/ Tenpérature des points peritectiques et peritectoIdique

Les phases 1y, Tr,, 6§ et ¢ étant supposées stoechiométriques et

de composition moyenne respective de Fe g.25Zn0.75,

Feg 12059

et Fe A

0.07

%0.93

Fen,2 Znpg .8,

11 est donec possible de déterminer

a 1’aide des équations de 1'équilibre aux points peritectiques

leur température de disparition

>
ééQ r

N
it

gquilibre| Température et composition|Température et composition
expérimentales calculées

Péritec- |T 1955 K x; = @, 422 T = 1855 K xg = @,431
n /n

tique wlil= @,723 wT1= @,75
n n

o +1ls=T %! = @,915 x! = @, 906
Zn n

Péritec- |T 938 K %l1= @,82 T = 935 K %xll= 3,75
Zn n

tique xg = @, 865 x$ = 9,9
I

rp + 1 2%===:§ x! = @,975 xl = p,98
Zn 7n

Péritec—~ |T 803 K %% = 3,92 T= 810 K x% =9,9
Zn 7n

tique x% = 9,93 L = ¢,93
n 7n

S+ l==¢ %l = @, 6995 x! = 9,992
Zn Zn

Péritec- |T 823 K xglz @, 765 T = 822 K x;I: 3,75
n Ay}

toide %% = 7,885 x8 = 9,9
Zn Zn

M+ s =T xl2= g,81 xT2= 9,8
n Zn

tableau 4
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figure 17 : Le diagramme Fe-Zn d’apreés KUBASCHEWSKI.

Comparaison avec le diagramme calculé.
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figure 18 : Comparaison des solubilités calculée et mesurée du
fer dans le zinc liquide aux températures

inférieures a 1058K.
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La figure (17) permet également de comparer le diagramme

calculé et evpérimental.

2/ Les limites de sclubilité

Du c6té a, 1lezs solubilités calculées et expérimentales ont
déja été discutées & propos de la transition magnétique. Nous
n’y reviendrons pas fig (6).

Du c6té liquide, la précision de notre description de la phase
liquide apparait lorsqu’on compare les courbgs RTIn Xge]? f(T)

expérimentales et calculée fig (18).

3/ Resultats - Discussion

Le but de cette partie du +travaill était de déterminer les

paramétres thermodynamiques, pouvant permettre d’obtenir
théoriquement le diagramme d*équilibre Fer-Zinc, en

considérant 1 hypothése de 1la stoechiométrie des composés

intermétalliques.

La phase o

Nous avons va qgqu’il était possible d’extrapoler aux
températures élevées la relation donmant 1l1’activité du zinc
dans la phase g en fonction de la composition. Notre
description de la phase o nous permet d’accéder aux propriétés
gque nous pouvons comparer aux mesures et évaluations
disponibles dans la 1littérature. Ainsi, & 1066°K nous

disposons des évaluations de (37) et (54).




-63 -

AGRAWAL KIRCHNER Présent

(543 (37) travail
RT1ln Yy 18 J/mol 15494 J/mol 14689 J/mol
RTin Yg, 4509 J/mol 6625 J/mol 4980 J/mol

Les courbes activité-composition dans la solution solide a
présentent un écart positif 3 1°idéalitsé, ce qui montre une

tendarice & la démixtion.

Les composés intermétalliques

Les enthalpies libres de formation des composés
intermétalliques T1, T2, 8 et T sont compatibles avec le
diagramme d’équilibre. Elles permettent également de tracer,
sur le diagramue RTln Pon = £(T) fig (1é) les domaines

d’existence des différentes phases.

I1 est clair que, dans le diagramume Fe—Zn; la région de
domaine Y est celle qui préte 1le plus & discussions. Nous
manguons d’arguments convainquants pour affirmer que ce
domaine est étroit et ne présente pas de minimum tant il est
vral que sa forme est fonction des impuretés contenues dans le
fer. La photo (1) représente une martensite Fe-Zn obtenue par
trempe depuis 1123 K d’un alliage & 10% Zn é&laboré par
frittage (74). L'utilisation d’un fer de haute pureté ne fait

apparaitre dans les mémes conditions que de la ferrite. Ces




-64 -

773 938 1055. T| K

figure 19

: Domaine d’existence des différentes phases du

systéme fer-zinc dans un diagramme B, -T.

a) En ordormée a été porté 1w, = RTInP, . La
courbe <<k, >> donne la tension de vapeur du
zinc liquide pur sous la forme RTlnPEn.

b) En ordonnée a été porté “in = RTIn(P,_ /P; ).
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photo 1 : Résultat de la trempe aprés recuit & 1123K d’un
alliage Fe-Zn faisant apparaitre une phase
martensitique & 8.13% Zn et une phase ferritique &

8.68% Zn.

photo 2 : Echantillon de Fer traité dans du =zinc en phase

vapeur & 1213K pendant 48 heures.
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FICHIER: FE-ZN-940

ANALYSE NO: 3
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mémes alguilles de martensité ont été  observées photo (2) sur
un échantillon traité & 94¢°C et dont 1le rrofil de
concentration en zinc est représenté fig (29).

