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Résumeé

L'alliage FesCoxNbsB;s (Wt. %) a été élaboré a partir d'un mélange de poudres
par broyage mécanique haute énergie. L’évolution morphologique, structurale et
thermique a été suivie par microscopie éectronique a balayage (SEM), diffraction des
rayons X (DRX) et analyse calorimétrique différentielle (DSC) respectivement. Les
changements du comportement magnétique avec e temps de broyage a été étudié par
Magnétometre a échantillon Vibrant (VSV) et spectrométrie Mdssbauer.

L’étude morphologique montre I'effet de fracture et de soudage a froid au debut
du broyage (1 a 3 h). Avec I'augmentation du temps de broyage, il est observée une
large distribution de la taille et de la forme des particules de poudres broyées,
attribuée a la compétition entre les deux phénomenes de fracture et de soudage.

L’affinement Rietveld des spectres de diffraction X du mélange Fes;Co1Nb3Bis
montre une réduction significative de la taille des cristallites a I’échelle nanométrique
et une augmentation du taux de microdéformations. Une structure amorphe hautement
désordonnée dans lagquelle sont logés des grains de taille nanométrique de borure de fer
comme FesB, FeB et FeB, a été déceée, aprés 48 h de broyage. Un processus de
recristallisation mécanique méne a la formation de nano-grains de type a-Fe et de la
solution solide a-FeCo apreés 96 h de broyage.

Les résultats de diffraction X (DRX) sont confirmés par la spectrométrie
Mossbauer. Le fort I'éargissement de la partie intérieure des lignes ultrapériphériques
indique la présence d'une autre composante liée a la région interfaciale entre les
phases nanocristallines et la matrice amorphe. Le processus de recristallisation
mécanique se traduit par | émergence d'un sextuple avec un champ hyperfin H = 329
KOe et un déplacement isométrique IS = 0,007 mnvVs correspond de la premiere
cristallisation a-Fe représente 10 % de surface totale. Un notre composé avec H =
345,5 KOe, IS = 0,04 mns et fraction 18% correspond a la solution solide a-FeCo
nanocristalline.

L'aimantation de saturation augmente rapidement pendant les premiers 6 h de
broyage jusgu'a 115 emu/g. La valeur de Ms aprés 96 h de broyage est de I'ordre de
130 uenvg et le champ coercitif est de 70 Oe. Le désordre dans les poudres broyeées a
été confirmé par DSC ou plusieurs courbes exothermiques se chevauchent sur un large
domaine de température (100-600°C). Ce comportement provient de la relaxation des
contraintes, des défauts et du grossissement des grains. Le pic exothermique autour de
460 °C est di de la premiere cristallisation de la phase amorphe, il s'agit de la phase o-
Fe.

Mots clés: Nanomatériaux, broyage mécanique haute énergie, Alliages Fe-Co-Nb-B,
diffraction derayons X, DSC, propriétés Magnétiques; spectroscopie Mdssbauer.



Abstract

The alloys compound Fes; Co1NbsB;s (wt. %) powder mixture were prepared by
mechanical alloying process in a high energy planetary ball mill P7. Morphological ,
Sructural and thermal changes of the milled powders were characterize by scanning
electron microscopy (SEM), X-ray diffraction (XRD), differential scanning calorimetric
(DSC). Changes in the magnetic behavior as a function of milling time has been studied
by vibration sample magnetometer (VSM) at room temperature and Madssbauer
Spectrometry.

The morphological study has shown the effects of fracture and cold welding
phenomena accruing during the early stage of the milling process (1 to 3 h). As the
milling process progresses, however, the size and the distribution reflected the
competition between the two processes lead to the presence of a broad distribution
range of particle shapes and sizes.

Structural analysis deduced from the Rietveld refinement of X-ray diffraction
patterns of Fez;Co,1NbsB1s compound, shows a significant reduction of the crystallite
size to the nanoscale and an increase of the internal strain level. Both XRD and
Mossbauer spectrometry results reveal the formation, after 48 h of milling, a highly
disordered like amorphous structure where nanometer-sized iron borides were
embedded; like FesB, Fe,B and FeB phases. After 96 h, a mechanical recrystallisation
process gives rise to the formation of a-Fe and a-FeCo nanograins on further milling.

The XRD results are confirmed by Mdossbauer spectrometry analysis. The
broadening of the inner parts of the outermost sharp lines indicates the presence of
another component related to the interfacial region (IF) between the Nanocrystalline
phases and amorphous matrix. After 96 h of the milling, mechanical recrystallisation is
also evidenced by the emergence of a sharp sextet with hyperfine magnetic field H =
329 kOe and isomer shift IS= 0.007 mnVsrelated to the primary crystallization of a-Fe
representing 10 % of the total area. The other component with H = 345.5 kOe, IS =
0.04 mm/s and a relative area of about 18 % can be attributed to the a-FeCo
nanocrystals.

The saturation magnetisation decreases rapidly during the first 6 h of milling to
about 115 emu/g. After 96 h of milling, the coercivity, Hc, value of about 71.6 Oe and
saturation magnetisation about 130 uem/g. The occurrence of disordering in the milled
powders may be confirmed by broad exothermic reaction in the DSC scans which
consists of several overlapping exothermic peaks and spreads over the temperature
range 100-600 °C. Such behavior originates from recovery, strain relaxation, grain
growth and recrystallisation. The pick exothermal at 460 °C due the first crystallization
of amorphous like phasg, it's a-Fe phase.

Keywords. Nanomaterials; Mechanical alloying; Fe-Co-Nb-B alloys, X-ray
diffraction; DSC; Magnetic properties, Mdssbauer spectrometry.
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I ntroduction

A I’échelle micrométrique les matériaux présentent la plupart du temps les
mémes propriétés physiques qu’a I’échelle macroscopique. En revanche, a I’échelle
nanometrique les matériaux peuvent présenter des propriétés physiques typiquement
différentes de celle du massif. Les matériaux nanostructures sont ceux possédant au
moins une de ses dimensions de la taille des nanometres : clusters, nanofils, couches
minces et ultraminces, matériaux composeés de nanostructures, etc. Afin de fabriquer ces
nanostructures et nanomatériaux, plusieurs technologies ont été explorées parmi ces
technigues on cite: la méhode de chimie douce (sol-gel, précipitation), la
mécanosynthese etc. Le broyage mécanique haute énergie constitue un des modes
d’élaboration des nanomatériaux. Il permet d’une part la réalisation d’alliage par un
mélange d’éléments chimiques a I’échelle atomique (mechanical alloying) et d’autre
part I’obtention de poudres nanostructurées par broyage de systemes cristallins
(mechanical milling).

C’est un fait, la matiere peut produire un champ magnétique et répondre a la
présence d’un champ magnétique. Longtemps un tel phénomeéne fut inexpliqué car
derriere le magnétisme se cache toute une kyrielle d’interactions de nature et d’origine
différente. Ce fut uniquement avec le développement d’un modéle microscopique de la
matiére et I’introduction de la mécanique quantique que I’on a pu decrire correctement
les propriétés magnétiques des matériaux. Cependant, il n’est pas encore possible
aujourd’hui d’expliquer completement les propriétés magnétiques de la matiére. |l
existe en effet plusieurs phénomeénes qui restent mal compris, comme I’évolution de
I’aimantation en fonction de la température, le processus d’apparition d’une température
critique, ou encore la relaxation due a une excitation ferromagnétique etc.... Ces
problémes viennent essentiellement du fait que les processus mis en jeu sont issus
d’effets collectifs, et ne peuvent donc se résoudre qu’en prenant en compte la totalité du
matériau, le fameux probleme a N corps, qui reste hors de portée des manipulateurs. Or,
si le nombre d’atomes venait a diminuer dans un objet donné, I’effet collectif en serait
nécessairement modifié. Une surface, un nanofil, ou une nanoparticules sont autant de
moyen de limiter la quantité d’atomes, selon une, deux ou trois dimensions. Ainsi on
s’attend a avoir de fortes modifications des propriétés magnétiques pour de tels objets.
On peut alors se poser cette question : Comment la taille influence-t-elle les propriétés

magnétiques ?
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Les recherches en physique du solide ont permis des avancées considérables
dans la croissance et I’étude de couches minces, multicouches et nanostructures
magnétiques. Les configurations magnétiques, les processus de retournement de
I'aimantation, la dynamique de I’aimantation qui avaient été étudiés intensivement dans
le passeé dans le cas des matériaux massifs, sont aujourdhui, revisités
expé&imentalement pour des objets magnétiques de dimension réduite inférieure au
micron. En effet, avec les récents progres faits dans les techniques de nano-fabrication,
les dimensions des objets magnétiques réalisables peuvent désormais étre amenées a
une échelle nanométrique, ou la taille et le nombre des domaines magnétiques
deviennent contrélables. De nouvelles propriétés, intéressantes d'un point de vue tant
fondamental qu'appliqué, sont attendues lorsque ces dimensions deviennent
comparables aux longueurs déchelle caractéristiques du magnétisme (taille de
domaines, la dizaine de micrometres ; largeur de parois, la dizaine de nanomeétres). Une
réduction de taille latérale a pour effet une redistribution des réles joués par les
différentes énergies controlant le comportement magnétique (énergies d'échange,
d'anisotropie et magnétostatique). Elle peut conduire a des états fondamentaux et a des
processus de retournement de |'aimantation totalement différents de ceux rencontrés

dans les matériaux massifs et les films minces.

Les matériaux magnétiques nanocristallins type Hitperm (FeCoZrBCu) semblent mieux prédisposés
pour les applications a trés hautes températures notamment dans le domaine de I’aéronautique. Ces
matériaux sont destinés aux futurs alternateurs intégrés dans les réacteurs des avions de nouvelle
génération et aux alimentations a découpage a haute densité de puissance (MAE, More Electric Aircraft).
Ces matériaux ont des pertes nettement plus élevées que celles des matériaux d’architecture similaire
(Finemet et Nanoperm) mais peuvent travailler au-dela de 1,7 T jusqu’a 873 K. La combinaison de haute
induction a saturation, haute perméabilité, pertes réduites et bonne stabilité thermique conduit a la
réduction des dimensions et de la masse des composants magnétiques des dispositifs dans lesquels ces

matériaux sont utilisés [Suryanarayana 1995, Lu 1996].

Le but de ce travail expérimental est I’élaboration d’un alliage Feg;Co,1Nb3B;5 (type Hitperm) par
broyage mécanique haute énergie (type de broyeur Fritsch P7) a partir de poudres élémentaires pures de
Fe, Co, Nb et B, afin de comprendre les mécanismes, les cinétiques de formation de I’alliage ainsi
d'expliquer les propriétés microstructurales, magnétiques, thermiques et hyperfines.

La these est structuré en quatre chapitres. Le premier chapitre présente, des
notions générales sur les nanomatériaux, le broyage mécanique haute énergie, le
magnétisme (nanomagnétisme), et enfin une synthése concernant les travaux antérieurs
de certains systemes étudiés. Le second chapitre est consacré aux différentes techniques

expérimentales d'élaboration et de caractérisation. Le troisieme et quatrieme chapitres
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présentent les résultats obtenus de I’étude morphologique, microstructurale, hyperfine,
magnétique et thermique, respectivement. Enfin, une conclusion générale résume les

principaux résultats.
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Chapitre |

Etude théorique

Ce chapitre fait le rappel de quelques notions sur les nanomatériaux, leurs
propriétés physiques et les méthodes de leur éaboration. Quelques concepts de base et
les diverses énergies liés aux propriétés magnétiques des matériaux nanocrystallines est
discutés afin de comprendre les mécanismes déterminant le comportement magnétique
doux des systemes de faible dimension. Une variété de matériaux magnétiques doux est

récapitul ée afin de présenter les systemes relatifs d'alliage.

1.1. Introduction sur Nanomatériaux

Durant les dernieres décennies, les matériaux nanostructurés (nanomatériaux)
connaissent un grand intérét scientifique et technologique, en raison de leurs propriétés
physiques exceptionnelles qui différent de celles des matériaux massifs de méme
composition [Feche et a 1994]. Les matériaux nanocristalins posent un grande
probléme sur le plan de la compréhension des phénoménes car la plupart des lois
physiques a été établie et validée sur des matériaux macro-cristallins. L'effet de la
nanostructuration sur les propriétés physiques est tout a fait notable, ne serait ce qu'en
raison de |'importante fraction de matériau que représentent les interfaces (faible degré
d'ordre, brisure de symeétrie....). De plus, I’étude des nanomatériaux a démontré qu’il
était possible de maitriser leurs propriétés chimiques, meécaniques, €lectriques,
magnétiques et optiques en contrdlant la taille, la morphologie et la configuration des
entités qui les composent [Gleiter et a 1989] [Feche et a 1994, Edelstein et a 1996].
Les propriétés magnétiques des nanomatériaux sont egalement influencées par |’état
nanocristallin comme I’aimantation a saturation, Ms, €t la température de transition
ferromagnétique/paramagnétique qui diminue considérablement [Kuhrt et a 1996,
Fenineche et al 2000, Cui et a 2002]. Les propriétés des nanomatériaux proviennent
essentiellement de la taille nanométrique des cristallites (allant jusgu'a 100 nm) et la
présence d’une fraction d’atomes associés a une zone interfaciale avec un arrangement

désordonné appelée joint de grains (figure 1.1). Par exemple dans un matériau dense, la
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forte fraction de joint de grains change notablement les propriétés mécaniques et de
transport électrique (I'allongement a la rupture, la dureté, |a résistivité augmente d'une
valeur d'un facteur 2 a 3). Dans le domaine de magnétisme, |les propriétés magnétiques
relevent de couplage a des distance plus grand comme couplage d'échange (10 — 100 nm
dans les matériaux doux) ou des interactions dipolaires. |l existe notamment une
transition de phase magnétique pour une taille de grains inférieur a la longueur
d'échange: I'anisotropie magnétocristalline se trouve moyennée dans |'espace et disparait
s les cristaux sont orienté aléatoirement modele danisotropie aéatoire (Random

Anisotropy Modd!).

Joint de grains

Figure 1.1: L’arrangement de matériaux nanostructurés a deux dimensions [Gleiter 1995] ;(
les deux types d’atomes sont supposés identiques). La structure atomique a 2D
consiste en de petites cristallites de différentes orientations cristallographiques,

connectées par desjoints de grains.

Les nanomatériaux peuvent étre obtenus par I’incorporation de nombreux
défauts tels que les lacunes, les interstices, les joints de grains, les dislocations etc. Afin
de fabriquer ces nanostructures et nanomatériaux, plusieurs technologies ont été
explorées. Ces approches techniques peuvent étre groupées en plusieurs maniéres: selon
les médias de croissance (croissance en phase vapeur, ligquide ou solide; croissance
hybride), selon la forme du produit qui en résulte (particules colloidales, fils, couche
minces, particul es auto-assembl ées). Toutefois, la fagon la plus habituelle de grouper les
techniques de fabrication est celle considérant |les approches dites top-down et bottom-
up. L approche bottom-up fait allusion & I’édification d’un matériau a partir d’unités
élémentaires. atome par atome, molécule par molécule, ou agglomérat par agglomérat.
En revanche dans I’approche top-down, alant du plus grand au plus petit, les

nostructures sont réalisées par une succession d’étapes technologiques issues de la
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microélectronique. L’élaboration des nanomatériaux repose donc sur des voies
extrémement variées. Parmi ces modes de synthése en trouvent le broyage mécanique
haute énergie. Ce dernier engendre des phénomeénes répétés de fracture, soudage et
ressoudage des particules de poudres a température ambiante. Sa difficulté réside dans
la compréhension des mécanismes physiques mis en jeu.

Au cours du broyage la poudre subit donc de séveres déformations plastiques qui
engendrent la formation de nombreux défauts ponctuels (lacunes, interstitiels etc.) et des
bandes de cisaillement constituées de réseaux de dislocation. Les dislocations se
réorganisent en parois par annihilation et recombinaison afin de former des sous-joins,
donc des sous grains [Fecht et a 1990]. La taille des sous grains diminue au cours du
broyage et atteint une valeur limite, comprise entre 6 et 30 nm qui dépend de la nature
du matériau broyé (ductile, fragile). Pour des temps de broyage plus longs, le broyage
entraine une désorientation des grains les uns par rapport aux autres et le matériau
atteint un état dit « stationnaire » caractérisé par des propriétés structurales (talle de
grains, parameétre d’ordre a courte ou a longue distance, concentration d’éléments en
solution, taux de matériaux amorphes etc...) qui ne varient plus. Le temps nécessaire
pour atteindre I’état stationnaire, dépend de la nature du matériau et des conditions de
broyage.

Les mécanismes de formation des alliages par broyage mécanique haute énergie
relevent d’une grande complexité. Les phénomenes de soudage et de fracture des
poudres assurent I’échange de la matiére entre les particules durant le broyage,
conduisant a un mélange intime, a I’échelle atomique, des éléments de depart. La
conséquence de la fracture des particules de poudres est la formation de nouvelles
surfaces qui peuvent coller sur d’autres particules ou sur lesquelles des grains peuvent
étre attachés. Le mélange au niveau atomique est assuré par la diffusion a froid des
atomes du soluté dans le réseau du solvant par les défauts crées pendant I’action
mécanique. L’énergie introduite dans les poudres peut conduire a la formation de
nouvelles phases (amorphes, solutions solides, composés intermétalliques, etc.). En
effet, le produit final est obtenu lorsqu’un équilibre entre les processus de fracture et de

soudage est atteint, ce qui conduit & une dimension stable pour les particul es.

En effet, le broyage est un processus mettant en jeu un grand nombre de
phénomenes et faisant intervenir de nombreux parametres qui ne sont pas compl etement
indépendants les uns des autres et qui affectent, de facon directe ou indirecte, le produit

final. Parmi ces paramétresen peut citée : nature des poudres de départ, type de
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broyeur, diametre et nombre des billes, I’intensité et temps de broyage, rapport
massique billes/poudre, atmosphére et température de broyage.