Les ccoefficients d’interdiffusion dans cette phase Y ont &té
déterminés et on remarque qu’ils ne varient pas beaucoup avec

la concentration.

La phase ligquide

Relation enthalpie-composition

L’étude sur la solution liquide nous a permis d’avoir une
expression d’enthalpie libre, que 1’on peut é&crire sous la
forme

AGm = MG - Tasid
ol AGH est 1’enthalpie libre d’excés de wuélange et ASid eot
la variation d’entropie de 1la solution ‘liquide supposée
idéale. Soit

AGm = AHm - TAS
AHm est 1’enthalpie &ntégrale de mélange de la soclution
liguide ; elle s’exprime en fonction de la composition et des
coefficients Av des paramétres du rolyntme de
Redlich-Kister

AHm = Xg X ( A% + Al (%70~ ¥pe) * A? S xFe)z)
Cette fonction est représentée sur la fig (21) ; elle présente
une petite partie négative et une partie importante positive.
L’observation d’un wminimum sur cette courbe AHm n’est pas
exceptionnelle car un phénomdne analogue a déja é&té mis en

évidence dans la solution liquide du systéme Ag-Si (76).
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L K]/mole

figure 21 : Enthalpie de la solution liquide en fonction de 1la

concentration de zinc.
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Relation entropie-composition

L’entropie d’excés peut s’exprimer par

ASXS =T xanFe( BY + Bl(xZn- xFe) + B2(xan XFe)z)
ot les constantes B sont connues.
Cette fonction est représentée sur la fig (22) et présente
comme l’enthalpie de mélange une partie négative dans la zone
riche en zinc. L’entropie intégrale de mélange ASm est aussi
représentée et est donnée par

ASm = AS™® + AS.ld
I1 est Jusque 1a, difficile de confronter ces résultats
calculés dans le 1liquide & des résultats expérimentaux
inexistants ; la seule chose que nous pouvons affirmer est que
les expressions proposées rendent bien compte du liquidus et
du solidus expérimental.
Les courbes activité-composition dans le ligquide présentent un
écart positif & 1’idéalits, ce qul a été signalé par
DIMOV et al. (55) qui donne le coefficient d’activité du zinc,
a8 la température de 1858 K d’un mélange Fe-Zn contenant @.5%
de Zinc Yoo = 1.68. L’application de nos résultats calculés a
cette température et concentration donne Yo = 2.96 valeur
tout & fait comparable.
On remarque 1’existence d’une démixtion wmétastable dans la

*

solution liquide. Le point critique (Tec = 1436K Xoge = @.46)

se traduit par un point d’inflexion avec tangente horizontale

da/dx = @ et d?a/dx? = @ sur la courbe activité-composition.
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figure 22

Représentation des entropies de meélange ASm et

d’exceés

Astde

la solution liquide

de la concentration en zinc.

en fonction
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Tensions de vareur du zinc

Les tensions de vapeur du zinc au dessus des solutions solides

ou liquides sont directement lides aux activités

Pzn = Fin azn
ou P7, est 1la pression de wvapeur du =zinc dans son état
standard. ©Bur la figure (17) a été représentée 1’iscbare
Pgn=1atm. Il est possible de représenter toutes les

courbes isopotentiel de zinec.




CHAPITRE 1V

DIAGRAMMES METASTABLES
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A> RESULTATS EXPERIMENTAUX

Les esgais de galvanisation de trés faible durée
(¢ 5 secondes) semblent conduire 3 des phases ne correspondant
ras au diagramme d’équilibre. Il peut é&tre intéressant de
chercher & savoir si 1les phénoménes +transitoires chservés
ne peuvent pas s'expliquer en considérant les diagrammes
netastables.

Des observations ont montré que lors d’un traitement de
galvanisation de trés courte durée, la couche d’alliage qui se

forme en premier lieu est constituée de grains fins de ¢ et

suivie d’une fine couche de §. Lorsque la réaction se
poursuit, il se développe en dessous de § une couche
de T; (58), résultats qualitativement conformes au diagramme

d’équilibre.

Un examen qualitatif plus précis fait. apparaitre des
compositions aux interfaces différentes de celles du diagramme
d’équilibre.

Deux méthodes peuvent &tre utilisées :

- La méthode en phase condensée (57)

- La méthode en phase vapeur isotherme.

1/ La méthode en phase condensée :

Les plaquettes de fer (fer ARMCO), laninées de @.5 mm
d’épaisseur et lem? de surface, ont été recristallisdes & la

température de 85@3°C. Aprés refroidissement, elles ont subi un
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} . - - + + v * + —3p
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surface distance (lim)
figure 23 : microdureté des échantillons fer-zinc.
A& tralté & 520°C en phase vapeur.
® traité & 553°C en phase condensée,
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photo 3 : Echantillon traité & 55@°C pendant 48

utilisant la méthode de la phase condensée.

photo 4 : Image X en fer de la photo 3. G X 809.

heures en

G X 80290.




photo

5

.

Image X en zinc
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de la photo 3. G X 809.
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traitement préalable classique : dégraissage alcalin, rincage,
décapage acide, rincage, fluxage puis étuvage & 1290°C pendant
une heure.

Ces plaquettes de fer ont été ensuite trempées dans un bain de
zinc contenant @.95% Al 3 la température de 468 + 1°C pendant
quatre secondes, puls essorées & leur sortie afin d’éliminer
le zinc liquide accroché par capillarité.

Cet ajout d’aluminium permet d’inhiber la formation de ry. Ces
échantillons sont ensuite traités dans des tubes de silice
sous vide & 458 et 550°C, ce qui permet la diffusion du zinc &
1’intérieur de la ferrite. |
L’observation au microscope optique aprés polissage et attaque
au nital (1%) de 1’échantillon montre un revétement mince et
inhabituel, présentant un aspect poreux photo (3) et d’une
épaisseur moyenne de 48 - um.

Afin de caractériser cette couche, nous avons procédé & la
mesure de la microdureté. La valeur obtenue différe de celle
cbservée sur une couche de galvanisation normale fig (23) et
les valeurs de microdureté proposées par MACKOWIAK (58).

La mesure de la concentration point par point & la microsonde
electronique de cet échantillon montre quelle n’est pas
constante dans 1la ferrite proche de 1’interface. Certaines
mesures donnent une concentration en zine conforme au
diagramme d’équilibre mais d’autres montrent une concentration
rlus €levée. Par exemple, nous avons mesuré 2 5580°C une teneur
en zinc de 12.34% au lieu de 9% en zinc dans la phase o, puis

a 450°C une teneur de 5.07% au lieu de 3.5% (at.) en =zinc

comme le propose le diagramme de KUBASCHESKI.
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SHEWMON et al. (57) ont obtenu des points de concentration

-

levée : a 4580°C une concentration de 8 & 8% poids en sinc au

D
@

lieu de 4% en poids, comme le propose le diagramue
d’équilibre, et & 558°C, 12 & 17% poids au lieu de 180% en

poids.

2/ La méthode en phase vapeur isotherme

Cette méthode consiste & exposer une plaquette de fer dans une
rression de zinc dont le potentiel a été abaissé, méthode déja
utilisée sur d’autres systémes binaires (59,60,61,62,63).

L’ observation & la microscopie optique révéle un phénoméne de
diffusion dans 1les Joints de graings photo (8), phénomene
étudié auparavant par FOURNELL (64) puis par HILLERT (85).

On a remarqué une différenpe entre la concentration dans les
Jjoints de grains et celle prévue par le diagramme d’équilibre.
Pour wun échantillon traité & 460°C avec une source de
Fe-18% Zn (pds), la concentration dans les joints de grains
mesurée & la microsonde électronique est de §% (at) Zn au lieu
de 4% (at) zinc.

IYER (66) donne & 6899°C, pour un échantillon traité en phase
vapeur une concentration supérieure & 20% en zinc aux Jjoints
de grains.

Par 1la méthode d’électrodéposition (87), une solution solide
o & forte concentration de =zinc 17% (at.) a été obtenue a
80°C. Les différentes phases du diagramme d’égquilibre 1y, T, ,
§ et ¢ n’ont pas été observées, mals plutdt une phase dont la

concentration est située soit dans un domaine biphasé soit
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dans la zone trés riche en zinc c’est & dire vers la phase
C'est aprés un recuit de plusieurs heures au dessus de 308°C
gqu’apparaissent les composés intermétalliques du diagramue
d’équilibre.

Toutes ces données nous ont permis en partant de 1°ordre
d’arparition des composés intermétalliques donné par Cameron

de proposer un calcul du diagramme métastable.
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photo 6 : Diffusion dans les Jjoints de grains.
Echantillon traité & 460°C pendant 48 heures.

G X 2000.
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B> CALCUL DE DIAGRAMMES METASTABLES

Ces diagrammes ont été calculés & partir des expressions
d’enthalpie libre de formation des phases obtenues
rrécédemment.

Sur la figure (24a) est représenté le diagramme que 1’on
observerait en 1’absence de tout composé défini. Ce diagramme
se caractérise par une phasea é&tendue ainsi que par une
solution soliden , qui disparait dés 1’introduction d’un
premier composé intermétallique. Ce diagramme a été calculé en
rrenant pour la phase n les mémes paramétres d°interaction
Fe-Zn, que pour la phase o , hypothése sans fondement
experimental, mais plus logique que celle d’une solution
soclide n idéale.