1.2 Notions sur le magnétisme

Les propriétés magnétiques sont dues aux €lectrons. Du point de vue
électromagnétique, la source du magnétisme est le dipble magnétique de I’atome. Ce
dipdle éémentaire est généré par le mouvement des éectrons dans les couches
électroniques, mouvement qui peut étre assimilé a une spire de courant et qui génére
donc un champ magnétique. Pour un atome libre donné, chaque éectron a un moment
magnétique total qui est la somme du moment magnétique orbital (lié au moment
cinétique) et du moment magnétique de spin (lié au moment cinétique intrinséque
appelé spin). Le moment magnétique des atomes isolés et ions libres, sont déterminés
par la régle de Hund [E. du Trémolet 1999]. Les moments magnétiques de tous les
électrons s’ajoutent dans une somme vectorielle des moments de chaque électron. Si
cette somme est différente de zéro, alors I’atome possede un moment magnétique
dipolaire. Pour les solides, la situation est totalement différente & cause du grand
nombre d’atomes et donc d’électrons. Pour caractériser au niveau macroscopique le
magnétisme d’une substance, on utilise I’aimantation de la substance qui est définie
comme le moment magnétique par unité de volume [Kittel 1971, Berckowitz et al
1969].

Les moments magnétiques des matériaux peuvent étre changés par I’application
d’un champ magnétique. Pour caractériser la réponse de la matiére aux champs
magnétiques appliqués, la susceptibilité magnétique x est utilisée. C'est une grandeur
caractéristique des propriétés magnétiques, qui dépend a la fois de la température, de
I'état d'aimantation et de la fréguence, mais aussi de la composition chimique, de la
structure cristalline ou encore de la structure granulaire. La susceptibilité magnétique

est définie comme le rapport entre I’aimantation (M) et le champ magnétique appliqué

(H):
= (1.1)

A I’aide de la susceptibilité magnétique, il est possible de classer les substances selon sa

vaeur ;
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1) x < 0, substances diamagnétiques. Ces substances ont un moment magnétique

nul par atome. 1l est associé au comportement des é ectrons des couches externes qui

essaient d’écrantés les couches internes de I’atome de I’action du champ magnétique

externe appliqué.

2) x> 0, dans ce cas, |es substances ont un moment magnétique non nul par atome.

Condition remplie en général pour les atomes ayant un nombre impair d’électrons

[Kittel 1971]. Les substances qui font partie de cette catégorie peuvent étre

classifiées de lamaniere suivante :

a) Paramagnétiques:

Les moments magnétiques n’interagissent pas entre eux. En I’absence de champ
magnétique, le moment total de ces matériaux est nul. L’aimantation induite par le

champ appliqué est proportionnelle au champ appliqué.

b) Antiferromagnétiques :

Les moments magnétiques interagissent entre eux, mais ces substances sont
constituées en général de deux réseaux d’atomes dont la direction des moments
magnétiques est couplée antiparallelement. Les aimantations des deux réseaux se
compensent et les matériaux antiferromagnétiques ne présentent pas d’aimantation

macroscopique.

c) Ferrimagnétiques:
Les moments magnétiques interagissent entre eux, et sont constitués de deux
Sous réseaux magnétiques (antiparalléle dans le cas le plus ssmple), mais les moments
de ces deux réseaux sont différents, et ne se compensent pas. Seuls les matériaux
ferromagnétiques et ferrimagnétiques présentent une aimantation spontanée, les autres

types de matériaux n’en présentent pas.

d) Ferromagnétiques:

Un métal ferromagnétique est un metal qui a I’échelle macroscopique acquiert
une forte aimantation sous I’action d’un champ faible et qui posséde a I’échelle
mésoscopique (de I’ordre du pm) un moment magnétique spontané, et cela méme en
I’absence de champ magnétique appliqué. Cette organisation des moments magnétiques
implique qu’il existe des interactions d’échange entre ces moments, capable de

s’opposer au désordre que tend a produire I’agitation thermique. Les moments
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magnétiques interagissent entre eux et la substance possede un moment magnétique
méme en I’absence d’un champ magnétique externe [Bleaney et al 1976]. En présence
d’un champ magnétique externe, I’aimantation varie trés rapidement avec le champ
applique, la réponse n’est pas linéaire ; elle augmente rapidement en champs faibles.
Pour caractériser la vitesse de variation de I’aimantation avec le champ appliqué, la
perméabilité magnétique (u) est utilisée. Dans les substances ferromagnétiques, | es
directions des moments magnétique des atomes sont aignée paralelement. Les
matériaux ferromagnétiques, selon leur définition, sont magnétiques, mais ne présentent
pas nécessairement une aimantation macroscopique. L’explication est donnée par effet
de minimisation de I’énergie dipolaire, qui fait que ces matériaux se divisent
naturellement en domaines (domaines de Weiss) ou le moment de chaque atome est
orienté paralléelement. La valeur de I’aimantation de chaque domaine de Weiss est la
valeur d’équilibre thermodynamique a la température T donnée et elle est nommée
I’aimantation spontanée si aucun champ n’est appliqué [Berckowitz et a 1969]. La
valeur maximale de I’aimantation qui peut étre atteinte pour un échantillon dans un
champ magnétique appliqué est I’aimantation a saturation (Ms); €lle est atteinte quand

tous les domaines magnétiques sont alignés dans la direction du champ appliqué.

1.2.1. L’ordre magnétique spontané

Lorsqu’on parle d’ordre magnétique, on pourrait penser qu’il s’agit tout
simplement d’une orientation de petits aimants les uns par rapport aux autres grace a
I’influence de leurs champs magnétiques respectifs. Cependant, I’énergie dipolaire mise
en jeu entre deux moments magnétiques atomiques distant de 2 angstréms, de I’ordre de
10* eV, est trop faible pour ére compatible avec un ordre ferromagnétique a
température ambiante, (I’énergie thermique & température ambiante atteint ~2,6 10
eV). En fait, il faut introduire une autre interaction afin d’expliquer le fait que les
moments magnétiques puissent s’orienter les uns par rapport aux autres. Par ordre
magnétique spontané, on entend que les moments magnétiques microscopiques ont
tendance a s’orienter dans un certain sens sans I’intervention d’un champ magnétique

extérieur. On distingue plusieurs types d’ordre (figure 1.2):
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a) b) c) d) e)

Figure 1.2: Différents agencements des moments magnétiques dansla matiere.

a) Le ferromagnétisme, ou les moments magnétiques sont orientés dans le méme sens.

b) L’antiferromagnétisme, ou les moments magnétiques voisins sont orientés en sens
OPPOSES.

c) Le ferrimagnétisme qui est un cas particulier de I’antiferromagnétisme, ou les
moments magnétiques opposés n’ont pas la méme norme.

d) Les systemes frustrés, ou verres de spin, ou il n’est pas possible pour tous les
moments magnétique d’étre dans une orientation d’énergie minimale.

e) L’hélimagnétisme, ou les moments magnétiques sont désorientés d’un certain angle

de proche en proche.

L’alignement des moments magnétiques est présent dans les matériaux
ferromagnétiques, dans chaque domaine de Weiss (domaines ou les moments
magnétiques des atomes sont effectivement orientés dans méme sens), parce que
I’interaction entre ces moments est plus forte que I’agitation thermique due a la
température. Quand la température dépasse une valeur critique, I’agitation thermique
devient plus forte que la force qui maintient les moments couplés entre eux et arrive a
les découpler. La température a laquelle un matériau ferromagnétique perd ses
propriétés magnétiques est nommée la température de Curie. En dessus de cette valeur,
le matériau ferromagnétique se comporte comme un matériau paramagnétique, et son
aimantation a une variation linéaire avec le champ appliqué. Le tableau 1.1 donne la
température de Curie et |'aimantation de saturation de quelques matériaux.

Tableau 1.1: Caractéristique de quelques matériaux magnétiques. M= My(T= 0K). Mg est
donné en 10° Am™. (D'aprés F. Keffer).

Matériau Fe Co Ni Gd Dy
Tc[K] 1043 1394 631 293 85
M st 1,75 1,45 0,51 1,98 3,0
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Pour caractériser du point de vue magnétique un matériau, il est donc nécessaire
de déterminer I’évolution de son aimantation en fonction du champ appliqué. Pour les
matériaux ferromagnétiques, on observe le fait qu’apres saturation quand le champ est
descendu a zéro, I’aimantation du matériau ne suit pas le méme chemin qu’a la montée
du champ. Par conséguent, quand le champ appliqué est revenu a zéro, il garde une
certaine aimantation dite aimantation rémanente (Mr). La cause est le fait que les
domaines qui constituent le matériau ne suivent pas un comportement réversible. Pour
réduire a zéro I’aimantation du matériau, il faut appliquer un champ en direction
opposée au premier champ ; la valeur pour laguelle I’aimantation de I’échantillon
s’annule est nommée champ coercitif (Hc). Si lavaleur du champ magnétique augmente
dans la direction négative, on atteint de nouveau la saturation, mais dans I’autre sens. La
valeur est la méme que dans le cas du champ magnétique appliqué dans la direction
positive. Si la direction du champ est inversée, le chemin de I’aimantation est fermé. Le
cycle obtenu est nommé cycle d’hystérésis [E. du Trémoley 2000].

Le phénoméne d'hystérésis est une des propriétés qui fait l'originalité des
matériaux ferromagnétiques et ferrimagnétiques. Ces phénomenes d'hystérésis sont des
phénomenes complexes qui trouvent leurs origines a la fois dans les déplacements de
parois et dans les rotations des moments. On décompose généralement le cycle
dhystérésis en trois parties qui correspondent a des phénomenes différents
d'aimantation (figure.1.3) [Kittel 1983].

» Lapartie | correspond aux mouvements réversibles des parois que I'on attribue a
des déformations de la paroi, comme le bombement [Globus 1963]. Ces
déformations sont a I'origine des susceptibilités statiques élevées des matériaux
denses polycristallins.

» La partie Il correspond aux mouvements irréversibles des parois [Chikazumi
1964], que I'on attribue a des trandations de parois et qui donnent la principale
contribution al'hystérésis magnétique dans les matériaux denses polycristallins.

» La partie Il correspond a des rotations de l'amantation a l'intérieur des

domaines.
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Figure.l.3: Courbe d'hystérésis d'un matériau ferromagnétique: Le cycle est obtenu

appliquant un champ H, élevé, cest la courbe de premiére aimantation.

Selon la forme du cycle d’hystéresis, les matériaux magnétiques peuvent étre

classifiés dans deux groupes principaux: matériaux magnétique doux et matériaux

magnétiques durs. Dans lafigure 1.4, les cycles d’hystérésis typiques pour les matériaux

magnétiques durs (a) et doux (b) sont montrés ; la courbe de premiere aimantation est

indiquée avec une ligne pointillée.
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Figurel.4: Cycle d’hystérésis: (a) pour matériaux magnétiques durs, (b) pour matériaux

magnétiques doux.
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Les matériaux magnétiques doux se caractérisent par un cycle d’hystérésis étroit
et ont une perméabilité tres grande (ils peuvent étre aimantés et désaimantés facilement)
et en général ne sont pas aimanteés aprés I’élimination du champ magnétique extérieur
appliqué [champ coercitif faible, H; < 400 A/m (5 Oe)]. Les matériaux magnétiques
durs ont un cycle d’hystérésis large, et aprés I’élimination du champ appliqué ils
gardent une polarisation importante [O’Handley 2000]. Ces matériaux ont une faible
perméabilité et sont difficiles a aimanter, le champ coercitif, Hc, est de I'ordre de 10
kKA/m (125 Oe).

1.2.2 Lasubdivison dela matiére magnétique

Tout échantillon magnétique tend a se diviser en domaines, appelés domaines de
Weiss, afin de minimiser son énergie magnétostatique totale. A l'intérieur de chague
domaine, les moments magnétiques sont alignés entre eux suivant une direction de
facile amantation. En effet, I'énergie magnétostatique d'une particule uniformément
aimantée devient a partir dune certaine taille beaucoup plus élevée que celle d'une
configuration en domaines. Les parois de Bloch sont les zones de transition de faibles
épaisseurs (30 nm dans le fer [Kitte 1983]) entre deux domaines. Dans une paroi, les
moments magnétiques changent progressivement d'orientation pour passer de la
direction d'un domaine a celle du voisin. La formation d'une paroi nécessitant une
certaine énergie, la subdivision en domaines se poursuivrajusqu'a ce que la réduction de
I'énergie magnétostatique compense I'énergie dépensée pour créer de nouvelles parois.
C'est pourguoi il existe une taille critique en dessous de laquelle la particule est
monodomaine c'est a dire sans paroi. Cette subdivision de |a matiere magnétique dépend
des grandeurs intrinseques telles que I'aimantation a saturation, |'anisotropie
magnétocristalline ou I'énergie d'échange, mais aussi de grandeurs extrinseques telles
que la taille, la forme, et I'environnement des grains. Plusieurs configurations sont
possibles, la figure 1.5 présente des exemples de subdivision suivant |'anisotropie
magnétocristalline [ Chikazumi 1964].
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Figure.1.5: Exemples de subdivision en domaine d’un grain magnétique d’apres [ Chikazumi
1964]. (a) structure d’un matériau a faible anisotropie magnétocristalline, (b)
structure monodomaine, (c) structure d’un matériau de forte anisotropie cubique,

(d) structure & anisotropie uniaxe.

1.2.3. M écanismes derever sement de I’aimantation

Le renversement de I’aimantation est un phénoméne physique caractérisé
par le franchissement d’une ou plusieurs barrieres d’énergie liées aux propriétés
magnétiques du matériau qui sont : I’aimantation a la saturation, I’énergie d’anisotropie
magnétocristalline et 1’énergie d’échange. En fonction des dimensions de
I’échantillon, du type du champ appliqué et de sadirection il existe plusieurs types
de renversement de I’aimantation dans les matériaux magnétiques : le renversement
uniforme correspond a la rotation des moments magnétiques dans la direction du champ
appliqué, le renversement non- uniforme et le renversement par nucléation et
déplacements ou propagation des parois sous l'effet d'une "pression” magnétique
exercée par le champ appliqué. L'aimantation d'un matériau est alors la somme de ces

contributions, qui sont est en géneral difficile de séparer.

1.2.3.1. Renversement uniforme par rotation des moments
En I'absence de parois magnétiques (ou dans le cas ou leur mobilité est réduite),
I'amantation résulte essentiellement de la rotation des moments magnétiques, par
alignement dans le sens du champ appliqué. Ce mécanisme d'aimantation est celui des
grains monodomaines . Il est été proposé en 1948 par Stoner et Wohlfarth [Stoner-
Wohlifarth 1948] et classiquement attribué a la zone d'approche a saturation. La
susceptibilité correspondante est appelée susceptibilité rotationnelle et est une

caractéristique intrinseque de la composition chimique.
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1.2.3.2. Renver sement non-uniforme

Dans ce type de renversement, les moments magnétiques ne tournent pas de
maniére uniforme. Le désalignement des moments magnétiques qui apparait dans tout
processus non-uniforme de retournement, conduit a une augmentation de I’énergie
d’échange. La comparaison entre cette perte d’énergie et le gain éventuel d’un autre
type d’énergie indique si le processus est plus favorable que la rotation cohérente. Les
meécanismes de curling ou de buckling sont des exemples de retournement non-
uniforme. Dans ces deux cas, le renversement peut étre assez facilement modélisé pour

des cylindres, des ellipsoides et des spheres [Aharoni 1966] [Brown 1957].

1.2.3.3. Renversement de I’aimantation par nucléation et propagation des
parois

Ce type de mécanisme de renversement est caractéristique des matériaux
magnétiques réels. Les matériaux réels sont constitués d’une assemblée de grains
et présentent une structure hétérogene. Ces hétérogenéités structurales gouvernent le
renversement d’aimantation parce qu'elles générent soit une distribution de
barrieres d’énergie, soit elles peuvent conduire a une diminution des barrieres
d’énergie d’anisotropie due aux interactions dipolaires. L'application d'un champ
magnétique extérieur tend a modifier la distribution des domaines magnétiques. Le
processus débute avec la nucléation d’un domaine d’aimantation inverse
proche d’un défaut. La paroi créée pendant la nucléation se propage ensuite dans
tout le systéme. En effet, celles-ci se déplacent de fagon afavoriser les domaines dont le
sens de I'amantation est le plus proche de celui du champ appliqué, au détriment des
autres domaines. Il sagit d'un mécanisme collectif qui peut conduire a de trés fortes
variations d'aimantation. Les grands déplacements de parois ont habituellement lieu
dans un domaine de champs faibles & modérés, et contribuent généralement a aimanter
le matériau jusqua plus de 80 % de son aimantation maximum (aimantation a
saturation).

Pour avoir un bon matériau magnétique doux, les parois de domaine doivent
bouger facilement sous I’action du champ magnétique appliqué, donc ils doivent avoir
une faible quantité de défauts et d’impuretés, donc pour ces matériaux les traitements
thermiques sont importants. De nombreux matériaux magnétiques doux sont utilisées :

le fer magnétique doux, les aliages Ni-Fe (permalloy, supermalloy), les alliages Fe-Si,
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ferrites, etc. Dans le groupe des matériaux magnétiques durs se trouvent : les alliages
Alni et Alnico, les ferrites durs, les aimants a base de terres rares (SmCos, Sm,Co;7,
Nd,Fe4B) [Berckowitz 1969, Chicinas 2002].

1.3. Magnétisme des systemes de faible dimension

On entend par systéme de faible dimension un systéme obtenu apres réduction
des dimensions a partir de I’état massif (3D). Ceux-ci incluent donc des agrégats libres
(OD) ou adsorbés sur un substrat, des chaines d’atomes (1D), des films minces ou des
surfaces libres (2D). Dans ces systemes, I’environnement atomique est différent de celui
des atomes dans le volume du fait de la réduction de la coordinence. Ils réveillent un
tres grand intérét tant du point de vue théorique qu’expérimental, du fait de leurs
propriétés physiques originales. Un des résultats intéressants prédits par la théorie est
gue de tels systemes pouvaient ére magnétiques avec des moments importants alors
qu’ils ne sont pas magnétiques dans I'état massif. Du point de vue des applications
technologiques, ces systemes revétent également un intérét trés important par exemple
pour la miniaturisation des matériaux pour I’enregistrement de haute densité (domaine

de I'informatique).
1.3.1. Effet delataille sur le magnétisme

Le magnétisme est une des principales propriétés modifiees par I’effet de taille.
Pour un bon matériau magnétique doux, il est nécessaire d’avoir un champ coercitif le
plus petit possible (un taux de défauts trés bas, une quantité plus basse que possible
d’impuretés) et une perméabilité la plus grande que possible (réponse rapide sous
I’action d’un champ appliqué). En ce qui concerne le champ coercitif, il est montré que
celui-ci est plus faible pour des talles de grains relativement grandes (le cas de
permalloys) comme le montre lafigure 1.6. Avec ladiminution de lataille des grains, il
est d’abord observé une augmentation du champ coercitif en 1/D pour des tailles de
grains supérieures a 100 nm, D étant la taille des grains [Herzer 1992]. Le passage dans
le domaine nanocristallin, on observe une diminution du champ coercitif avec la

puissance six de lataille des grains, suivie du passage dans le domaine amorphe.
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Figure 1.6: Evolution du champ coercitif en fonction de la taille des grains pour les alliages
magnétiques doux (a) [Herzer 1993], relation entre la perméabilité et |e champs
de saturation pour matériaux magnétiques doux [ Makino 1995].

La baisse du champ coercitif avec la diminution de la taille des grains dans le
domaine nanométrique et I’amélioration des propriétés magnétiques doux pour ces
matériaux peuvent étre expliquées par le fait que dans ce domaine il y a auss une

réduction de I’anisotropie magnétocristalline.
[.3.2. Notion detaillecritique

Il est bien connu que les propriétés physiques d’un systeme dépendent de sa taille.
A cet égard, il est fondamental de différencier I’effet d’échelle de I’effet de la taille
critique. L’effet d’échelle est lié au rapport entre la surface de I’objet et son volume. Pour
le magnétisme, il existe une taille critique propre a chague matériau en dessous de
laquelle les processus d’aimantation changent. Il a été montré que I’effet d’échelle, mis
en évidence pour le champ coercitif, dépend principalement de I’énergie de parois. 1l est

donc clair que cette loi n’est plus valable si la particule est plus petite que I’épaisseur de

A
9=p o a2

oll A est la raideur d’échange exprimée en J.m™ et K; la constante d’anisotropie

parois définie par I’équation:

magnétocristalline du premier ordre exprimée en Jm™>. Le coefficient 1 est relativement
arbitraire puisqu’il correspond a la linéarisation de la fonction de distribution angulaire
des spins dans la paroi, c’est pourquoi d’autres définitions sont possibles. Le parametre

de paroi ou longueur d’échange anisotropique est donnee par:
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I al (1.3)

En dessous de cette taille critique, les spins doivent trouver une autre maniere de
s’organiser qui minimise I’ensemble énergie d’échange-énergie démagnétisant. Il a été
montrée qu’en dessous de cette taille, les spins s’organisent en vortex ou en

monodomaine.

Une seconde taille critique en dessous de laguelle la particule est forcément
monodomaine (les spins sont tous paralleles) est la longueur d’échange, Le. La structure
monodomaine se maintient jusgu'a 7L« environ(tableau 1.2). Au dela de cette taille et en
deca de la taille a laquelle apparait une paroi de Bloch, la structure en vortex est plus
favorable si I’anisotropie est faible [Miltat 2002]. Il faut noter que la véritable taille
critique, a laquelle apparaissent les parois, est extrémement difficile a définir car I’effet
de forme a un role trés important. De plus, I’anisotropie magnétoélastique liée au
coefficient de magnétostriction vient s’ajouter a I’anisotropie magnétocristalline. Il est
donc difficile de connaitre, a priori, la structure et la largeur de paroi précisément, en

particulier pour les symétries cubiques.

Tableau 1.2 : Exemples de parametres magnétiques et de longueurs de corrélation pour le Fe, et

le Co.
Js(T) K1 (J.m™) A (J.m™ Le (NM)
Fe 2,218 42 x 10° 212x 10 33
Co 1,715 500 x 10° 24x 10 3,6

I n’en reste pas moins que I’épaisseur de parois correspond a I’ordre de grandeur
de la taille critique en deca de laguelle apparait le nanomagnétisme. Ce dernier est tout
type d’organisation dans laquelle il n’y a pas de domaines magnétiques a I’intérieur du
domaine de cohérence (au sens cristallographique du terme), c’est-a-dire a I’intérieur
d’un monocristal. Il est également nécessaire de mentionner I’apparition d’une nouvelle
taille «sub-nanométrique» en dela de laguelle le moment magnétique augmente. Les
mesures sur des «agréegats en vol» de Fe, de Co, ou de Ni de moins de 500 atomes, ont
montré que le moment magnétique augmente sensiblement au dessus de la valeur du
massif, pour atteindre des valeur de 3,1; 2,4 et 1 pour des clusters de 25 atomes de Fe,
de Co et de Ni, respectivement [Billas et a 1994]. Il a été constaté que des particules de
CosoRdsp en dessous de 2 nm peuvent présenter un moment magnétique par atome de Co

de plus de 2,5ug [Zitoun et a 2002]. Si I’on diminue encore la taille de la particule, le
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point de Curie diminue tres rapidement car I’agitation thermique devient prédominante
sur I’énergie d’échange, méme aux trés basses températures. Le diamétre critique en
dessous duquel on n’observe plus de ferromagnétisme est donné par la relation [Beke et
al 1998] :

2
[ L
2mkgTe

ou kg est la constante de Boltzmann ; me la masse de I’éléctron et Tc la température de

F

Curie. Pour le fer pur par exemple, de= 0,65 nm, ce qui représente une dizaine d’atomes.
Il faut noter que dans ce cas, on ne peut plus parler de particule au sens habituel avec sa
structure cristallographique classique mais de molécule métallique avec une structure
dont la symétrie dépend du nombre d’atomes [Soler et a 2001].

A I’échelle macroscopique, le magnétisme est dominé par les domaines et
les parois de domaines. Le renversement de [I’aimantation se réalise par des
processus de nucléation, propagation et annihilation de parois. L’origine des domaines
magnétiques repose sur la compétition entre les différents termes de I’énergie
magnétique:  I’énergie d’échange, I’énergie d’anisotropie (magnétocristaline,
surface/interface,...), I’énergie  Zeeman ou de champ appliqué, et I’énergie
magnétostatique ou énergie dipolaire.

Afin d’obtenir une description complete du magnétisme des systémes de faible
dimension il faut introduire la notion de I'énergie magnétique. Dans cette section, on
décrire I’origine de I'énergie magnétique, les différentes contributions a I’anisotropie et
comment €lle peut étre affectée par |a réduction des dimensions.

1.3.3 L'énergie magnétique
1.3.3.1 L’énergie Zeeman
Elle traduit I’interaction d’un champ magnétique extérieur avec la distribution

d’aimantation du matériau. Elle s’exprime par :

EZ =—H.M.cosa (1.5

avec a I’angle entre le champ appliqué H et la direction de I’aimantation M. L’énergie
Zeeman prendre une vaeur minimae lorsque l'amantation est paraléle au champ
appliqué (a =0; E,=-H.M).
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1.3.3.2. Energie anisotropie magnétique

L’ anisotropie magnétique d’un matériau traduit le fait que son énergie libre
dépend de sa forme macroscopique mais aussi de ses axes cristallins. L’origine
microscopique de I’anisotropie magnétique est double: la premiére est due a
I"interaction dipolaire qui est une interaction & longue portée (~ r3), qui va conduire &
I’anisotropie de forme, et le second est I’interaction spin-orbite §.L.S ou & est la
constante de couplage du moment orbital L avec le moment de spin S. C’est
I’interaction du spin de I’électron avec le réseau cristallin. Pour les petites particules et
les films minces, ces deux interactions (dipolaire et spin-orbite) jouent un role trés

important.

a) Anisotropie Magnétocristalline

Pour les matériaux ferromagnétiques, I’ensemble des moments magnetiques
atomiques n’est pas aléatoirement orienté dans le domaine magnétique ; ils suivent
certains axes cristallographiques, appelés axe d’aimantation facile. L’energie
nécessaire pour faire passer I’aimantation d’un axe de facile aimantation & un axe de
difficile amantation (c.-ad. non préférentiel) est I’énergie d’anisotropie
magnétocristalline. Elle a pour origine I’interaction spin-orbite. Ceci est I’effet de
I’interaction électrostatique entre les électrons qui portent I’information magnétique
d’un certain atome du réseau avec les autres électrons des ces voisins dans le réseau
cristalin. Donc elle dépend de la structure cristalline du matériau. Pour les cristaux
cubiques, I’énergie magnétocristalline dans une direction arbitraire est décrite par la

relation suivante :
24 2 24 2 24 2 24 24 2
E= Kl(ala2 +asa; +aza; )+ Kz(alazag).... (1.6)

Ou E est I’énergie magnetocristalline, a;, a,, as sont les cosinus de la direction de
I’aimantation par rapport aux axes du cube élémentaire et K; est la constante
d’anisotropie du premier ordre. Pour décrire le phénomeéne, il est donc suffisant de
connaitre la (ou les) constante(s) d’anisotropie [exemple: pour le fer 220 °C; K;=4,8.
10* Im™ et K,= 1,5 .10* Jm™ alors que pour le nickel & 20 °C; K= -4,5 .10° Jm™3 et
Ko=2,4.10° Jm™].

32



b) Anisotropie de surface
Il existe deux formes d'énergie de l'anisotropie magnétocristalline: |'énergie
d'ani sotropie magnétocristalline de volume et de surface ou dinterface. L’anisotropie de
surface trouve son origine dans la rupture de symétrie a laquelle sont soumis les atomes
de surface. L’environnement dissymétrique de ces atomes leur confére une
anisotropie différente de celle des atomes de cceur. L’énergie d’anisotropie de

surface s’exprime ainsi :
Es = Kssmzq .7

ou Ks est la constante d’anisotropie de surface, et 8 I’angle entre I’aimantation et la
normale ala surface. Cette énergie d’anisotropie de surface peut avoir une influence trés
importante des lors que le nombre d’atomes de surface devient important, c’est a dire
des que la taille devient faible. Cette anisotropie est uniaxiale et paraléle ala normae
delasurface (S) (Un faible rapport surface/volume peut par exemple forcer I’orientation
des moments magnétiques perpendiculairement ala surface). [Labaye et a 2002, Bruno
et al 1989 ]. Dans le cas de nanoparticules, le rayon de courbure trés petit intervient
dans I’apparition de cette anisotropie de surface. Donc un comportement magnétique
désordonné semble étre une caractéristique générale de la surface des nanoparticules
[Gazeau et al 1998]. Au fur et a mesure que la taille diminue, I’importance de
I’anisotropie de surface va augmenter. Cette anisotropie de surface est difficile a évaluer
dans le cas de nanoparticules car il est difficile de mesurer les propriétés magnétiques
d’une particule unigue [Jamet et al 2001, Wu et a 2003].

1.3.3.3. L’énergie magnétostatique ou énergie dipolaire : anisotropie deforme

Bien que [Iinteraction d’eéchange favorise un alignement des moments
magnétiques paralléles entre eux, tous les spins d’un matériau ferromagnétique ne sont
pas nécessairement alignés en absence de champ extérieur. De ce fait, un matériau
ferromagnétique n’est pas obligatoirement dans une configuration magnétique
monodomaine. En effet, les interactions dipolaires entre moments magnétiques
induisent des forces magnétostatiques qui tendent a orienter les moments
magnétiques dans des directions opposées, engendrant ainsi une configuration
magnétique multidomaine qui correspond a un éat de moindre énergie.
Cependant, les parois de domaines, qui sont des zones de transition entre

domaines d’aimantation opposée, coltent de [I’énergie d’échange. En outre,
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les interactions magnétostatiques étant fortement corrélées a la géométrie de
I’échantillon, elles constituent la cause de I’anisotropie magnétique dite de forme.
Le matériau ferromagnétique, par son aimantation, génere lui-méme un champ
magnétique : le champ démagnétisant Hp = -N .M qui empéche la formation de pbles
magnétiques ; N; désigne le facteur démagnétisant dans la direction i considérée ; il
est relié a la forme exacte de I’échantillon. On montre qu’il n’est possible de décrire
analytiquement une telle énergie que dans le cas d’objets uniformes et de forme
ellipsoidale. Par exemple, pour un €elipsoide alongé, on a[Aharoni 1960]:

2502 2
Ed =2p(NX—NZMSsm q)+2p.NZMS (1.8

avec 0 I’angle entre I’axe z de révolution et la direction d’aimantation.

Les discontinuités d'aimantation, aux frontiéres d'un échantillon magnétique de
dimensions finies, sont a l'origine de champs démagnétisant. L'orientation de
I'aimantation, au voisinage d'une discontinuité, va aors ére modifiée suivant la forme
de I'échantillon afin de minimiser I'énergie magnétostatique. Cette anisotropie de forme
agit a différents niveaux, tant macroscopique suivant la forme de I'échantillon, que
microscopique Sil existe des défauts locaux tels que la porosité. Il sagit du terme
d'anisotropie le plus important en intensité pour les matériaux magnétiques doux, ou les
directions de facile aimantation sont multiples. La forme de I’échantillon va donc jouer

un role primordial dans son établissement.

1.3.3.4. Magnétostriction

Un autre phénomene qui a lieu dans les matériaux ferromagnétiques est la
magnétostriction. Elle résulte des contraintes dans I’échantillon qui peuvent étre dues
par exemple aux désaccords des paramétres de maille cristalline. La magnétostriction
(\) est due aux effets du champ magnétique appliqué (ou champ interne pour les
matériaux ferromagnétiques) et a comme consequence la modification des dimensions
du matériau par rapport aux dimensions en absence du champ. Elle dépend de la
direction du champ appliqué par rapport aux axes du cristal. La magnétostriction est
caractérisée par les coefficients de magnétostriction selon les directions d’application du
champ. Ces coefficients sont définis comme les valeurs en champ nul, quand le
matériau est aimanté a saturation. Pour les cristaux cubiques, la magnétostriction est
déterminée par les constantes d’anisotropie dans la direction [100] (magnétostriction
longitudinale, A [100]), et [111] (A[111]) [Rado et al 1963, E. du Trémoley 1993].
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D’une maniere générale, les énergies de forme et d’interface sont prédominantes

dans les systemes de faible dimension.
1.3.3.5. Energied'échange

L'interaction d'échange est un phénomene él ectrostatique (pas interaction entre les
moments magnétiques). Elle est tres intense mais n’agit qu’entre moments de proches
voisins et s’atténue tres vite avec la distance. D’aprés le principe de I'exclusion de Pauli
deux fermions ne peuvent avoir le méme état quantique. C'est la raison pour laquelle
deux éectrons (spin) avec des rotations anti-parall€les essayent de sapprocher. L'énergie
électrostatique de coulomb est plus petite pour la configuration paralléle de rotation
plutét que I'état anti paralléle de rotation. La différence dans |'énergie des deux états ci-
dessus sappelle fondamentalement |'énergie d'échange. La densité d’énergie d’échange

peut s’écrire :

EeCh = A{(Va X)2+(Va y)2+(Va 2)2] (1.9

oll A est la constante d’échange du matériau considéré (Jm™) et ay, ay, az, les
cosinus directeurs des moment magnétiques voisins. Cette expression exprime la
densité d’énergie que codte au systeme une deviation de la distribution d’orientation des
moments par rapport a une orientation uniforme. En raison de l'interaction d'échange la
déclinaison d'un moment local induit le changement de la direction d'autres orientations
de rotation mais cet effet se délabre exponentiellement avec la distance. Ainsi |'excédent
caractéristique de distance que le moment local diminue d'un facteur de 1/e Sappelle

longueur d'échange.

1.3.35.1. Les différentes interactions d’échange

Selon Herring, il est possible de distinguer 4 types d’échange [Herring 1966]
(Figure 1.7): L’interaction d’échange des électrons itinérants, I’échange indirect,
I’échange direct et le super échange. L’échange est direct si les atomes interagissent
faiblement entre eux, s les électrons sont localisés autour des atomes. Il dépend
beaucoup des distances interatomiques et des angles des liaisons atomiques. Le
super échange apparait lorsque I’échange se fait par le biais d’un atome sur lequel se
produit le couplage d’échange, et qui est généralement un atome d’oxygene. Chaque

atome magnétique polarise les électrons de I’oxygene, ou se réalise le couplage
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d’échange. Cette interaction dépend aussi fortement des distances interatomiques et des

angles.
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Figure 1.7: Les différents types d’échange en fonction de la nature des interactions
électroniques interatomiques et du caractére plus ou moins délocalisé des
électrons.

L’échange indirect se produit lorsque les couches internes atomiques ne sont
pas compl étement remplies comme dans le cas des éléments de transition. Ces électrons
des couches internes se retrouvent partiellement délocalisés dans la bande de
conduction, et sont donc partiellement polarises par les regles de sélection internes aux
atomes, et se couplent dans le continuum électronique. L’échange des éectrons
itinérants se produit pour un gaz de Fermi, c’est-a-dire des électrons présents dans un
cristal d’ions positifs. Tout ou partie des électrons de la bande de conduction se
polarisent. Que ce soit pour I’échange indirect ou itinérant, I’influence de la géométrie
est minime, et méme nulle dans le cas d’un gaz de Fermi d’électrons sans interaction

avec le milieu.

1.3.4. Modéle d’anisotropie aléatoire

Dans un aliage nanocristallin, les nanograins occupent des positions aléatoires
au sein de la matrice. L’aimantation locale dans le matériau est déterminée par
I’anisotropie de chaque cristallite et par I’interaction magnétique entre les cristallites
voisins. L’interaction magnétique entre les cristallites voisins essaie d’aligner
I’aimantation de tous les cristallites dans une méme direction. Le fait que les différentes
cristalites soient orientées aléatoirement fait que le matériau n’a son aimantation dans

une direction que pour quelques cristallites et que I’anisotropie magnétocristalline n’a
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pas une direction précise. Par conséquent, ils forment un réseau de directions
d’anisotropie locale K orientées aléatoirement (figure 1.8). Si la taille moyenne des

grains (d) est inférieure a la longueur d’échange ferromagnetique, L_, les moments

magnétiques ne peuvent plus suivre les fluctuations de la direction d’anisotropie.

Au niveau des amas des grains de taille D, €elle est remplacée par une anisotropie
moyennée apparente ou effective (Kgr) [E. du Trémoley 2000, Herzer 1997]. Cette
anisotropie a été initialement introduite pour expliquer les propriétés magnétiques
douces des aliages ferromagnétiques amorphes de terres rares a forte anisotropie
locale (modele proposé par Alben — Becker — Chi) [Alben et a 1978]. Dans le cas
d’anisotropie moyennée ou I’énergie d’échange devient comparable a I’énergie
d’anisotropie, la définition de la longueur d’échange L_ est donné par larelation (1.3).
L anisotropie moyennée est déterminée par la moyenne des fluctuations d’amplitude
de I’énergie d’anisotropie pour tous N grains, qui peut étre écrite sur la forme suivante
[Herzer 1997]:

v Ky 5 32
~oor L =
(K)~ N N,/vchl(LeXJ (110)

avec vcreﬂ le volumecristallineet D C'est la taille dun amas de particules.