Remarquons que ce diagramme calculé est trés difficile a
mettre expérimentalement en évidence puisque les composés
intermétalliques se forment meme pour des temnps de
galvanisation trés courts, de 1’ordre de la seconde.

La figure (24b) représente le diagramme métastable obtenu dans
1’hypothése ol le seul composé ¢ existe. Quoique [ cristallise
difficilement & partir de la phase liquide, il est le premier
& apparaitre dans les couches de galvanisation.

La principale caractéristique de ce diagramme est 1la
température de fusion non congruente de ¢ plus élevée (884 K
au lieu de 883 K).

L’apparition de 1la phase § se fait naturellement aux dépens

de ¢
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figure 24 : Diagrammes métastables.
a) absence des composés définis.
b) seul T est présente.
c) L et § sont présentes.
P. 84

d) toutes les phases sont présentes.

x (66) ® (57) o présent travail.




-83-

Remarquons qu*il est possible d’observer 1la formation
de ¢ lors d’essais de galvanisation de trés courte durée aux
températures supérieures & 803 K. Notons toutefois que ce
résultat ne prouve pas la réalité du diagramme métacstable
calculé, car ¢t se forme également au refroidissement du
liquide.

La figure (24c) représente 1le diagramme métastable calculé
dans le cas oli seules se manifestent les phases § et ¢ . Les
rrincipales modifications = concernent le solvus coté
fer : diminution de 1la solubilité de =zinec danz le fer et
disparition de la démixtion qui devient métastable.

La figure (244) donne le diagramme réel dans lequel nous avons
fait apparaftre les températures de fuszion congruente de Ty,

8§ et ¢ évaluées respectivement a. 1133K, 953K et 888K.
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CHAPITRE V

LES COMPOSES NON STOECHIOMETRIQUES
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Introducticn

I1 peut étre particuliérement intéressant pour certaines
applications, d’affiner notre description thermodynamique du
diagramme Fe-7Zn en tenant compte de la non stoechiométrie des
composés intermétalliques T1, Ty et §

Le diagramme actuellement admis est celui de
KUBASCHEWSKI (13), que nous avons choisil comme référence pour

notre étude.
A> METHODE D’EVALUATIQ

Nous avons utilisé un programme d’optimisation analogue &

celuil écrit par LUKAS et al. (68) pour 1’obtention de

.. v .
1’ensenble des coefficients L (T) de 1l’exprescsion. de

1’enthalpie 1libre d’excés de formation de ces coumposés. La
forme de cette expression est celle du rolynbume de
Redlich-Kister.

Les données considérées dans ce programme sont les valeurs
expérimentales du diagramme Fe-Zn.

Ainsi pour une phase ®(® = T3, To,8 )

o _

0] PR )
= xZn G

o + _ AVERV)
G GZn xFe Fe+ RT(xanann+ XFelann) * xanFe 5 (XZn XFe) L@

Naturellement, cette expression est d’un emploi plus délicat

lorsque 1’on cherche a 1’appliquer a un composé
. . . L o0 )
intermétallique car les valeurs de G, et Gy, ne sont a

priori pas connues.




Nous pouvons considérer ces grandeurs comme des raramétres
ajustables ; nous pouvons également assimiler 1€s métaux purs
dans wune structurell , T2 ou § 3 ces mémes métaux dans une
structurea (c.c.), y(c.f.c) et e(h.c.) autrement dit, nous

rouvons poser
o T oT1

Fe' = Gfe Gy’ = G

C’est cette démarche que nous avons suivie ; c’est également
celle qui a été suivie par Spencer (69) avec le systéme Cu-Zn.
Les paramétres L; (T} sont représentés dans le tableau 5.

L’ étroitesse du domaine de 1la rphase T Justifie 1le fait que

nous considérerions cette phase comme stoechiométrique.

phase v A B
'y (e.e.) @ -15631, 65 29,2
1 -56464 31
Iy (e.f.e) 1) ~143583, 44 33,386
1 -78428, 98 57
2 17872 -41,2
§ (h.c) @ 123333, 44 -192,9
1 -291562, 66 173,29
2 -04261,78 81,82

T

Tableau




Le tableau 8
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. 0 oy e .
ci-dessous donne les valeurs des G¢ considérées.

a b c d e ref

I

Fe @ @ ] 1] 1)

n %) %) 14 @ 19

Ty
Fe 2813, 41 |-4, 42458 @ |1,94556E-3|-9, 18192E-6 (43)
In -6986 ,818686 %) @ 1%} (639)
o}
Fe 984,997 , 2815 © |1,94556E-3|-9, 18192E-8 (43)
Zn -288686 3 19 ) )