Remplacant L, dans I’équation (1.10) nous obtenons pour la constante
d’anisotropie moyennée:
2 16,4
<K> - VCr D Kl
A3

Le modele montre une variation de la constante d’anisotropie moyennée avec la

(1.12)

puissance six de lataille des grains, ce qui donne pour le champ coercitif [Herzer 1997]:

H

C

b (K)
<P (1.12)

S

ou P est un facteur dimensionnel voisin de d’unité, et Ms est I’aimantation moyenne a

saturation du matériau.

Le modéle proposé par Herzer [Herzer 1997] est strictement applicable aux
systémes monophasés, mais des développements ultérieurs ont montré la possibilité
d’utiliser le modéle d’anisotropie moyennée pour des systémes biphasés. Ces modéles
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sont réduits au modéle proposé par Herzer, quand le nombre de phases est égal a un
[Willard et al 1998, Herzer 1995].
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Figure 1.8: Représentation schématique de modéle aléatoire d'anisotropie pour des nanograins

incorporé dans la matrice magnétique molle[ Herzer 1997].

Lafigure 1.8 montre un schéma du mécanisme al éatoire d'anisotropie propose par
Herzer pour les aliages magnétiques de nanocrystalline [Herzer 1997]. Le secteur
ombragé indique le volume d'échange déterminé par la longueur ferromagnétique de
corrélation tandis gque les doubles fleches dirigées représentent |'axe aléatoirement de
fluctuation d'anisotropie. L'anisotropie effective résulte de faire la moyenne de
I'anisotropie constant au-dessus des nanocrysatllites actuels dans le volume de

corrélation défini par lalongueur d'échange.

1.4. Problématique et objectif du travail

La préparation des métaux purs amorphes est presque impossible. Ce n’est pas le
cas pour les dliages métalliques. Pour obtenir un solide amorphe, il faut franchir
I’intervalle critique de température de quelque dizaine de degrés au dessous de la
température de fusion du cristal, sans que des germes cristallins se forment. 1l faut donc
refroidir le liquide de fagon que le domaine critique de température ou les germes se
forment doit étre franchit en un temps d’autant plus court que celui de création des ces
germes. La structure amorphe est toujours loin de I'état d'équilibre. Cet état de verre
amorphe tend toujours a atteindre un état plus stable par la diffusion des atomes. La
tentative d'acquérir une structure partiellement cristallisée a été motivée par la condition
de stabiliser des propriétés magnétiques pour les températures élevées. Une autre

considération était de réduire au minimum la magnétostriction en créant un systeme
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biphasé ou la magnétostriction résultant évalue correspondant a l'annulation dans un état
biphasée donc magnétostrictif presque zéro.

Jusgu'aux années '80 une grande variation des compositions, des méthodes de
préparation et les traitements thermiques ont é&é développés afin d'améiorer les
propriétés magnétiques doux. Les efforts préliminaires afin d'obtenir la structure
partiellement cristallisée n'encourageaient pas jusqu'a la premiére fois au laboratoire en
métal de Hitachi Y oshizawa a rapporté le matériau magnétique doux 1988 [Y oshizawa
et a 1988]. Cette découverte a présentée une nouvelle famille de matériaux
magnétiques doux nommés FINEMET. Ce matériau a été dérivé de I'alliage amorphe
Fe-Si-B et la composition FezssSi13sNbsBgCu; est faite breveter dans le monde entier
comme FINEMET™ (Fe-Si-B-M, M = Cu + Nb). Cet aliage quand a été recuit 4 540°C
pour une heure présente une structure homogéne de grain comportant des nanograins 12
nm. Parmi les propriétés des alliages FINEMET, il est possible de citer une induction a
saturation dans le domaine 1,0 — 1,35 T, une température de Curie inférieure a 600 °C
avec un champ coercitif de 0,5 — 1,6 A/m et une perméabilité de 5000 — 100000
T.m/A[Muracaet a 2009, Ding et al 2007].

En 1990 un autre type d'aliage nanocrystallin basé sur Zr-B a été rapporté par
Suzuki nommés NANOPERM (Fe-Zr-B-Cu) [Suzuki et a 1990]. Ce systéme d'alliage
présente une induction de saturation plus élevée (1,5-1,7 T) par rapport aux alliages de
FINEMET. La structure nanogranular se compose de nanocrystalites a-Fe de taille
moyenne 10 nm. Les alliages NANOPERM ont une induction a saturation de 1,5 - 1,8
T, une température de Curie de 770 °C, des champs coercitifs entre 2,4 — 4,5 A/m et une
perméabilité comprise entre 100000 (& 1 kHz) et 18000 T.m/A (a 100 kHz). Les deux
matériaux précipitent des nanocrystallites de o-Fe avec a 20 % de Si dans les

FINEMET reéduit |'anisotropie magnétique et la magnétisation de saturation.

Plus récemment un aliage de nanocrystalline HITPERM ((Fe,Co)-M-B-Cu, M =
Zr, Hf, Nb) avec le contenu élevé de cobalt a été dérives de NANOPERM dans le but
daméliorer les propriétés magnétiques a hautes températures notamment utilisé dans le
domaine de I’aéronautique[Willard et a 1998][Mizushima et a 1988]. Ces matériaux
sont destinés aux futurs alternateurs intégrés dans les réacteurs des avions de nouvelle
génération et aux alimentations a découpage a haute densité de puissance (MAE, More
Electric Aircraft). La combinaison de haute induction a saturation, haute perméabilite,

pertes réduites et bonne stabilité thermique conduit a la réduction des dimensions et de
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la masse des composants magnétiques des dispositifs dans lesquels ces matériaux sont
utilisés [Suryanarayana 1995, Lu 1996]. En ce qui concerne les propriétés des aliages
HITPERM, on peut citer une induction a saturation de 1,6 — 2,1 T, une température plus
haute que 965 °C, champs coercitifs de 80 — 200 A/m avec des perméabilités de 1000 —
5000 T.m/A.

1.4.1. Lesmétaux magnétiques 3d

Les verres ferromagnétiques destinés aux applications en éectronique et en
électrotechnique, sont généralement composés d’environ 80 at. % de métaux de
transition (Fe, Co, Ni) et de 20 a % de métalloides (B, C, Si, P). Les métaux
magnétiques 3d présentent sous forme de clusters un moment magnétique par atome
plus élevé qu’a I’état massif. Par exemple, dans des clusters de cobalt contenant entre
65 et 215 atomes, D. C. Douglass et coll. ont mesuré un moment magnétique interne de
2,24 + 0,14 Jg/atome au lieu de 1,71 UB/atome pour le cobalt massif [Douglass et al.
1993]. Des mesures similaires portant sur des clusters de fer de 25 a 130 atomes ont
donné un moment de 3 pg/atome a une température de 120 K. Ce moment magnétique
diminue lorsgue la taille du cluster augmente, pour atteindre la valeur du massif (2,2

Mp/atome) vers 500 atomes [Billas et al. 1993, 1994].

1.4.2. Les métaux non magnétiques

L’effet de taille ne fait pas qu’amplifier un magnétisme déja présent a I’etat
massif. De récents calculs ont prévu I’apparition d’un ordre magnétique lorsque la taille
diminue dans des systémes de matériaux normalement non magnétiques. Ainsi, des
calculs combinant la dynamique moléculaire et I’Abinitio utilisant la théorie de la
fonctionnelle de la densité (DFT), réalisés sur des clusters de rhodium de moins de 13
atomes ont montré que la plupart présentent un moment magnétique par atome non nul
[Reddy et al. 1999, Reddy et a. 1993]. Par exemple, le cluster de 13 atomes de rhodium
devrait posséder un moment magnétique par atome de 1,46 pg. Avec ce méme
formalisme de la DFT, L. Wang et coll. trouvent des moments par atome de 1,5 et 1,3
ps pour Rh13 de géométrie respectivement cuboctaédrique et icosaedrique [Wang et al.
2002]. Par contre, en utilisant un modele de liaisons fortes R. Guirando-Lopez ne trouve

qu’un moment de 0,77 g/atome en moyenne pour Rh [Guirando-Lopez et a. 1998]. Un

autre calcul prévoit 1 Jg/atome pour ce méme cluster [Galicia et a. 1985]. 1l y a donc
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des incertitudes quant a la valeur correcte mais tous ces calculs s’accordent sur le fait

que les petits clusters de rhodium sont magnétiques.

1.4.3. Effet d’alliage entre un métal magnétique 3d et un métal non magnétique

Des ééments non magnétiques sous forme massive peuvent donc présenter un
moment magnétique non nul lorsqu’ils sont en petites tailles. Mais ce n’est pas le seul
moyen de les rendre magnétiques. En dehors de I’effet de taille, I’alliage ou le voisinage
de ces ééments avec des métaux 3d magnétiques peut induire un magnétisme sur les

premiers. Par exemple, sur un substrat magnétique comme le fer, une monocouche de
rhodium en épitaxie présente un moment magnétique de 0,82 Jg/atome [Kachel et .

1992].

Le but de cet travail expérimental porte sur I’élaboration d’un alliage nanocristallins
FegsConNbsB35 (type Hitperm) a des propriétés magnétiques doux par broyage mécanique haute énergie a
partir de poudres él émentaires pures de Fe, Co, Nb et B dans un broyeur planétaire type Retsch P7. Ainsi
une étude de l'influence de I'effets de taille sur les propriétés physiques (structurales, magnétiques,

thermiques...ect) du matériau.

1.5. Lesysteme éudie Fe-Co-Nb-B

Les principales propriétés physiques des ééments purs (Fe, Co, Nb et B) sont
rassemblées dans le tableau 1.3.

L’influence de la structure et du désordre sur les propriétés magnétiques du Fe a
été étudiée intensivement tant d’un point de vue experimental que théorique. Selon le
volume atomique et la phase cristallographique, le moment magnétique atomique varie
considérablement. Le Fe est ferromagnétique dans la phase cubique centrée (cc),
ferromagnétique bas ou haut spin, ou antiferromagnétique dans sa phase cubique face
centré (cfc) (phase y-Fe pour T> 910°C, ou stabilisée sous contrainte avec un autre
matériau a température ambiante).

Dans sa phase amorphe, le Fe peut ére ferromagnétique fort ou faible,
antiferromagnétique ou de type verre de spin[Turek et al. 1992, Moru et a. 1986].
Cette phase amorphe n’existe pas a I’état massif [Bellissent et al. 1993], mais elle est
souvent considérée semblable a un aliage binaire amorphe de fer avec quelques
pourcents d’un autre element (B, Zr, Si, Co, etc...). Le désordre tend donc global ement
a diminuer le magnétisme du fer. Les poudres fines de fer pur nanocristallin obtenues
par broyage mécanique haute énergie a fait I’objet d’une série de travaux [Borner et al
1997, Del Bianco et a 1997, Maow et a 1997, Tian et a 1999, Balogh et al. 2000,

Ram et a 2000, Zhao et al 2001, Grafoute et al 2004, Moumeni et a 2005].
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Tableau 1.3: Propriétés physiques des él éments purs du Fe, Co, Nb et B.
Eléments
Propriétés physiques Fer (Fe) Cobalt (Co) Niobium (Nb) Bore (B)
Numéro atomique 26 27 41 5
Rayon atomique (hm)
0,1241 0,1253 0,1429 0,0795
M asse atomique (g)
55,84 58,93 92,90 10,81
Densité (g.cm®)
7,87 8,90 8,57 2,34
Structurecristalline cc (Im3m) hcp (p63/mmc) cc (Im3m) Amorphe
T <910°Cet T <420°C a=0,3033nm
T > 1400°C a=0,2507nm
A =0,2866 nm ¢ =0,407nm
cfc (Fm3m) cfc (Fm3m)
910°C<T<1400°C | 420°C<T<1495°C
a=0,3659nm a=0,3544nm
Electronégativité 1,83 1,88 1,6 2,04
Structure magnétique Ferromagnétige Ferromagnétique Parramagn- Parramagn-
étique étique
Température de fusion 1535 1495 2477 2075
(¢C)

Le cobalt est un métal dur et ductile. Contrairement au fer, le désordre structural
exate le ferromagnétisme du cobalt[Kakehashi et al 1997], parce que le Co est un
élément ferromagnétique plus fort que Fe. La constante d’anisotropie
magnétocristalline varie selon la phase du cobalt. Dans la phase massive Co-hcp,
K=5,310° erg/cm®, tandis que dans la phase Co-cfc, stabilisée dans des nanoparticules
ou en film mince épitaxie, K est plus faible et varie de 0,8 & 2,7 10° erg/cm”® selon les
auteurs [Hillebrandts et a 1996; Chen et a 1994]. Les poudres nanocristalines
obtenues par broyage mécanique haute énergie du Co pur montrent une expansion du
réseau. Les transformations allotropiques du Co cfc— hcp et hep— cfc sont mises en
évidence [Cardellini et a 1993, Fecht et al 1990, Huang et al 1995, Aymard et al 1996,
Feninéche et a 2000, Sort et a 2002].

Le Nb appelé columbium aux Etats-Unis est un métal de transition ductile,
réfractaire, résiste a I’oxydation. Le Nb est un éément paramagnétique.
.P.Chattopadhyay et al. ont broyé les poudres du Nb pur dans un broyeur Fritsch P5. Ils
ont trouvé qu’apres 20 h de broyage la taille des grains est réduite jusqu’a 10 nm
[P.P.Chattopadhyay et al 2001].
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Le B est un métalloide dur et cassant. C’est un matériau amorphe et
paramagnétique et ne réagit pas avec I’oxygeéne, I’eau, les acides et les bases. Mais, il
se combine avec de nombreux métaux pour former des borures.

Les matériaux amorphes (nanocristallins) du mélange FeCoNbB représentent
une aimantation de saturation éevée, une magnétostriction constante et une température
de Currie élevée [Alleg et a 2009]. Shapaan et al. ont préparée des rubans amorphes de
I’alliage (FesoCos0)s2NbgB3p, par la méthode de melt-spinning. Aprés un traitement a
1023 K, la diffraction des rayons X montre I’apparition des phases cc-Fe (Co) et FexBg
cubique [Shapaan et a. 2004]. Pour I’échantillons traitées a 1343 K, ils ont observé
I’apparition des phases cc-Fe(Co)23Be cubique, Fe;B tétragonal et FeB orthorhombic.

Blazquez et a. ont étudiés I’effet du Cu sur la cristallisation de I’alliage
amorphes FezgxCoxNbsB1s.y (X=18, 39, 60 ; y=0,1), préparées par |la technique de melt-
spinning [Blazquez et a 2002]. Les résultas de I’analyse calorimétrique différentielle
(DSC) montrent que I’effet du Cu sur la cristallisation est diminué avec I’augmentation
de lateneur en Co (disparue a 60% de Co). Pour les échantillons traitées a différentes
températures, il est observe I’apparition de la phases a-FeCo pour T = 1000 K et des
borures surtout la phase (FeCoNb),3Bs. Pour les échantillons type HITPERM
FesoCosgNbsB16.yCuy (y=0, 1), il est observé que le champ coercitif Hc augmente de
125A/m a 300 K jusqu'a 190A/m a 773 K et les spectre mossboeur sont traité par trois
régions (région cristalline, amorphe et interfaciale) [Blazquez et a 2008, Blazquez et a
2007]. Kong et a ont éudiée I'effet de I'addition des éléments Cu et Ni sur les
propriétés magnétiques d'un aliage FeCoNbB nanocristallin préparé par melt-spinning
(Fe42C0o42Nb7BgCup.sNigs, FeCosioNbeBsCuiNis et Fesr 5C0425NbsBsCupsNigs). La
température de curé est plus éevés pour ces aliages, elle est de I'ordre de 1223 K, le
champ coercitif Hc est faible de I'ordre de 30 A/m et |la perméabilité est de I'ordre de
5000[Kong et a 2011].

Johnson et a. ont préparés des rubans amorphes par melt-spinning de différentes
composition des I’alliages Fe44C044Zrs7B33TaCuy, FeuCouZrB, et
Fess,5C04452157B33M0,Cuy. Apres un recuit a 873 K les spectres de la diffraction des
rayons X révelent I’existence de la phase a-FeCo. Par contre le recuit a 1023 K montre
I’apparition d’une seconde phase tel que ZrB; et (Fe,Co),3Zrs pour tout les échantillons
[Johnson et a 2001]. Les rubans amorphes nanocristallines type NANOPERM,
FINEMET et HITPERM sont étudiées par spectroscopie Mossbauer, il est observé que
les microdéformation retardée le mécanisme de cristallisation [Sitek et al 2006]. Sarkar

et a ont étudiées I'effet de Nb et le Cr sur les propriétés structurales et magnétiques d'un
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adliage type FeCoSIB. Ils observent que la température de cristallisation augmente avec
I'intégration des éléments de Nb et Cr. Le Nb réduire lataille des cristallites, par contre
le Cr diminué la température de Curie de 785 K jusgu'a 698 K pour Fe3sC033SigB14
[Sarkar 2012].

Les aliages nanocristallines type HITPERM ont faites I’objet d’une série de
travaux comme par exemple: FegsZr3sNbssBsCu; [Modak et a 2012], FessCossBig2
SizgNbyFornell et a 2010], Fes;CoxnNb;Bis [Souilah et a 2012], Fess
xCOxNb3B13Cus (X = 0 or 41.5) [Zbroszczyk et a 2003], (Fe;xCoyx)ssHf7BsCus (x = 0-1)
[Liang et a 2007], FeCoNbB riche en Co [Skorvanek et a 2007], Feg1xCoxNb;B1>
[Butvin et a 2008], (Fepsr C0p33)7sNbsB1sCuset (FepsC0ops)78NbsB1sCui[Wang et al
2011], Fes.04C013.45Nbs5B2s [Chang et a 2009], Feso - xCo1sMnyNbeB1s [Benaini et a
2008], Co-Fe-M-B (M = Zr, Ti) [Ming et a 2009], Fe;-xC0o10+xNbgBso(X = 0,12, 24,
36) |[Betancourt et a 2009], B(FesoCos0)s2NbgBsy [Alleg et a 2009],
B(Fe1-xCox)7sNbyoB1s[Ipus et a 2010], Fe-Co-B-Si—-Nb [Lesz et a 2011]...etc.

1.6. Conclusion

A I’échelle micrométrique les matériaux présentent la plupart du temps les
mémes propriétés physiques qu’a I’échelle macroscopique. En revanche, a I’échelle
nanomeétrique les matériaux peuvent présenter des propriétés physiques typiquement
différentes de celle du volume. Afin d'explorer des nouvelles propriétés et des nouveaux
phénomenes physiques ainsi que l'envisager des applications potentielles des
nanostructures et des matériaux, la capacité de fabriquer et de développer des

nanomatériaux constitue la pierre angulaire en nanotechnologie.

Les matériaux magnétiques nanostructurés sont constitués de plusieurs phases
magnétiques en interaction. Cette description de I’état nanostructuré montre que le
mécanisme d’aimantation de ce nouveau type de matériau est tout a fait différent, car il
ne s’agit plus de création et de deplacement des parois des domaines magnétiques
(matériaux multidomaines) ni d’une simple rotation des moments (particule isolée). Le
comportement magnétique d’un ensemble de nanoparticules résulte d’une part, de
I”interaction magnétique entre les particules et la matrice et d’autre part, de I’interaction

magnétique entre les particul es.
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Chapitre ||

Meéthodes d’élaboration & de caractérisation

Le chapitre précédant présente I’enjeu que représente la compréhension du
magnétisme des nanoparticules. Dans ce chapitre, la méthode et les conditions
d’élaboration des poudres nanostructurées de I’alliage Fee1Co21Nb3B;5 sont revus, suis
par le principe de fonctionnement des différentes techniques d’analyse utilisées pour
une meilleure compréhension du comportement microstructurale et magnétique du

matériau éudié.

2.1. Préparation des poudres

La difficulté majeure qui apparait lorsque I’on tente de synthétiser des
nanoparticules est qu’il est souvent tres délicat de connaitre leur composition ainsi que
leur structure, et encore plus difficile de contrdler leur morphologie. La synthese des
nanoparticules est une opération complexe, qui nécessite un gustement assez fin du
dispositif expérimental. Les nanoparticules sont obtenues soit par division d’un
matériau (par broyage par exemple [Nicoara et a. 1997], soit par croissance a partir de
composeés précurseurs [Sun et al. 2000] [Venables et al. 1984].

Dans cette étude le mélange de I'alliage nanostructuré est obtenu en utilisant le
broyage mécanique haut énergie, ¢’est une technique tres puissante pour le mélange de
poudres d’éléments purs ou combinés atteignant I’échelle atomique. Les poudres
élémentaires pures été broyées en utilisant un broyeur planétaire de type Fritsch
pulvérisette P7. Ce dernier est constitué d’un plateau et de deux jarres qui tournent dans
des sens opposés comme le montre la figure 2.1 (a). Comme les directions de rotation
du disque et des jarres sont opposées, les forces centrifuges sont aternées et
synchronisées et I’impact est intensifié suite aux chocs billes-billes ou billes-parois des
jarres (figure 2.1 (b)). L énergie d’impact des billes dépend des parametres de broyage,
spécialement les vitesses de rotation des jarres et du plateau exercant une influence sur

laforce radiae qui accentue la déformation.
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Figure 2.1: Principe de fonctionnement du broyeur planétaire: (a) Schéma général,
(b) rotation des jarres par rapport au plateau et (c) mouvement des billes a
I’intérieur des jarres.

Les poudres sont placées dans deux jarres en acier avec 5 billes de diametre 12
mm. Le rapport masse des billesmasse des poudres est 9.5/1, avec une vitesse de
broyage égale a 700 trs/mn. Afin d’éviter I’oxydation des poudres, par I’oxygene de
I’air, les jarres sont scellées sous atmosphére d’argon et pour limiter I’augmentation de
la température a I’intérieur des jarres, le broyage est interrompu toutes les 30 mn

pendant 15 mn.

Le mélange de poudre de composition nominale Fes CoxNbsB1s (% massique) a
été synthétisé a partir de poudres élémentaires pures; Fe de pureté plus de 99 % et de
granulométrie de I’ordre de 6 a 8 um, Co de pureté 99,8 % et de granulométrie de
I’ordre de 45 um, Nb de pureté 99,8 % et de granulométrie de I’ordre de 74 um et, enfin
le B amorphe de pureté de 95,97 %.
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2.2. Caractérisation des poudres broyées

Dans cette étude, | es techniques de caractérisations les plus couramment utilisées
pour la caractérisation des nanoparticules sont utilisée. C’est-a-dire la microscopie
électronique a balayage (SEM) pour les changements de la morphologie des particules,
la diffraction des rayons X (DRX) pour I’analyse structurale et microstructurale, la
caorimétrie différentielle a balayage (DSC) pour les températures de transition
structurales et magnétiques enfin les mesures magnétique (VSM) et la spectrométrie
Mossbauer pour I’étude du comportement magnétique macroscopique et atomique au

cours du broyage.

2.2.1. Microscopie éectronique a balayage (SEM)

Le principe physique est le méme que pour la diffraction de rayons X si ce n’est
gue les ondes utilisées sont les ondes de probabilité de présence des électrons. L’énergie
des électrons est de I’ordre de 200 keV, soit une longueur d’onde associée de 2,5
pm. Ains les conditions de diffraction sont trés différentes puisque la longueur

d’onde électronique est 30 fois plus petite que celle des rayons X.

Un faisceau d’électrons accélérés (1 a 40 kV) par un champ électrique est
focalisé sur le matériau par des lentilles. Plusieurs types d’interactions entre les
éectrons du faisceau et le matériau interviennent et donnent naissance a différents
rayonnements dont les principaux sont les électrons secondaires, les électrons Augeé ou
les photons X. Chaque rayonnement peut fournir, par I’intermédiaire d’un détecteur
adapté, une image de la surface du matériau ou un spectre de rayons X caractéristique
des ééments chimiques de ce matériau. Le signal détecté est transmis a un écran dont

le balayage est synchrone de celui du faisceau.

L’étude morphol ogique des particules de poudres permet de rendre compte de la
progression du processus de mélange des poudres de départ et les différents stades mis
en jeu au cours du broyage. Ces derniers sont caractérisés par les modifications de la
taille, de la forme des particules de poudres de leur distribution et du contraste des

images.

La caractérisation de la morphologie des poudres broyées et la microanalyse X
ont été faites par microscopie éectronique a balayage en utilisant le microscopie DSM
960 A Zeis avec un détecteur d’électrons secondaires et sous une tension de 25 kV.
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Pour ces analyses, soit la poudre est libre, I’information est porté sur la morphologie
(forme des particules, fractures) soit des particules enrobées dans une résine époxy pour
obtenir une information sur la distribution des phases a I’intérieur des grains et pour

déterminer la composition des phases observeées.

2.2.2. Spectroscopie par dispersion en énergie desrayons EDX

Cette technique dévloppée par Castaing est basée sur I'analyse de I'énergie des
rayons émis lors de la désexcitation d'un atome d'un niveau exterieur vers un niveau
profond. Le photon est alors analysé et comptabilisé en fonction de son énrgie. Cette
énergie est caractéristique d'une transition éectronique c'est-& dire d'une espéce
chimique. Les logiciels informatiques qui gérent |'aquisition permettent alors une tres
bonne déconvolution des différentes rais observées liées a la présence de plusieurs
ééments.

La quaité de la quantification qui en découle dépend fortement de differents
parametres liés a I'aquisition (temps d'aquisition; temps mort) mais également de la
calibration de la chaine de mesure. Dans des conditions classiques la résolution est de 1
a2 %. Cette technigque ne permet pas d'obtenir des informations pour les € éments |égers
tel quel'H, He, Beet B...

2.2.3. Diffraction derayons X

Afin de comprendre les mécanismes de formation du mélange étudié, a travers
I’évolution structurale et microstructurale des particules de poudres broyées, la
diffraction de rayons X est utilisée. Le phénomene de diffusion éastique est un
phénomeéne d’absorption-émission d’une onde par des atomes. Cette onde peut étre de
nature é ectromagnétique comme dans le cas des rayons X. En présence de deux atomes
diffuseurs, il peut y avoir interférence entre les ondes émises, soit constructive, soit
destructive selon leur déphasage. Celui-ci dépend de la direction de I’onde excitatrice,
de ladistance entre les atomes, de la direction selon laguelle on regarde, de la nature des
atomes, et de la longueur d’onde. Le phénomene de diffraction apparait comme un cas
particulier de la diffusion par un ensemble d’atomes : lorsque les positions atomiques
sont corrélées, comme c’est le cas dans un cristal, on observe alors I’apparition de
directions de I’espace relatives a la direction de I’onde incidente selon lesquelles les
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ondes émises par les atomes sont en phase, dles interférent de maniére constructive.
C’est le phénoméne de la diffraction. L’analyse approfondie des profils de pics de
diffraction permet de caractériser les imperfections structurales (parameétres cristallins
des matériaux) et microstructurales (tailles des cristalites et taux des
microdéformations), qui ont pour effet de répartir les intensités diffractées autour de
chaque point du réseau réciproque, donc d’élargir les pics de diffraction. La relation
entre cet élargissement et leurs origines constitue I’analyse microstructurale.

Par broyage mécanique on obtient généralement des particules dont la taille est
de I’ordre de quelques nanomeétres qui résulte en un élargissement important des pics
de diffraction. Pour contourner ces problemes expérimentaux, il est possible de simuler
les diagrammes de maniére globale a I’aide d’un affinement structural par la méthode de
Rietveld. Dans les années1969, Rietveld a développé une méthode d’affinement de
données de diffraction neutronique qui s’est par la suite étendue aux diagrammes des
rayons X de poudres polycristallines [Rietveld 1969]. Cette méthode permet une
analyse et une estimation de chague phase en présence. De nombreux programmes,
basés sur la méthode de Rietveld, ont é&té développés pour le traitement des données des
rayons X et des neutrons, tels que: Fullproff, Rietquan [Lutterotti 1990], MAUD
[Lutterotti 2000], [Wiles et al. 1981].

La caractérisation par diffraction de rayon X permet de mesurer I’intensité et la
position des pics afin d’identifier les phases présentes dans [I’échantillon. La
connaissance des positions conduit en géné&a a la détermination des distances entre
plans réticulaires associés aux réflexions, satisfaisant la relation de Bragg. En pratique,
les profils de diffraction des rayons X sont fonction de deux termes principaux : |’effet
de taille, et I’effet de microdéformation.

> Effet detaille

Il est db aladiminution de lataille des cristallites ou des domaines de diffraction
cohérente a I’intérieur des particules. De maniere générale, la taille des cristallites est
déterminée en mesurant la largeur a mi-hauteur du pic de Bragg et I’intensité maximale.
L’elargissement inversement proportionnel a la taille des cristallites est donnée par la
formule de Scherrer :

b= 0.9
L cosq

(21)

ol B (rad) est I'dargissement du pic de diffraction d0 uniquement a la taille des

cristallites, A est la longueur d’onde du rayonnement utilisé et L est la taille des
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cristallites. L’équation de Scherrer est largement acceptée pour I’évolution des tailles
des cristallites a I’échelle nanométrique bien qu’elle ne tienne pas compte de
I’élargissement di aux microdeformations.

> Effet de microdéformations

Le champ de microcontraintes est lié a une distribution des forces de
compression et/ou d’étirement et des contraintes internes, fréqguemment dues aux
dislocations(lacunes, fautes d’empilement), ou aux déformations apparentes causées
par les variations de composition (non stoechiométrie), de dilatation ou de contraintes
thermiques. Ainsi leur présence se traduit quelle que soit son origine par une
distribution des distances réticulaires autour d’une distance moyenne <d> entrainant une
répartition de I’intensités diffractées autour de chague point du réseau réciproque, donc

I’élargissement des pics de diffraction.

2.2.3.1. Méhode de Rietveld

La méthode de Rietveld consiste a affiner et non a déterminer la structure des
matériaux étudiés. L’essentiel de la méthode réside dans la minimisation, par la
méthode des moindres carrés, de I’amplitude de la différence entre les valeurs
expérimentales et calculées des intensités et des positions des réflexions des différents
plans réticulaires, une fois que le groupe d’espace et la position des atomes dans la
maille élémentaire sont connus. La minimisation des moindres carrés est renouvelée
jusqu’a I’obtention du meilleur affinement du diagramme de diffraction expérimental

considéré dans son ensemble.

Les quantités les plus frequemment employées sont les facteurs de reliabilité, R,

de profil, Ry, et du profil pondéré, Ry, définis par les expressions suivantes:

R - 2 i-ve) 22)
Yi

R, - Z(Yi_yci)z B (23)
> wy;

ou Y; et y sont, respectivement, les valeurs des intensités mesurées et calculées a I’étape
i et wj = 1/y; est le poids associé a I’intensité y;. Le programme d’affinement minimise

lafonction M ou résidu donnée par :

M= w(y - Yy)° (2.4)
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Pour assurer un accord entre les données expérimentales et le modéle utilisé. La quaité
de I’affinement est suivie a travers la valeur de la grandeur x donnée par :

:& 25
R, (2.5)

c

1/2

N-P (26)

avec =

RPXP zwy|2
Dans cette relation N représente le nombre de points du diagramme de diffraction
expé&rimental et p le nombre de parametres affinés. Pour un meilleur affinement, 2 ou

"goodness of fit" doit tendre vers I’unité.

Dans une expérience de diffraction de rayons X par les poudres, les données
brutes obtenues constituent une liste d’intensités prises a des intervalles réguliers dans
un domaine angulaire bien défini. Le premier probléme arésoudre consiste aréduire la
séquence de nombres qui constituent le diagramme de diffraction en un jeu
d’observables qui peut étre analysé par les équations de la théorie de la diffraction, afin
de tirer les informations recherchées, notamment, le paramétre cristallin, la taille des

cristallites, le taux de microdéformations et I’identification des phases en présence.

L’algorithme de Rietveld permet d’ajuster directement le profil global du
diagramme de diffraction expérimental en utilisant comme variables: (a) les
caractéristiques instrumentales du diffractomeétre ou sa courbe de résolution et (b) les
caractéristiques de I’échantillon, & savoir les paramétres structuraux (parametre
cristallin, positions des atomes dans le réseau et parameétre d’agitation thermique) et
microstructuraux (taille des cristallites et taux de microdéformations).

2.2.3.2. Fonction de profil des picsde diffraction h(2q)

La fonction de profil des pics de diffraction, h(2q), représente la distribution de
I’intensité diffractée autour de la position de Bragg 29. Elle est décrite par un ensemble
de paramétres de forme de la raie. Cette derniere dépend de la nature de I’échantillon
étudié et de la résolution du diffractometre utilisé. Ainsi, la fonction de profil

expérimental est définie par le produit de deux fonctions :

+00

h(2q)=f (29)®g(2q)= [ f(2q')g(29-29")d(2q") (27)

—00
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La fonction g(2q) représente la contribution de la résolution instrumentale du

diffractométre et f(2q) est liée a I’état microstructural de I’échantillon.

a) fonction de profil instrumental g(2q)
La détermination de la fonction de résolution instrumentaleg(2q), nécessite

I’utilisation d’un échantillon standard, chimiquement et structuralement bien
caractérisé, aisément disponible en quantités suffisantes et dépourvu de défauts
cristalins susceptibles de créer un éargissement du profil de diffraction (par exemple::
le Si, I’alumine ou le corindon (Al;O3).

b) Fonction de profil (2q)
Les particules de poudres, obtenues par broyage mécanique haute énergie,
contiennent des imperfections structurales conduisant a une distribution de I’intensité
autour de chague point du réseau reciproque. Cet écart a la structure idéale (ou

microstructure) est susceptible de modifier la fonction de profil de I’échantillon.

la methode, la plus utilisee pour la determination de cette fonction, est celle de stokes
qui ne fait aucune hypothese particuliere sur la forme des pics de diffraction. elle
consiste a developper les fonctions g(2q) et h(2q) en series de fourier, definies dans le
meme intervalle, et ensuite la propriete multiplicative des transformees de fourier des

fonctions convol uees, comme suit :

F(n)- % (28)

ou F, G et H sont les transformées de Fourier des fonctions f, g et h, respectivement. La
fonction f(2q) est obtenue ainsi par latransformée de Fourier inverse de F.

Afin de modéliser les profils instrumental et expérimental, plusieurs fonctions de
profils ont éé proposées. La fonction de Voigt qui est bien adaptée, est représentée par
le produit de convolution d’une lorentzienne et d’une gaussienne. Son inconvénient
majeur reside cependant, dans son calcul difficile d’une part, et dans le temps requis
pour le faire, qui est trés important, d’autre part. Parmi les approximations de la
fonction de Voigt proposées pour I’affinement des profils de pics de diffraction, la
fonction pseudo-Voigt donnée par I’expression :

Q(29)=h L(2q,H.)+(1-h)G(2q9, He) (2.9)

ou, L et G sont, respectivement, les composantes lorentzienne et gaussienne de largeur &

mi- hauteur respectives Hg et H.. Le parametre h = % qui définit laforme du pic de
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diffraction, présente deux valeurs limites: n = 0 ou limite gaussienne et n = 1 ou limite
lorentzienne. n est lié alalargeur intégrale 3 par la relation :

b =hbi+(1-h)be (2.10)
avec B_ et Bg les largeurs intégrales des composantes lorentzienne et gaussienne,
respectivement.

Dans les procédures d’affinement des diagrammes expérimentaux, les
parameétres ajustables, en dehors de la position et de I’intensité des pics, sont H et n.
Ces derniers peuvent étre substitués par les deux largeurs Hg et Hi qui sont directement
liées aux parametres microstructuraux moyens de I’échantillon, a savoir la taille des
cristallites, <L>, et le taux des microdéformations, <s -2, par lesrelations :

I

<L>= (2.121)
b.cosq
1 b
<s?>=_—_ -6 212
2\2p tan (12

ou A est la longueur d’onde du rayonnement utilise.

2.2.3.3. Elargissement des profils de picsde diffraction

Dans I’analyse des diagrammes de diffraction par la méthode de Rietveld, la
variation angulaire de la largeur des pics est bien décrite par I’équation de Caglioti
donnée par :

H?=U.tang’q +V.tangq +W (2.13)
ou U, V et W sont les coefficients de Caglioti et H la largeur a mi-hauteur. Cette
expression et ses dérivées permettent de modéiser la fonction de résolution
instrumentale et aussi de rendre compte des effets d’elargissements isotropes dus a la
diminution de la taille des cristallites et/ou a I’augmentation du taux de déformations de
I’échantillon étudie.