TABLEAU 8

~0

G'= a + bT + cTIlnT + dT2 + T3 + £/T

L'enthalpie libre de formation de ¢ devient alors

MGe{T) = 7.5T - 19176

(J /mol




B> RELATION ACTIVITE-COMPOSITION

L’activité du =zinc dans les différentes phases est donnée
par
RTlna, = Gy + RTlnx, + RTlny,
avec RTIn v, = xp (L0 + LICx, - xp ) + L2(x, -xp ) (5%, = %))
ou G;negt 1*enthalpie libre du zinec pur dans la structure de
la phase considérée,
L’activité du fer est donnée par une relation analogue avec
RTln YFe::xén( L0+ Ll(xZn_3xFe) * Lz(xZn_xFe)(XZn-SXFe))
Les courbes activité-composition relatives au zinc et au fer
ont é&té représentées aux températures de 773 et 973°K. Les

relations enthalpie libre—-composition v sont aussi

représentées aux mémes températures fig (25).
C> COMPARAISON DES DIAGRAMMES CALCULE ET EXFPERIMENTAL

Afin de mieux tester 1la cohé€rence de notre description
thermodynamigque des composés intermétalliques, nous avons
recalculé ce diagramme Fe-Zn fig (26). On note simplement que
le domaine ¢ calculé est un peu plus étroit aque le domaine

expérimental aux basses teupératures.
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773K

figure 25a

figure 25 : Relations activité-composition et

enthalpie

libre-composition aux températures de (a) 773K et

(b) 973K.
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figure 25a
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figure 26 : Comparaison du diagramme calculé et celui de

KUBASCHEWSKI.




CHAPITRE VI

TRANSITION ORDRE-DESORDRE
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Les solutions solides du systéme Fe-Zn sont des solutions
solides de substitution dans lesquelles les atomes de fer et
de zinc se partagent les mémes sites cristallographiques.

Dans le cas des solutions socolidesa , 1les interactions Fe-ZIn
sont répulsives ce qui se traduit du point de vue
thermodynamique par un écart positif & 1’idéalité et, du point
de vue structural par une tendance & la formation d’amas, les
atomes de fer ou de =zinc ayvant tendance a4 =’entourer
préférentiellement d’atomes de méme nature.

Au contraire, si les interactions Fe-Zn avaient &té
“"attractives"” (c’ect a dire plus attractives que lesg
interactions Fe-Fe ou Zn-Zn) 1’écart & 1’idéalité aurait &té
negatif, ce qui ze serait traduit, du point de vue structural
rar la tendance & la formation d’un ordre. A la limite, cet
ordre peut se matérialiser par une tendance éhl’ocoupation
prréférentielle par les atomes de fer ou de zinc de certains
sites, donc par 1’'apparition d’une surstructure parfaitement
visible par diffraction des rayons X.

I1 peut sewbler a priori difficile d’ocbserver, entre deux
atomes donnés (en ce qui nous concerne : le fer et le =zinc) a
la fois wune tendance & la formation d’un ordre (et & la
limite, d’une surstructure) et & la formation d’amas (et & la

limite une démixtion).
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Le diagramme Fe-Zn semble pourtant montrer les deux types de

comportements

- formation d’amas et démixtion aux basses températures pour
la phase o .

- formation d’un ordre et surstructure aux basses températures

pour la phase T .

A> RESULTATS EXFPERIMENTAUX :

En effet lesg clichés de diffraction des rayons X du composé T2
montrent toutes les raies de T1 (18) (52} auxquelles sg’ajoutent
des raies que 1’°om pourrait qualifier de “"surstructure"”. De
plus, 1le composé T;e’indexe dans une maille cubique centrée
tandis que I'2 g’indexe dans une maille cubique faces centrées
de paramétre double ; il pourrait donc étre. tentant de
considérer T2 comme une phase ordonnée de Ti1, mais plusieurs
considérations expérimentales montrent que cette facon de voir
est peut &tre trop simrle et que le systéme IH; > mérite une
discussion.

En effet, O. ABDESSEMED (67) a montré en s’appuyant sur les
spectres Mossbaeur de ces composés qu’il eét difficile de
considérer I'z comme une rhase ordonnée de T1 ; 1’examen
gualitatif du diagramme des rhases aboutit a la méne

conclusion : le domaine biphasé Ti14T2 est en effet trés large.
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B> CALCUL DE LA VARIATION DE L’ENTROFIE A PARTIR DES DONNEES

EXPERIMENTALES

1 maintenant nous regardons le probléme du point de vue

themodynamique, nous avons vu que

AGf(rl) = -7574 + 3.144T (J/mol )
AGe (Tp) = -8233 + 4.21 (J/mol )

ce gqui implique pour la transition

A°S =0 °
fi——>" —s1y™ S(T2)="S(F1)= ~1,066 3/k.mo1

La phase T, est donc plus ordonnée que la phase ry.