En affinement Rietveld, les effets de I’élargissement anisotrope des pics de
diffraction provoqués par I’effet anisotrope de la taille des cristallites et/ou des
microdéformations, sont plus difficiles a prendre en compte puisgue la largeur des pics
ne dépend pas seulement de I’angle 6 mais, aussi du vecteur de diffraction k. De cefait,
I’équation (2.13) n’est plus adaptée pour décrire I’évolution de la largeur et des formes

des pics mais laformule dérivée de cette équation donnée par :
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H?=U9+U{) ).tang’qg+V.tangg +W (2.14)

ot U\ décrit le modéle de microdéformations de I’échantillon, h, k et, | sont les

indices de Miller.

2.2.3.4. Enregistrement des diagrammes de diffraction X

Les diagranmmes de diffraction de rayons X du mélange de poudre
Fes1Co21NbsB1s ont été enregistrés a I’aide d’un diffractométre de type Brucker D8
Adrance avec une tension de 40 kV et une intensité de 40 mA avec une géométrie de
Bragg-Brentano (6-28). Le rayonnement utilisé est celui du cuivre, Cu Ka, de longueur
d’onde Ak = 0.15406 nm et Ayqez = 0.15444 nm et un incrément anglaire de 0.02° (en
20) pour obtenir les données dans la gamme 10°< 20 <120°. L’affinement des
diagrammes de diffraction a été réalisé a I’aide du programme MAUD (Materials
Anaysis Using Diffraction) [Lutteroti et al. 2000], dans lequel I’analyse structurale
utilise un affinement basé sur la méthode de Rietveld et I’analyse microstructurale est
basée sur les séries de Fourier. Le programme MAUD prend en considération une forme
sphérique du grain cristallin et permet une caractérisation moyenne du matériau a
travers le contrble de plusieurs parametres structuraux et microstructuraux (parametre
de maille, taille des cristallites, taux de microdéformations, proportions de phases en
présence, facteur de Debye et effet de texture). Le programme MAUD prend en compte
I’anisotropie de forme des particules de poudres.

2.2.4. Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC)

Quand les matériaux subissent une chauffe, ils subissent un certain nombre de
changements (solide-liquide, solide-vapeur, amorphe-cristal etc...). Un ensemble de
méthodes a été développé pour permettre de mesurer ces changements(ATG, ATD,
DSC). L'analyse thermique est la premiére méthode physique qui fait utilisée pour la
détection des changements de phase au cours de I'évolution d'un systeme chimique en
fonction de latempérature. C'est une technique calométrique sensible, précise, fidele qui
présente un caractére dynamique, c'est-a-dire que les mesures seffectuent pendant
I'échauffement ou le refroidissement progressif de I'échantillon.
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La thermogravimétrie ATG est une technique mesurant la variation de masse
d’un échantillon lorsqu’il est soumis a une programmation de température, sous
atmosphere contrélée. Cette variation peut étre une perte de masse (émission de vapeur)
ou un gain de masse (fixation de gaz, oxydation...). Mais il existe un grand nombre de
transitions (fusion, cristallisation, transition vitreuse...) ne s’accompagnent pas d’une
variation de masse. Ces transitions qui ne sont pas détectées par [|’analyse
thermogravimétrique le sont par les analyses thermiques et enthalpiques différentielles
(ATD).

L’analyse thermique différentielle (ATD) est une technique mesurant la
différence de température entre un échantillon et une référence (matériau inerte
thermiquement) en fonction du temps ou de la température, lorsqu’ils sont soumis a une
programmation de température, sous atmosphere contrélée. Avec Cette méthode, toute

transformation est détectable pour toutes les catégories de matériaux.

L’analyse enthalpique différentielle (DSC) est une technique déterminant la
variation de flux thermique émis ou recu par un échantillon lorsqu’il est soumis a une
programmation de température, sous atmosphere contrélée. Lors d’une chauffe ou d’un
refroidissement, toute transformation intervenant dans un matériau est accompagnée
d’un échange de chaleur. La DSC permet de déterminer la température de cette
transformation et de quantifier la chaleur. La technigue est la méme que pour I'ATD si
ce n’est que les températures sont mesurées a partir de plateaux de grande surface sur
lesquels reposent le creuset de référence (vide) et le creuset contenant I’échantillon.
C’est la DSC par flux de chaleur. Cette technique permet, par exemple, de mesurer la

chaleur spécifique.

En pratique, on place pour cela deux creusets sur une balance précise ; I’un des
creusets contient le matériau a étudier (I'échantillon), I’autre contient un matériau
servant de référence comme le montre la figure 2.2. Les deux creusets se trouvent dans
un four et sont chauffés. Le chauffage et le refroidissement se font en générad a

variation linéaire de température.
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Figure 2.2 : Eléments constatifs de I’analyse enthalpique différentielle (DSC).

L’analyse de la différence entre la température de I’échantillon et la référence
donne des indices sur les transformations qui ont lieu avec absorption ou dégagement de
chaleur telles que les transitions ordre-désordre magnétiques (température de Curie),

cristallographiques (réaction de mise en ordre, changements de phases, recristallisation).

La gamme de températures la plus couramment explorée séend depuis la
température ordinaire jusgu'a 700 °C, mais certaines des techniques font appel a un
domaine beaucoup plus large, allant a des valeurs proches du zéro absolu jusgua
2 400 °C environ. En fait, seules les difficultés technologiques restreignent les limites
d'utilisation.

Des mesures de calorimétrie différentielle sont accomplies pour éudier la
stabilité thermique des poudres broyées. Les mesures ont éte faites sur un appareil DSC
822 de Mettler Toledo dans le domaine de températures 30 — 700 °C avec une vitesse de

montée de 10°C/min. Les mesures ont été réalisées sous atmospheére d’argon.

2.2.5. Magnéomeétre a échantillon Vibrant (VSM)

L'hystérésis étant I’une des caractéristiques importantes des matériaux
magnétiques, il est nécessaire de posséder un dispositif de mesure permettant leur
acquisition. L'objet de ce magnétométre VSM (Vibrating Sample Magnetometer)
est de déterminer, enfonction du champ appliqué, les propriétés magnétiques des
poudres. Le principe de cet appareil repose sur une mesure du flux induit F dans un
bobinage par un déplacement périodique de I'échantillon. Plus précisément, on fait
vibrer verticalement a une fréguence f un échantillon placeé au centre d'un bobinage

de mesure avec une amplitude constante. La tension e induite dans les bobines de
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détection par un échantillon de moment magnétique est obtenue a partir du

théoréme de réciprocité :
F = (Ejm (2.15)

ou B est le champ magnétique qui serait produit par un courant fictif | circulant dans les
bobines de détection. Latension induite e est donnée par larelation :

e:% = -md@% (2.16)
dt dz dt

Si I'on applique un champ magnétique continu al'échantillon, on peut donc calculer, par
I'intermédiaire de e, I'aimantation du matériau en fonction du champ magnétique qui lui
est appliqué. Ce champ, est créé par un éectro-aimant suffisamment puissant, permettra
datteindre des valeurs d'aimantation proches de la saturation. La direction de ce
champ impose le positionnement des bobines de mesure. En général, I'échantillon
vibre verticdlement suivant |'axe Oz et les bobines de mesure de la force
électromotrice créée sont auss verticales par contre et le champ magnétique

aimantant le matériau est horizontal (figure. 2.3).

Le champ magnétique créé par |'électro-aimant est indirectement mesuré par un
teslametre Lakeshore, placé pres d'un des pdles de I'électro-aimant et suffisamment loin

du matériau pour que les lignes de champ soient considérées comme transversales.

& Moteur

Izolation thermigue

. Polesde
l'¢leciro-aimant

Echantillon

Figure 2.3 : Eléments constatifs d’un magnétomeétre a échantillon vibrant (VSM).
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La caractérisation magnétique des poudres broyées a éé réalisée avec un
magnétometre qui fonctionne selon le principe d’extraction axiale de I’échantillon
[Barlet 1991] (le champ maximal de ce magnétometre est de 11 T). Cette technique
implique une détection de I’aimantation seulement dans une direction. Les mesures
d’aimantation en fonction du champ M(H) ont été faites sur un magnétométre a
extraction (BS2). Cet appareil au fonctionnement entierement automatique est piloté par
ordinateur. 1l se compose d’un cryostat isolé thermiquement a I’aide d’un isolant a base
d’aluminium. La regulation numérique de la température se fait par le biais d’un
thermométre en carbone en couche mince non magnéto-résistant, aimenté par une
tension constante par la méthode des quatre fils; il permet de réguler et de mesurer la
température dans la gamme 1,5 K a 300 K. Le systeme de variation thermique est a flux
d’hélium gazeux. Les principales caractéristiques du magnétomeétre a extraction sont en
général:

> Résolution : 5x107 A.m? (5 x 10”° uem).

» Gamme de champs magnétiques appliqués: + 10,8 T.

» Gamme de températures: 1,5 a 300 K.

> Stabilité de latempérature : 0,01 K.

» Précision sur latempérature : dT = (0,2 + 0,002) T (en kelvin).

Les mesures de I'amantation en champ variable et température constante (courbes
daimantation isothermes M(H)) ont permis d’obtenir des informations sur le
comportement magnétique a basse température, les transitions magnétiques et

I’évaluation de I’aimantation a saturation.

2.2.6. Spectrométrie M 6ssbauer

L’effet Méssbauer consiste en I’émission ou I’absorption résonante d’un photon
y sans perte d’énergie par recul du noyau. C’est une technique tres sélective qui permet
de détecter I’existence de tres faibles déplacements des niveaux énergétiques induits par
les changements d’environnements. Elle apporte une diversité d’informations sur
nombreuses propriétés physiques et chimiques des matériaux contenant un isotope
M dssbaver.
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La spectrométrie Mossbauer est bien adaptée pour étudier les modifications qui se
produisent au cours du broyage telles que la nature et les fractions relatives des
solutions solides et/ou des nouvelles phases qui apparaissent, les transformations ordre

<> désordre ainsi que la mise en évidence d’éventuels changements de phases.

2.2.6.1. L’effet M Ossbauer

Considérons deux noyaux atomiques d’un méme isotope, I’un a I’état excité
d’énergie E. (atome source), I’autre a I’état fondamental d’énergie E; (atome cible). La
désexcitation du noyau source génere un photon y, qui sera absorbé par le noyau cible.
Pour certains isotopes particuliers (le plus utilisé est le >'Fe), le noyau cible passe aors
dans un état excité en gagnant autant d’énergie que le noyau source en a perdu. C’est ce
que I’on appelle la résonance gamma nucléaire. On peut appliquer ce phénoméne a
I’échelle macroscopique en fabriquant une source constituee de suffisamment d’atomes
excités pour caractériser le matériau contenant les atomes cibles. Ce phénomene de
résonance est fortement diminué par I’effet de recul du noyau associé a I’émission ou
I’absorption d’un photon y. L’énergie de recul Er du noyau de *’Fe vaut 2.10° eV
(figure 2.4), ains et comme le noyau n’est jamais au repos, I’énergie du photon émis
doit étre corrigée de I’effet Doppler. Les énergies correspondant aux résonances
dépendent de la structure des atomes cible. Il faut donc faire varier I’énergie d’émission
de la source pour caractériser les différentes résonances, ce que I’on obtient par effet
Doppler en déplacant la source par rapport alacible. Les spectres Mdssbauer sont ains

indexés en vitesse (de I’ordre du mm.s™).
€
: . : : (b)
Figure 2.4 : Recul des noyaux libres dans I'émission ou absorption des rayons gamma(a).

Emission ou absor ption sont recul des rayons gamma quand les noyaux sont dans
une matrice pleine telle qu'un réseau cristallin(b).

L'effet MOssbauer est |’absorption résonante des photons sont recul du noyau
(noyau ancré dans le cristal) et lorsque I’agitation thermique est faible (basse
température). L’efficacité de cet effet est mesurée par une fraction f d’atomes de Fe
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sondé, facteur Lamb-Mdssbauer ou facteur d’absorption sans recul, qui dépend de la
température de Debye du cristal (traduisant la rigidité des liaisons atomiques) et de la
température de mesure(f augmente lorsque T diminue). Dans le cas d’un solide isotrope,
lafraction f s’écrit :

f - exp— { 'iit;?} 2.17)

avec E, I’énergie du photon ; <x*>, le déplacement quadratique moyen de I’atome

résonnant; c est lacélérité de lalumiere danslevide et 71 = 21 , Ou h est la constante
p
de Planck. Lalargeur des spectres Mosshauer est typiquement de 10°° eV autour de E,.

A une vitessev donnée de la source correspond une énergie des photons incidents par la
relation :

\'
Einc= Ey E (2.18)

Dans le cas du Fe, une vitesse de 1cm/sec de la source correspond a une variation de
5.10" eV par rapport & 14,4 keV. Le déplacement de la source permet donc d’étudier les
structures hyperfines des niveaux d’énergie nucléaire sensibles a I’environnement
électronique et magnétique du noyau dans I’échantillon absorbeur. Dans le cas du noyau
Fe, la source utilisée est du Rh dopé au Co radioactif. Avec une durée de vie de 270
jours, le noyau de Co se désintégre en un noyau radioactif de Fe excité qui relaxe a son
tour en émettant principalement un photon y d’énergie E, = 14,4 keV (transition 1=3/2 a
1=1/2) (figure 2.5). Le photon va pouvoir ére absorbé par un noyau de >'Fe présent

naturellement dans I’échantillon.

Co

)

capture K

137 keV

.j (I
=3 — & € 144keV =32 — 14.4%eV
g C 10 VeV VA VaVaVaVe
R A
=12 0 =172 0
TFe stable e
Source Absorbeur

Figure 2.5: L'effet MOssbauer dans le Fe consiste a I'absorption d'un photon y sans recul du

noyaul.
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La source de photon y est un éément parent >’Co qui par désintégration devient un
élément °'Fe semblable & ceux présents dans I'échantillon & éudiés. L’intensité des

énergies de couplage et les champ hyperfin sont donnéees de maniére usuelle en mm/s.

2.2.6.2. Interactions hyper fines

Dans la matiére, le noyau est soumis a I’action des champs électrique et
magnétique creés par son environnement qui vont perturber les niveaux d’énergie
nucléaires. Ces perturbations appelées interactions hyperfines sont de I’ordre de 107 &
10%eV et peuvent étre résolues par spectrométrie Mdssbauer. Trois types d’interactions
hyperfines peuvent étre présenter dans un spectres Mossbauer (le déplacement
isomerique, I’effet quadrupolaire, le champ hyperfin), la largeur et I’intensité des raies
traduisent I’influence des changements de I’environnement local sur les niveaux
d’énergie nucléaire de I’isotope Mdssbauer étudié. Selon I'interaction hyperfine en
jeu, l'excitation du noyau cible peut débuter et atteindre des niveaux d'énergies
différents. La variation dénergie peut ains atteindre (déplacement isomérique), 2
(interaction quadripolaire) ou 6 (interaction magnétique) valeurs, correspondants a 1, 2

ou 6 pics sur le spectre (figure 2.6).
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Figure 2.6: Niveaux d’énergie nucléaire du noyau °’Fe et spectres Méssbauer en fonction des
interactions hyperfines présentes: (a) déplacement isométrique, (b) interaction
quadripolaire, (c) interaction magnétique.

2.2.6.2.1. Interaction monopolaire éectrique (déplacement isométrique)

L’interaction entre la distribution de charge nucléaire et la densité de charge

électrique de I’environnement du noyau se traduit par un déplacement des niveaux
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nucléaires fondamentaux. La différence entre les environnements éectroniques des
noyaux émetteurs, S, et absorbeurs, A, entraine un décalage de la raie d’absorption par
rapport a la raie d’emission d’une quantité, DI, appelée déplacement isomerique (figure
2.6 (8)). Le déplacement isométrique peut s’écrire comme étant le produit de deux
termes, le premier reflétant la distribution des charges nucléaires et le second lié ala
densité électronique au noyau; AE: et AE.. L’énergie du photony s’écrit alors sous la

forme:

Ze’ 2
DI = AE = AE. - AE; =¥(<r§> —(r L -y @) (2.19)
0
avec e,la permittivité électronique du vide, Zela charge nucléaire)y ,(0)la fonction
d’onde électronique au site nucléaire et (r2) et (r?) lesrayons quadratiques moyens de

ladistribution de charge nucléaire dans les états excite et fondamental, respectivement.

Le déplacement isomérique est sensible a I’environnement électrique du noyau
et est lié ala densité électronique de charge qui y est présente. La valeur de DI est donc
une mesure de la densité électronique aux noyaux de I’absorbant par rapport ala densité
électronique aux noyaux de la source. Les liaisons chimiques de I’atome avec ses
voisins peuvent affecter la valeur de cette densité éectronique, ce qui se traduit : soit
par un changement de population des orbitales s, soit par une modification de
I’effet d’écran des orbitales de valence p et d sur les électrons s.

Le déplacement isomérique DI permet ainsi de déterminer les différents états
d'oxydation ((Fe®, Fe*" , Fe*"). Pratiquement, le déplacement isomérique est mesuré par
rapport a un absorbant standard, a température ambiante, qui est le fer métallique et qui
sert de référence pour toutes les valeurs de déplacement isomérique. La spectrométrie
Méssbauer fournit donc, la quantité ID en mm/s par exemple DI (Fe*") limité entre
0,7 et 1,5 mm/set pour (Fe**) est 0,2 20,7 mm/s.

2.2.6.2.2. Interaction quadripolaire électrique

La distribution de charge nucléaire dans I’état excité n’est pas nécessairement
sphérique alors qu’elle I’est dans I’état fondamental. Elle est alors décrite par |e moment
quadripolaire électrique défini par:

Q= J'Ler)rz(%oszq —1)dv (2.20)
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ou e est la charge de I’électron, r la densité électrique et q I'angle entre le vecteur
position dans le noyau et |'axe du spin nucléaire. Quand Q > 0, |'axe principale des
charges nucléaires est sdon I'axe du spin. Quand Q < 0 Il'axe principale est
perpendiculaire al'axe.

L’interaction quadripolaire électrique est le résultat de I’interaction entre, d’une
part, le moment quadripolaire Q qui est nul pour une distribution sphérique des
charges nucléaires et d’autre part du gradient de champ électrique (GCE) crée par

les charges extérieures au noyau.

Les valeurs propres de I’Hamiltonien associé a cette interaction sont données par :

__QVy g2 h* e
Eo=7 e [3mz —1(1+1)]a+ 2 (2.21)

ou Vzz est la composante du GCE suivant I’axe principal oz, | le spin nucléaire et m,
le nombre quantique magnétique nucléaire et n le parametre d’asymétrie du GCE

donné par :

h :‘%‘,avec Vol<Myyl<zz (2.2

Cet effet conduit a une levée partielle de la dégénérescence des niveaux
nucléaires d’ordre (21+1). Ainsi, au cours de la transition (3/2, 1/2) du °’Fe, Le couplage
du gradient électrique avec Q provoque un éclatement quadripolaire de I’état nucléaire
excité (I =3/2 du °’Fe) en deux sous niveaux, alors que le niveau fondamental reste
entierement dégénéré. En absence d’interaction magnétique hyperfine, I’éclatement
quadripolaire se traduit dans les spectres Mdssbauer par I’existence de deux pics appelé
doublet quadripolaire (figure 2.6 (b). Il a pour origine une asymétrie de la distribution
des charges extérieures : charges du réseau atomique et charges électroniques de la
couche de valence de I’atome absorbant. Les paramétres expérimentaux intéressants
sont |'écart quadripolaire (ou distance entre les pics) et l'intensité relative des pics. La

distance entre les pics mesure ou la valeur de la séparation quadripolaire donnée par :

,\1/2
Q- %(y h?j (223)

L'effet quadripolaire renseigne sur les effets de déformation, |'anisotropie, |'association

impureté-défaut, la polarisation, la texture etc.
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2.2.6.2.3. Interaction dipolaire magnétique ou champ magnétique effectif

L'interaction magnétique est due a l'induction magnétique créée au noyau
par son environnement électronique. Elle n'est généraement obtenue que pour des
états magnétiques ordonnés (ferro, ferri ou antiferromagnétisme). L'interaction
dipolaire magnétique couple le spin nucléaire m, avec le champ magnétique hyperfin
Hhyp produit indirectement le champ de polarisation de coeur ou de spin des éectrons.
Hnyp Se traduit par une levée de la dégénérescence des niveaux nucléaires du noyau
sondé.

Le champ hyperfin Hy,y, est une somme al gébrique de champs de plusieurs origines:

» L’interaction d’échange entre les électrons 1s de cceur et ceux de la couche 3d
incompléte dépend du spin. 1l en résulte une différence de probabilité de
présence de la densité 1s en fonction du spin au niveau du noyau. Ce
déséquilibre induit un champ hyperfin, appelé champ hyperfin de cceur Hc.

» Le moment orbital des électrons dans les couches 3d incomplétes produit un
champ hyperfin appelé champ hyperfin orbital H,,, (de sens opposé a Hc).

» Le noyau ressent aussi le champ dipolaire hyperfin Hgi, rayonné par le moment

de spin des électrons.

Pour le fer métallique, le champ hyperfin est essentiellement donné par le champ
hyperfin de cceur (330 kOe).
L'interaction dipolaire magnétique est décrite par I’hamiltonien Zeeman, Hy,

donné par I’expression:

H,, =-gmym, By (2.24)
de valeurs propres :
E, =-gmm B (2.25)

ou g, est le facteur de Landé nucléaire, m est le magnéon nucléaire et m, la

projection du spin nucléaire | selon I’axe de quantification.

Cette interaction entraine une levée totale de la dégénérescence de chaque état
de spin. Dans le cas du *Fe selon le nombre quantique de spin I, I’énergie de I’état

fondamental (I =1/2) se sépare en deux sous niveaux espacés de m Hs /I et celle de
I’état excité | =3/2 se sépare en quatre sous niveaux (espacés aussi de m Hs /I avec le

nombre | correspondant). Les spectres Mdssbauer sont aors composés de seulement six
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pics (sextuplet Zeeman) en raison des regles de sélection dipolaires sur le nombre ml =
-I, -1+1,...1 (figure 2.6 (C)).

Les interactions hyperfines citées ci-dessus agissent généralement
simultanément sur les noyaux et constituent ce qu’on appelle les interactions
combinées. Le changement de tous ou certains parametres hyperfins
caractéristiques du spectre Mossbauer  (Hnyp, DI, 2¢ et ') d'un matériau peut
servir dindicateur simple du changement de I'environnement immédiat du noyau. On
peut aors savoir sil sSagit dune transition magnétique (ferromagnétique
paramagnétique), transformations ordre-désordre  (cristallisation, amorphisation), ou
propriétés éectroniques (liaisons, état d'oxydation, configuration et transfert

électronique).

2.2.6.3. Enregistrement et ajustement des spectres M 6ssbauer

Dans la spectrométrie Mosshauer I'analyse est trés sdlective, car la résonance
seffectue seulement avec les composés du matériau analysé qui contiennent le méme
isotope que celui utilise par la source. C'est une méthode non destructive permet
I'observation des structures hyperfines des niveaux nucléaires, en rendant compte
des interactions magnétiques et des interactions quadripolaires éectriques.

L’enregistrement des spectres Maossbauer a été réalise au moyen d’un
spectrometre conventionnel a accélération constante en géomeétrie de transmission. Les
spectres Mossbauer présentés dans cette thése ont été effectués a l'aide d'un
spectrométre conventionnel & source de *’Co dans une matrice de Rhodium. La source
est mue par un signa de commande de vitesse linéaire (accélération constante)
triangulaire. Les spectres Mdssbauer ont été enregistrés a température ambiante (T =
300 K). L'accumulation est faite sur 512 canaux a vitesse croissante puis décroissante
dans le domaine de vitesse [-V, +V] mm/s, ain de rédiser un balayage de

résonance.

Les spectres Mdssbauer obtenus ont été analysés avec le programme MOSFIT
qui consiste a gjuster le spectre expérimental au spectre théorique calculé qui basé sur
la méthode des moindres carrés [Varret et a. 1986]. Les parametres hyperfins sont
estimés et introduits comme étant des parameétres indépendants et gjustables pour avoir

une meilleure analyse.
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Chapitre | 1|

Caractérisation morphologique et

structurale
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Chapitre 11

Caractérisation morphologique et structurale

Ce chapitre a pour but de résumer les différentes résultats structuraux des
poudres nanocristallines de l'alliage FesCoxNbsBis (% massique) éaboré par
broyage mécanique haute énergie. L’évolution morphologique, structurale et
microstructurale des poudres broyées ont été suivie par la microscopie électronique a
balayage (MEB) et la diffraction des rayons X (DRX), respectivement, en utilisant le
programme MAUD qui est base sur la methode de Rietveld pour I’affinement des profils
des pics de diffraction.

3.1 Etude morphologique
La figure 3.1 représente |'évolution morphol ogique des particules de poudres du

mélange Fes1Co1NbsB15 pendant les premiers temps de broyage (3 h, et 96 h).

96 h) de broyage.

Le grossissement des particules de poudre durant le stade initial de broyage
montre que le phénomene de soudage a froid est dominant, car la poudre est

relativement tendre au début du broyage. Les amas qui se forment ne sont pas
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encore homogenes et les différentes particules semblent seulement collées les unes
aux autres.

Les micrographies du mélange broyé pendant 96 h, montrent la présence de taille
de particules plus larges avec des contours presque arrondis et d’autres de formes
alongées présentant une structure plutét lamellaire. Cet aspect est le résultat du
processus de soudage a froid. Laforme et lataille des particules de poudre qui sont plus
ou moins homogenes correspondent a un état stationnaire caractérisé par un équilibre
entre la fracture et |e soudage.

La figure 3.2 montre une anayse typique par EDX d'une particule du mélange
aprés 3 h et 96 h de broyage. Elle montre |'existante des éément de poudres initiales
(Fe, Co, Nb) , donc laformation de I'alliage mais de fagcon hétérogene(figure 3.2). Le Fe
semble est e composant mgjoritaire (la matrice). En remarque également la présence de
I'élément chrome Cr (0.38 % atomique) gue |'on peut attribuer aux outils de broyeur (
jarres, billes. contamination en fer). Les billes utilisées sont en acier (Cr (1,3 a 1,65)
%, 1 % C et 0,3 % Mn). La teneur du Cr dépend de I’énergie du broyeur, du temps de
broyage et de la température qui est atteinte dans la jarre [Sufiol 2008]. En remarquent
une légére augmentation de la teneur de I'éément Cr (1,01 % atomique) qui provient
du fort impacte des outilles du broyeur. Pour les alliage Fe;sNbig SisBig et FegsxNbeBx (
x=9, 14, 20) préparé par broyage mécanique (Fritsch pulvérisette P7), la teneur du Cr
est 0,4 at. % apres 200 h de broyage et 5 % at. apres 80 h de broyage respectivement
[Suiiol 2008, Sufiol 2004] [Caamafio 2001, Yang 2000]. Le tableau 3.1 donne la
composition des particul es anal ysées aprés 3 et 96 h de broyage.
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Figure 3.2: Spectre EDX obtenu dans une particule du mélange Feg; CoxNbsB;s apres 3 h et 96

h de broyage.
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Letableau 3.1: La composition des particules analysées apres 3 et 96 h de broyage.

% atomique Fe Co Nb Cr
3h 73,63 23,86 1,76 0,38
96 h 73,53 23,73 1,73 1,01

3.2 Etude par diffraction derayons X

L’évolution des diagrammes de diffraction de rayons X du mélange
Fes1Co21NbsBys, en fonction du temps de broyage, enregistrés dans I’intervalle
angulaire 28 = 10 2120 ° est illustrée dans lafigure 3.4. Avant broyage, il est observé la
présence des pics de diffraction des ééments purs du a-fer(a = 0,28664 nm), Co-
hcp(a = 2,5071 nm et ¢ = 0,4068 n), Co-cfc(a = 3,541 nm) et Nb-cc(a = 0,3306 nm) (la
structure Co-cfc du cobalt est métastable a la température ambiante). Les pics liés au

bore ne peuvent pas apparaitre a cause de son caractére amorphe et son facteur de

diffusion tresfaible.
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Figure.3.3: Evolution des diffractogrammes de rayons X du mélange Fes; CoxNbsB;s broyé en
fonction du temps de broyage.
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L'augmentation du temps de broyage est accompagné de I’élargissement des
différents pics de diffraction et de I’apparition ou/et la disparition de certains autres
pics. L analyse approfondie des profils de pics de diffraction permet de caractériser les
imperfections structurales et microstructurales induites par le processus de broyage. Les
effets de taille et de microdéformations provoquent un éargissement symétrique. Pour
déterminer la taille de grains issus du processus de broyage mécanique des
poudres élémentaires et le taux des contraintes, le programme MAUD basés sur la
méthode de Rietveld est utilisé [Lutterotti L 2000]. Pour les temps plus long de broyage
I’analyse Rietveld révele la présence d’un halo de profil gaussien symétrique auquel
sont superposés les pics de diffraction du a-Fe. L’halo est attribué au désordre structural
et/ou a la distorsion du réseau. Pour tous les spectres de diffraction, il est observé un
bruit de fond qui est assez important pour des temps de broyage plus long.

Aprés 1 h de broyage (figure. 3.4), il est observé la disparition totale de Co-cfc
et une diminution considérable de I’intensité du pic de Co-hcp. Ladisparition totale des
pics du Nb et I’apparition de nouveaux pics versles faibles valeurs de 26 (36,68°) sont
attribuables a la formation de la solution solide Nb(B) suite a la diffusion du bore dans
le réseau du Nb conduisant a I’expansion de son réseau d’ou une augmentation du
parametre cristallin jusqu’a une valeur de I’ordre de 0,343 nm[Y ounes 2008, Souilah
2008 et Kiokata 2006]. La diminution de la fraction volumique du Co-hcp peut étre
expliquée par sa diffusion vers lamatrice du Fe et laformation des borures. Sachant que
ces deux éléments (Fe et Co) sont solubles en toute proportion et présentent une
enthalpie de mélange négatif. La disparition des pics du Co-cfc est attribuable a sa
dissolution partielle dans la matrice du Fe ou sa transformation allotropique vers la
forme hcp (cfc—hcp) [Huang et a 1995, Azzaza et al 2010, Cardellini et a 1993,
Aymard et al 1996, Fenineche et al 2000, Sort et a 2002, Bentayeb et al 2005 et Louidi
et al 2009].
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Figure3.4: Affinement Rietveld de diagramme de diffraction de rayons X du mélange
Fes:Co.NbsB1s aprés, 1h de broyage (Points: diagramme expérimental, ligne:
profil calculé;( yi-yic): courbe différence).

Apres 6 h de broyage, les nouveaux pics qui apparaissent sont liés alaformation
de borure type Fe;B, FesB et FeB (figure3.5) [Fornellet al 2010]. La phase Fe;B est une
phase intermétalligue qui se forme a I'équilibre thermodynamique pour des
concentrations de 8,8 % de B dans le a-Fe avec une enthalpie de formation fortement

négative, subsiste jusgu'a 96 h de broyage.
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Figure.3.5: Affinement Rietveld de diagramme de diffraction de rayons X du mélange
Fes1Co,1NbsBys apres, 6h de broyage (Points: diagramme expérimental, ligne:
profil calculé;( yi-yic): courbe différence).
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Ruuskanen et a. ont observé la formation du borure Fe;B lors du broyage des
mélanges Feyx By (x = 0.2, 0.3 et 0.4) dans un broyeur planétaire avec un rapport
massique billes/poudres de 10/1, sous atmosphére d’argon [Ruuskanen 1998]. La phase
Fe,B apparaitre apres 20 h de broyage pour x = 0,2. la température de Curie de cette
phase (Fe;B) est inférieure a celle du Fea (~ 1000 K). Balogh et al. ont reporté
I’amorphisation du systéme Fe-B équiatomique [Balogh 1995]. IllIs ont observé la
disparition des pics liés a la phase a-Fe aprés 170 h de broyage avec la formation
d’une phase amorphe. La phase Fe;B a été formée, apres des temps de broyage plus

longs.

Tout objet soumis a un effort se déforme, ce qui entraine un déplacement des
atomes hors de leur position d’équilibre. Apparaissent aors des forces de rappel qui
s’opposent a la déformation et qui tendent a restaurer le solide dans sa forme originale
lorsque I’on cesse de le solliciter. La déformation induit une création de dislocations,
qui peuvent se déplacer et amener le développement de sous-structures. Lorsgue les
dislocations sont effectivement tres mobiles, on voit se former, a l'intérieur des grains
initiaux, des sous-grains, c'est a dire des cellules contenant peu de dislocations et
désorientées les unes par rapport aux autres de quelques degrés, pendant la suite de la
déformation, les sous-grains se détruisent et se reforment continuellement lors d'une
étape appelée repolygonisation, avant d'atteindre un état quasi-stationnaire qui repose
sur un équilibre entre la création de dislocations, et I'arrangement et I'annihilation de
dislocations. Les vitesses de déformation et les températures impliguées dans |e procédé
de broyage nous aménent a ne considérer par la suite que la recristallisation dynamique

en collier.

Pour des temps de broyage croissants, le chevauchement d’un nombre
significatif de pics, résulte de la formation des produits intermédiaires nanocristallins
tels que les borures de Fe. Le fort élargissement du pic localisé a 20 = 43° est d0 ala
formation d’une phase trés désordonnée superposée a des pics caractéristiques des
phases nanocristallines. De plus, I’augmentation de I’intensité des pics des borures ou
leurs proportion, en fonction du temps de broyage, se fait aux dépens de celles du a-Fe
et du (Fe, Co, Nb)B. Tandis que, le broyage prolongé, jusqu’a 48 h, montre la présence
de deux pics extrémement larges, centrés sur les 20 égale a 44° et 82°, avec un profile

de raies de diffraction plutét plus complexe (figure. 3.6).

Laforte densité des défauts structuraux sont supposeées suffisantes pour accél érer
I’interdiffusion et augmenter les énergies libres des poudres élémentaires par rapport a
78



I’énergie libre de la phase amorphe et favorise, ainsi, le processus d’amophisation qui se
produit généralement aux joints de grainsn [Souilah 2008]. En d’autres termes,
I’accumulation de défeauts engendre une déstructuration de la phase cristalline d’ou le
passage du matériau de I’état cristallin vers I’état amorphe via un état désordonné. Le
pourcentage volumique de la phase désordonnée est de I’ordre de 78 % aprés 48 h de

broyage.
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Figure.3.6: Affinement Rietveld des diagrammes de diffraction de rayons X du méange
Fes1Co,1NbsB1s aprés 48 et 96 h de broyage. (Points : diagramme expérimental,
ligne: profil calculé;( yi-yic): courbe différence).
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3.2.1 Pourcentages volumiques de L a solution solide Fe(Co), Co (hcp), Nb(B).

La figure 3.7 représente I’evolution, en fonction du temps de broyage, des
pourcentages volumiques déduits de I’analyse Rietveld des diagrammes de
diffraction de rayons X. Jusqu’a 6 h de broyage, on constate une augmentation du
pourcentage volumique de la solution solide Fe(Co) au détriment de ceux des autres
phases. |l est cependant observé, aprés la premiére heure de broyage, une
diminution du pourcentage volumique du Co-hcp et disparition de celui du Co-cfc,
attribuables a la transformation allotropique cfc = hcp du cobalt et sa dissolution
partielle dans le réseau de la matrice, ainsi laformation des borures. Le pourcentage
volumique du Nb diminue légérement aprés 1 h de broyage jusqu’a 6 h. Cette
évolution traduit I’état d’avancement du mélange des poudres élémentaires a travers
la dissolution progressive et totale du Co et partielle du Nb, dans la matrice du Fe.
En effet, les analyses Rietveld montrent la formation d’une solution solide
FeCoNbB apres 6 h de broyage.
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Figure 3.7: Evolution des pourcentages volumiques des phases Co-hcp, Nb(B) et solution

solideFe(Co) en fonction du temps de broyage.

3.2.2 Parameétres structuraux

On constate une légére augmentation du parametre de maille de la matrice (Fe)
passant de 0,2866 a 0,28686 nm pendant les premiers temps de broyage jusqu’a 6 h
(fig. 3.8). Cette augmentation est attribuable a la distorsion du réseau cristallin sous
I’effet de la déformation plastique séveres et I’augmentation de la densité de lacunes et
la relaxation conségquente du réseau, ainsi la dissolution du B dans le réseau du Fe(Ce
comportement est caractéristique des poudres ductiles broyées). Cette augmentation du
parameétre du Fe est liée aussi aladiffusion des atomes de Nb dans le réseau du Fe et/ou
dans la solution solide FeCo sachant que son rayon atomique (rnp = 0,1429 nm) est
supérieur a celui du Fe (ree = 0,1241 nm) et du Co (rco = 0,1253 nm). Un reésultat
similaire a été observé dans la plupart des aliages a base de Fe [Tebib et a 2008,
Souilah et al 2012, Azzaza et a 2010, Ipus et a 2010]. La diminution du parameétre du
Fe durant le second stade (aprés 6 h de broyage jusqu’a 12 h) est liée a la diffusion des
atomes de Co dans le réseau du Fe et sa recristallisation dynamique ainsi les défauts
triples générés par le processus du broyage mécanique [Ram et a 2000, Di et al 1992].
Le défaut triple consiste en un atome de Co en anti-site combiné avec deux lacunes sur
le sous réseau du Co [Moumeni et a 2005].
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Figure 3.8 : Variations des paramétres cristallins du Fe et des solutions solides FeCo, Nb

dans le mélange Fe;;Co,;NbsB; s en fonction du temps de broyage.