Ce résultat n'est, bien sdr dque qualitatif, ruisque les

chiffres ci-dessus ne s’appliquent pas & la méme composition.

Mais si nous tenons compte de la non-stoechiométrie de ces

rhases et si nous calculons a8 pour des compositions

T1~T>

identiqgues, -3 partir de notre description thermodynamique de

ces phases, nous retrouverons sensiblement les mémes valeurs.

C> COMPARATSON DES STRUCTURES DE Ty ETT,

La maille de 1la phaseTi, cubique centrée (a = $.9 nm}
comporte 52 atomes répartis entre 2 motifs identiques de 26
atomes chacun. Chaque motif comprend 4 +types de sites qui

sont, de 1’intérieur vers 1’extérieur fig (27)

IT (tétratddre interne : 4 atomes)

OT (tétraédre externe : 4 atomes)
- OH (octaédre : 6 atomes)

- CO (cuboctaédre : 12 atomes).
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La figure'f7 représente un cluster d'atomes montrant la succes-
sion des couches (IT), (OT), (OH) et (CO) constituant les &4 sites

cristallographiques différents de la structure.

figure 27 : Cluster.




La structure type est celle de laiton vy (Cu52n8) de groupe
d’espace I4 3 m ou cI52 suivant la notation de PEARSON.

Les atomes de fer et de zine peuvent cCccuper
préférentiellement certains types de sites, malis les

répartitions proposées différent sensiblement suivant les

auteurs, comme le montre le tableau 7. La seule certitude est
la plus grande préférence du zinc pour les sites du
cuboctaedre.

Ref. BRANDT (73) JOHAN (71) Désordre
composition Fe3Zq0 Fe4Zn9 maximim
a {nm) @, 9718 75,8882

IT (4) Fe Fe Fe, Zn

OT (4) Fe,Zn Zn Fe,Zn

OH (8) Zn Fe,Zn ) Fe, Zn

CO (12} ' n Zn Zn

TABLEAU 7

Quand a la vphase Ty, les seules données disponibles
proviennent de BUDUROV (72) et KOSTER (73). Ils ne vont pas
loin dans 1leur description si ce n'est qu’ils proposent le
groupe d’espace F 4 3 m ou cF408 selon la notation de PEARSON.
D’apreés BUDUROV, ce composé Tra 16 motifs par maille, 286
atomes par motifs, soit donc une maille de 416 atomes, avec un
parametre cristallin de 1.7983 nm, environ le double de celuil

de 'y .




KOSTER considére gque I'2 a une structure type FellZnAOprovenant
de 1la 1libération d’un atome de fer dans Tl suivant la
transformation

4Fe3inyg —— 5 Fej1Znyg + Fe
transformation qui peut s’obtenir par exemple, par réunion de
deux motifs & 26 atomes pour obtenir un groupement & 51
atomes.
Cette description de 1la structure -de szose néanmoins un
probléme car, dans 1 hypotheése ou 1’enveloppe externe de
chaque motif (c’est & dire 1le cuboctaddre) est constituée
d*atomes de =zinc, il est difficile d’imaginer que le
regroupement de 2 motifs par un sommet puisse se traduire par
le départ d’un atome de fer !
I1 n’est pas impossible d’imaginer qu’au déplacement des
motifs dans la formation de I'2 se superpose une mise en ardre
des atomes de fer et de zinc & 1’intérieur de chaque motif.
C’est cette hypothése que nous allons tester en calculant,
dans divers cas, 1’entropie de configuration des composés

et T2 |

D> COMPARAISON DES ENTROPIES DE Ty ET I

Les données structurales dont nous disposons nous permettent
d’évaluer 1les entropies de configuration des phasesT) et T
Si nous admettons, avec KOSTER, pour T2 une structure trés

ordonnée, ne laissant dans le groupement des 51 atomes que 6
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sites mixtes contre 7 sites occupés préférentiellement par le
fer et 38 par le =zinc, nous cobtenons, pour l'entropie de

configuration de T, ("Fe0 2Z )

“o.8
1 7 1 7

- R(( 35 ‘5—1')111("5- - 5—1) + (

2.768 J/K mol

S° 4
|\ 5

.38 4 38
= -5'-1-)11?1('5- - ?1‘))

Une évaluation analogue peut é&tre faite pour le composé T . 1e
resultat est naturellement fonction du modéle choisi pour

décrire 1’occupation des sites du motif. Il est bien =0r aussi

fonction de 1la composition de r;- Nous choisirons la méne
composition (Fe0 2Zn0 8) que 1, afin de pouvoir effectuer les
comparaisons.