La variation, en fonction du temps de broyage, du paramétre cristallin du Nb
présente sur la figure 3.16 montre que ce dernier augmente rapidement pendant 1 h de
broyage passe de 0,3306 a 0,3431 nm, puis faiblement jusqu’a 6 h de broyage ou il
atteint une valeur de I’ordre de 0,357 nm. Cette évolution de 3,96 % environ est liée a
I’augmentation de la densité de lacunes, la relaxation conséquente du réseau et la
dissolution du B dans le Nb. Une faible variation du parametre cristallin de Nb de
I’ordre de 0,2 % est observé [Kiokata et al 2006]. D’apres le diagramme d’équilibre
du systéme B-Nb, |e bore forme une solution solide de structure cubique centrée avec le
Nb.

3.2.3 Parameétres microstructur aux

Durant les six premieres heures de broyage, la taille des cristallites des
éléments purs diminue tres rapidement pour le Co-hcp, et le Fe, et progressivement
pour le Nb (figure 3.9) ceci est lié a la nature des poudres de départ. La taille
moyenne des cristallites est réduite a des valeurs de 6 nm et 17 nm pour le Co-hcp et
le Fe, respectivement, et une augmentation du taux de microdéformations des
particules de poudre du Fe aprés 6 h de broyage. Pour un alliage type HITPERM
FesusCouZr;B4Cu; la taille de grains est 10 nm apres 5 h de broyage [Vasile et d
2012, Ding et a 2007].
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Figure 3.9: Variations de la taille des cristallites et microdéformations du a-Fe pur, la taille
des cristallites des solutions solides Fe(Co), Co-hcp et Nb(B) (a) en fonction du
temps de broyage.

En effet, I’affinement de la taille des cristallites jusqu’a I’échelle nanométrique
durant le broyage mécanique haute énergie introduit une fraction importante de
joints de grains, de joints d’interphases et une variété de défauts telles que les
dislocations. Ces derniers favorisent la formation de la solution solide a travers le
meécanisme de diffusion a la surface qui est dominante, a basses températures, par

rapport aladiffusion par lesjoints de grains.

3.2.4 Estimation de I’épaisseur des joints de grains et densité de dislocations

D’aprées un calcul simple les valeurs des épaisseurs moyennes est de I’ordre de
0,3238, 0,4316 et 0,516 nm aprés 1 h, 3 h et 6 h de broyage, respectivement. Les valeurs
des épaisseurs moyennes obtenues par Azzaza sont de I’ordre de 0,7 et 1,1 nm aprés 24
et 40 h de broyage, respectivement [Azzaza et al 2006]. Ces valeurs sont supérieures a
celles obtenues par Grafoute [Grafoute 2004] pour le Fe pur qui sont de I’ordre de 0,6 et
0,7 nm apres 32 et 48 h de broyage, respectivement. Les différences sont attribuables
aux conditions de broyage. Des largeurs moyennes des joints de grains dans les aliages
Fe-Mn et Ni-Fe de structures cfc ont été estimées a 0,5 nm alors que dans les alliages
Cr-Fe, Mo-Fe et Fe-Ti de structure cc, elles sont |égérement supérieures a 1 nm [Fultz

1995]. Les valeurs calculés dans ce travail sont donc en bon accord avec ceux publiés.
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Pour les échantillons soumis aux déformations plastiques, la densité des

disocations r _ est liee a la talle moyenne des grains, <d> le taux des

microdéformations, <s ? > et le vecteur de Burgers, b, (b = 0,24824 nm pour le Fe

pur), par larelation suivante :

_2\/§<Sz>1/2

i o (3.2)

Jusqu’a 3 h, la densité de dislocations varie faiblement. Néanmoins, elle augmente
rapidement entre 3 h et 6 h de broyage jusqu’a une valeur de I’ordre de 0,35 .10'® m™
(figure 3.20). Cette valeur est comparable au maximum de la densité de dislocations
qui peut étre atteint dans les métaux sévérement déformés (10™° m?) [Zhao et a 2001],
et qui correspond a une énergie inférieure a 1 kJ/mole [Fecht et al 1994]. Cette densité

est proche de celle obtenue trés récemment (r = 0,5 .10"° m?) pour le Fe dans le

mélange Fe-31Cr-12Co préparé par broyage mécanique haute énergie avec une faible
intensité | = 4 et un rapport massique billes/poudre de 35/1 [Bentayeb et al 2005]. La
variation de la densité de dislocations est attribuable d’une part, au rapport massique
billes/poudre, qui definit le nombre de collisions, I’énergie d’impact et par conséquent
la quantité de défauts introduits par les déformations plastiques sévéres, et d’autre part,
alanature des poudres du mélange initial .

3.3. Conclusion

Dans cette étude le mélange de |'alliage nanocristallin Fes;Co21NbsB1s est obtenu
en utilisant le broyage mécanique haute énergie. L’évolution morphologique,
structurale et microstructurale des poudres broyées ont été suivie par la microscopie
électronique a balayage (MEB) et la diffraction des rayons X (DRX).

I'évolution morphologique des particules de poudres du mélange Fes;Co1NbsB1s en
fonction du temps de broyage permet de rendre compte des effets de fracture, soudage,
ressoudage et désaglomération durant le processus de broyage mécanique haute
énergie. L'analyse chimique du mélange apres 3 h et 96 h de broyage montre |'existence
des élément de poudres initiadles (Fe, Co, Nb) (formation de l'aliage) et une faible

teneur du chrome (Cr) qui provient des outilles du broyeur( billes et jarres).

L’étude par diffraction de rayons X a fourni une premiére description des propriétés
structurales et microstructurales des poudres nanostructurees de I’alliage quaternaire
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Fes1Co.1NbsB1s, en introduisant deux composantes attribuées a la partie cristalline
(diffraction cohérente) et aux joints de grains (diffraction peu cohérente).

Les résultats de I’affinement Rietveld des diagrammes de diffraction de rayons
X de I’alliage Feg;Cop1Nb3B1s en fonction du temps de broyage montrent la diminution
du taille des cristallites, I’augmentation du taux de microdéformations, la formation des
borures type (Fe;B, FesB, FeB..) et enfin I’expansion du réseau cristallin qui se traduis
par une augmentation du paramétre cristallin du Fe. Au dela de 48 h de broyage, il est
observé la formation d’une phase trés désordonné de pourcentage volumique de I’ordre
de 78 % aprés 48 h de broyage. La diminution du taux de la phase désordonné et
I'augmentation de celle du Fe pur aprés 96 h de broyage est généralement devient de la
décomposition des borures (Fe,B et FeB), des outils de broyeur ou/et la recristallisation

dynamique.
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Chapitre |V

Etude magnétique et thermique
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Chapitre IV

Etude magnétique et thermique

Dans ce chapitre, I’évolution  des propriétés magnétiques des poudres
nanostructurées Fe;; Co,1NbsB;s, obtenues par broyage mécanique haute énergie sont
présentée, en utilisant la spectrométrie Mossbauer et les mesures magnétiques. La
spectrométrie Mossbauer permet de mettre en évidence, de quantifier et de caractériser
structuralement a I’échelle atomique des environnements a caractére désordonné
(interfaces et joints de grains) qui vont influencer le comportement magnétique
macroscopique du mélange de poudres. L’hystérésis etant I’une des caracteristiques
importantes des matériaux magnétiques. Elle indique les caractéristiques essentielles
dun matériaux ferromagnétique: Il'aimantation a saturation Mg, ['aimantation
rémanente M;, le champs coercitif H. et enfin le champ de saturation Hey. Dans ce cas
les mesures d’aimantation en fonction du champ M(H) ont été faites sur un
magnétometre a extraction (BS2) VM (Vibrating Sample Magnetometer). La seconde
section de ce chapitre est consacrée a I'étude de I’évolution, en fonction de la
température, de la microstructure des poudres broyées pendant différents temps de
broyage réalisée par I’analyse enthalpique differentielle (DSC).
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4.1. Etude par spectrométrie M 6ssbauer

La résonance Yy nuclésire ou spectrométrie MoOssbauer est basée sur le
phénomene d'absorption résonnante des photons gamma (y) sans recul des noyaux.
C’est une technique non destructive et tres sélective qui permet de détecter I’existence
de tres faibles déplacements des niveaux énergétiques induits par les changements
d’environnements autour du voisinage immédiat du noyau sonde. Cette technique de
caractérisation est |a plus appropriée pour éudier des problemes spécifiques a l'échelle
nanomeétrique. Elle permet de mettre en évidence les phénomenes qui se produisent
pendant le broyage haute énergie (transformations structurales, réaction chimiques...).
D'une maniére générale, les possibilités de la spectrométrie Mdssbauer concernent les
relations entre les propriétés fondamentales des matériaux (structure électronique et
magnétique, ordre structural ou chimique) et leurs propriétés moyennes massives qui

sont susceptibles d'application pratique.

4.1.1. Spectres M dssbauer

La spectrométrie Mdssbauer a été utilisée dans le but de suivre les modifications
a I’échelle atomique et le désordre structural introduits dans les particules de poudre
durant le processus de broyage. Les spectres Mossbauer du mélange de poudre
Fes1Co21NbsB;ss, pris a température ambiante 300 k, apres différents temps de broyage,
présentent les six raies caractéristiques de I’état ferromagnétique comme le montre la
figure 4.1. L’augmentation du temps de broyage est accompagnée d'un changement de
I’allure des spectres Mdssbauer et de I’élargissement asymétriquement des raies.
L’élargissement des spectres Mdssbauer est di aux désordre locales (structurale ou
chimique) provoqués par les déformations plastiques sévéres et I'accumulation de
certain nombre de défauts (lacunes, interstices, dislocations, etc.) et d0 auss a la
diminution de la taille des cristallites jusqu’a I’échelle nanométrique. Ainsi la présence
des atomes de Co premier ou seconds plus proches voisins de I’atome de Fe sexprime
par I’augmentation de la largeur de raies. La largeur et la forme des raies des spectres
Madossbauer sont des parametres directement liés a la durée de vie de I’état excité qui

participe alatransition (dans ce cas le a-Fe).
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Figure 4.1 : Evolution des spectres Mosshauer, pris a 300 K du mélange Fes;Co,:NbsBis en

fonction du temps de broyage.

Apres 48 h de broyage, une faible intensité des raies est observée di
principalement a la formation d'une phase amorphe caractérisée par des raies larges.
Apres 96 h de broyage, l'intensité des pics augmente di au phénomene de la
cristalisation mécanique. Ces résultats sont en bon accord avec ceux trouvés par la
diffraction de rayons X. A partir de 96 h de broyage, |a recristallisation mécanique est
également mis en évidence par I'émergence d'une sextuplet forte (Figure. 4.3(b)) avec
champ magnétique hyperfin H = 32,9 T et un déplacement isomérique DI = 0,007 mm/s
lié alacristallisation primaire des o-Fe qui représente 10 % de la surface totale. L'autre
composante avec H = 34,5 T, DI = 0,04 mm/s représente environ 18 % peut étre

attribuée a des nanocristaux o-FeCo.
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4.1.2. Distributions de champs hyperfins

La Figure 4.2 montre I’évolution les distributions de champs hyperfins du
mélange en fonction du temps de broyage qui permet de rendre compte de I’état
d’avancement du mélange des poudres. Durent les premiers temps de broyage (3 h et 6
h), la distribution de champs hyperfins, p(H), présente un pic plus ou moins symétrique
centré sur la valeur de 33,66 T qui Séende sur le domaine [30,61 - 36,33 T]
correspondant au a-fer qui n’a pas encore réagi avec les atomes des éléments (Co, Nb
et B). Ladistribution de champs hyperfins dans le domaine 0 — 35 a été associée aux
atomes de Fe se trouvant dans une région de joints de grains fortement distordus [Del
Bianco et a 1997].
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Figure 4.2 : Distribution de champs hyperfins du mélange Fe;CoxNbsBs pour les différents
temps de broyage.

Apres 6 h et 12 h de broyage, on remarque une faible contribution centrée sur la
valeur 22,97 T, dans le domaine de champs compris entre [21,82 - 24,32 T], qui peut-
étre di des atomes de Fe qui sont entourés par des atomes de Nb et B (formation de la
phase Fe,B). La présence d’un atome de Nb ou de B au voisinage de I’atome de Fe
diminue le champ hyperfin [Kraus et a 1994, Kane et a 2000, Millan et a 2009, Sitek
et al 2006, Sarkar 2012]. En effet, les spectres des poudres broyées pendant 48 h et 96
consistent en des lignes d'absorption tranchants superposées sur une composante

spectrale dargie (figure 4.3). A parttir de 48 h de broyage (figure 4.3 (@),
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I’élargissement du pic centré sur 33,66 T des distributions de champs hyperfins, P(B), et
leur déplacements vers les faible champs refletent la formation de la solution solide
désordonnée et non homogéne (type amorphe) Fe(CoNbB) de portion 75,2 % et lié
auss al'existence de défauts tels que les joints de grains produit pendant e processus de
broyage [Bentayeb et al 2005, Le Caer et al 1996].
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Figure 4.3: Evolution des distributions de champs hyperfins du mélange aprés 48 h et 96 h de
broyage.

La recristallisation mécanique peut également étre expliquée par I'évolution des
distributions de champ hyperfin, P (H), des poudres broyées pour 48 et 96 h, ce qui peut
étre divisée en trois contributions. NC, IF et AM [Blazquez et al 2008]. En effet, les
spectres des poudres broyées pendant 48 et 96 h consistent en des lignes d'absorption
tranchants superposées sur une composante spectrale dargie (figure 4.3). Les premiers
sont associées a des phases nanocristalline NC de champ hyperfin B = 33 T relative aux
nanograins de Fe, tandis que le coté sont affectés a une phase fortement désordonnés
comme structure amorphe AM (champ hyperfin B<33 T), ou les atomes de Fe sont

largement et diversement entouré par des atomes de Co magnétiques et non
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magnétiques atomes Nb et B. L'dargissement des parties intérieures autour des
tranchants des lignes extérieures indique la présence d'un autre composant lié alarégion
interfaciale (IF) entre les phases NC et |la matrice amorphe (AM) [Collins et a 1993].
Ainsi, les spectres Mdssbauer étaient équipé de trois composantes principales. deux
sextuors pour le NC et IF si les composants et une distribution du champ hyperfin, P
(H), pour la phase AM attribuée aux joints de grains et au champ de contraintes

introduit lors du broyage [ Tanaka et a 1993].comme le montre lafigure 4.4.
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Figure 4.4: Ajustement du spectres Mdssbauer, pris a 300 K du mélange Fes;Co,1NbsB;5 broyé
pendant 3, 6 et 12 h.

Aprés 96 h de broyage, la proportion relative des atomes de Fe dans le IF
composante reste a peu pres indépendante du temps de broyage a environ 15 % (figure
4.5). Néanmoins, |'augmentations de fraction volumique de la phase nanocristaline

(NC) surface relative de 12,4 & 31.6 % en détruire la phase amorphe AM qui diminue
92



de 75,2 &53,3 % (tableau 4.1) [Miglierini et a 1997, Alleg et a 2010 et Blazquez et a
2002]. Par conséquent, on peut noter que presgue les mémes proportions ont été
obtenues par des mesures XRD donc ces résultats sont en bon accord.

Pour un aliages de composition Fe;sCossZr;B4Cu; obtenus par melt spinning et traité a
923 K pendant 1 h, les proportions relatives sont 81,5 et 18,5 % pour la phase
nanocristalline et amorphe, respectivement [Kopeewicz et al. 2001], [Butvin et d
2008].
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Figure 4.5: Ajustement du spectres Mdsshauer, pris a 300 du mélange Fes;Co,1NbsB;5 broyée
pendant 48 h et 96 h.

Tableau 4.1: parametres hyperfins de sextuplet relative des phases NC, |F et AM apres 48 et 96

h de broyage.
Bhyp (T) IS (mml/s) Amorphe NC (%) IF (%)
48 h 19.18 0.083 75.2 124 125
96 h 23.14 0.087 53.3 31.6 15.0

4.1.3. Modéles d’ajustement des spectres Mossbauer

Les spectres présentent six raies faiblement élargies caractéristiques de I’état
magnétique des poudres broyees. L’identification des phases, par spectrométrie

Mosshauer, se fait par la comparaison des valeurs des paramétres hyperfins (champ
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hyperfin, B, et deplacement isomérique, DI) obtenues a des valeurs tabulées que I’on
peut retrouver dans la littérature. Le meilleur gjustement des spectres M dssbauer est
obtenu a I’aide de quatre composantes indépendantes (figure 4.6) avec sextuplets de
champs hyperfins respectifs suivant: Phase 1 : avec un champ B, ~ 33 T, est attribuée a
I'environnement a-Fe pure non mélangée. Phase 2 : caractérisée par un champ hyperfin
B, = 3412 T (B>33 T) est associée a un environnement FeCo riche en fer noté (a-
FeCo). Phase 3: avec un champ B3 = 24 T (B<33T) liée a un environnement FeCo
riche en Nb, B type Fe;B. Phase 4. avec un champ B, =290 T liée a un environnement
type FesB et en fin laphase FeB (Bs=11T).

Absorbtion (%)

8 & 4 2 o 2 & & & 40 5 ' 0
V (mm/s) V(mm/s)
Figure 4.6: Ajustement du spectres Mdssbauer, pris a 300 du mélange Fes;Co,;NbsB;s broyée

pendant 3h,6h, 12 h et 96 h.

Le tableau 4.2 résume les différents résultats obtenu spectre obtenu aprés
I'ajustement des spectres Mdssbauer a I’aide de plusieurs composantes indépendantes.
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Tableau 4.2: Paramétres hyperfins (B, DI, SQ, T, et I'aire relative) deduits de I’ajustement des
spectres Moéssbauer du mélange de poudre broyé apres 48 h de broyage.

Phase Bhyp = IS+0.02 2€+0.02 T[+£002 