~ D’aprés la description de BRANDT (4 sites mixtes, 4 sites

occupés par le fer et 18 par le zinc), nous aurions

Cneel 414 4 _ 18, 4 18
RiGG - 39)1nlz ~ 39 + (5 - 3p)lntz - )

= 3.176 JJ/K 1ol

IS

- D'aprés la description de JOHAN (8 sites mixtes, 4 sites fer

et 16 sites zinc), noug aurions

co - _ 1 _ 4 14 4 _ 16 4 16
°Ty R((S -2—6—)11?1('5- -%') + (3' _2—6—) 111(3 - %))
= 3.775 J/K mol
- Enfin, er choisissant pour r; une distribution moins
ordonnée quine conserve que les atomes de zine sur le

cuboctaedre, nous aurions

SF1

} 4 _ 12, 4 12
R((0.21n(0.2) + (3' Eg)lnég '73))
5.725 J/K mol

Dans tous les cas la différence

AS = 5% - 58° <@
) Iy




Suivant la decscription choisie pour 1, nous obtenons
respectivement pour AS :
.428 ; -1.007 ; et -2.957 J K mol

Ces valeurs zont & comparer avec la valeur expérimentale de
-1.89668 J/K wol gque nous proposones.

La structure de I'; peut donc bien &tre considérée comme la
résultante d’un rearrangement des motifs de T1 auquel
s’ajouterait une mise en ordre dans ces motifs, mais les
€léments & notre disposition ne sont pas suffisants pour nous
rermettre de préciser davantagelles répartitions des ztomes

sur les sites.




CONCLUSION
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Tout au 1long de ce travail, nous avons é&tudié 1’ azpect
thermodynamique du systéme fer-zinc, en nous attachant plus
rarticuliérement & la détermination des enthalpies libres de
mélange des solutions solides o > ys n et liguide en fonction
de la température et de la composition.

L’expression de 1’enthalpie 1libre de 1la solution solide o
proposée est tout & fait en accord avec les résultats
expérimentaux. Nous avons par ailleurs cherché & évaluer
1’influence des interactions magnétiques et nous avons montré
effectivement gque la solubilité du =zinc dans 1le domaine
ferromagnétique est inférieure & ce qu'elle serait en
1’absence de transition magnétique.

Cette expression permet également de retrouver la démixtion
métastable observée par ailleurs dans le domaine a
L’expression proposée pour 1’enthalpie libre de 1la solution
solide ¥ conduit & une forme de la boucle Yy conforme & celle
de KUBASCHEWSKI. Mais & notre avis, les données ewpérimentales
actuellement disponibles ne sont pas suffisantes pour
déterminer la forme exacte de ce domaine ; en particulier 1la
non existence d’un minimum n’est pas définitivement prouvée.
Les différents profils de diffusion du zinc dans le fer a et Y
ont é€été exploités, ce qul nous a permis d’cbtenir les
coefficients d’interdiffusion Da et DY et d’évaluer une
énergie d’activation dans la phase v

L’expression de 1’enthalpie 1libre de 1la solution liguide
obtenue permet d’accéder au solidus et au liguidus du
diagramme. Un léger décalage de ces branches par rapport au

diagramme est cependant observé & haute température du coté
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riche en fer. Les preszions de =zinc +trés é&levées & ces
températures ne donnent toutefois & cette discussion qu’un
intérét académique.

Aux basses températures, & 1’équilibre entre le liquide et les
composes intermétalliques, 1la reproduction du liguidus est
satisfaisante.

La solution solide n a été décrite en wutilisant les méues
rarametres d’interaction que la solution solide a

Nous avons également déterminé, & partir des mesures de forces
électromotrices, les enthalpies 1libres de formation des
composés intermétalliques T1, T2 , 8§ et C supposés stoechiomét-
rigques, en fonction de la température. Les valeurs ont &té
ajustées de fagon & &tre en parfaite cohérence avec le

2 est

o]
&}
m A

diagramme. La description du diasgramme ainsi prop

satisfaisante pour la plupart des applications pratiques, mais

elle suppose les composés cstoechiocmétriques alors qu’en
réalité leur écart & la stoechiométrie peut étre trés

important, surtout pour les phases T1, Ty et 6

Nous avons done cherché & proposer pour ces rhases, une
-description qui tienne compte de leur non stoechiométrie et
nous avone comparé le nouveau diagramme calculé au diagramme
experimental.

La présentation des propriétés thermodynamiques des rhases du
systéme Fe-Zn sur un diagramme de type ELLINGHAM (RTln F%n en
fonction de T) permet de visualiser le domaine d’existence de
chacune de ces phases et de mettre en évidence la trés faible
étendue du domaine des composés intermétalliques, donc leur

relative difficulté de préparation.
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L’apparition d’équilibres pétastables dans les traitements de
galvanisation n’est donc pas & exclure.

Nous avons bien sdr cherché a calculer les diagrammes
metastables Fe-Zn. Ces diagrammes proposés sont difficiles &
comparer directement avec 1’ expérience, mals ils ne
contredisent pas nos résultats expérimentaux ni ceux relevés
de la littérature.

Les résultats relatifs aux phases Iy et Ty nous ont permis de
discuter de 1’éventualité d’une transition ordre-désordre
entre ces deux phases. En effet, 1’entropie de Ty, inférieure
& celle de TMne contredit pas cette hypothésze, mais les
données cristallographiques relatives a I'o ne sont pas
suffisamment précises pour autoriser une discussion trop
approfondie.

En définitive, nous proposons une description deé différentes
phases du diagramme Fe-Zn, basée sur un _ développement de
REDLICH-KISTER et en bon accord avec le diagramme actuellement
accepté.

Cette description peut servir de base aux calculs des
dizgrammes ternaires ou quaternaires basés sur 1le binaire

Fe-Zn.
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Courbes de démixtion métastable.

NISHIZAWA

Calculé

Cette figure montre également les courbes
spinodales.

Dispositif expérimental & HC1.

a—- réserve & Hel.

b- manométre & mercure.

c- CaClZ.

d- 3205.

e- enceinte de réaction.

t- vers le tube scellé.

p—- vers la pompe a vide.

Enthalpie libre de réaction de Fe et Zn avec HC1
en fonection de la température.

Variation de Smag, Hmag et Gmag en fonction de la
température.

Variation de AGH&gZ en fonction de la concentration
a différentes températures.

Comparaison des solubilités calculées et mesurées
du zinc dans le fer o aux températures inférieures
a 19556K.

Enthalpies libres en présence (1) et en 1’absence
(2) du terme d’enthalpie d’excés magnétique & 4099
et 1999K en fonction de la concentration en zinc.
Profil de diffusion du =zinc dans un échantillon

Fe-Zn traité pendant 48 heures & 1183K.
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Variation du coefficient d’interdiffusion D) et DY
en fonction de la concentration en zinc.

Variation de Ln(DY) en fonction de 1°inverse de la
température.

Comparaison des diagrammes calculé et
expérimental

diagramme réel.

solutions solide o et liquide idéales.

solution liquide idéale.

solidus et liquidus du diagramme Fe-Zn dans le cas
de deux expressidns de A et de B.

Relations activité-composition dans la phase
¢ obtenues par transport chimique aux températures
(a) 1073K, (b) 1183K, (c) 1253K. Les nombres sur
les courbes correspondent & différentes valeurs de
AT = Te - Tf.

Activité du =zinc & (a) 973K, (b) 773K. Les nombres
sur les courbes correspondent aux activités aux
limites des phases. Les valeurs de AT sont dans le
tableau 3.

Dispositif de 1’analyse thermique différentielle.
a— thermocouple thermocoax.

b~ thermocouple différentiel A-B-A.

c- Four.

d- étalon.

e— échantillon (mélange Fer-zinc).

f- support en matériau réfractaire,
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Enthalpie libre de formation de T1 en fonction de

la température.

Le diagramme Fe-Zn d’aprés KUBASCHEWSKI.

Comparaison avec le diagramme calculé.

Comparaison des solubilités calculée et mesurée du

fer dans le zinc ligquide aux températures

inférieures a 1055K.

Domaine d’existence des différentes phases du

systéme fer-zinc dans un diagramme B, -T.

a) En ordonnée a été porté ﬁ;n = RTlnPZn. La
courbe <<Bp >> donne la tension de vapeur du
zinc liquide pur sous la forme RTlann.

b) En ordonnée a été porté ﬁén = RTln(PZn/PEn).

Profil de diffusion du =zinc correspondant & la

rhoto 2.

Enthalpie de la solution liquide en fonction de la

concentration de zinc.

Représentation des entropies de mélange 'ASm et

d’exceés ASXS de 1la solution liquide en fonction

de la concentration en zinec.

microdureté des échantillons fer-zinec.

traité a 520°C en phase vapeur.

traité & 559°C en phase condensée.




figure 24

figure 25

figure 28

figure 27
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Diagrammes métastables.
a) absence des composés définis.
b) seul ¢ est présente.
c) L. et § sont présentes.
d) toutes les phases sont présentes.
x (B66) ® (57) & présent travail.
Relations activité-composition et enthalpie
libre-composition aux températures de (a) 773K et
(b) 973K.
Comparaison du diagramme calculé et celui de
KUBASCHEWSKI.

Cluster.
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Résultat de 1la trempe saprés recuit & 1123K d’un
alliage Fe-Zn faisant apparaitre une rhase
martensitique a 8.13% Zn et une phase ferritique a
8.68% In.

Echantillon de Fer traité dans du zinc en phase
vapeur & 1213K pendant 48 heures.

Echantillon traité & 558°C pendant 48 heures en
utilisant la méthode de la phase condensée. G X 8007.
Image X en fer de la photo 3. G X 890.

Image X en zinc de la photo 3. G X 803.

Diffusion dans les Jjoints de grains.

Echantillon traité & 460°C pendant 48 heures.

G X 2099.







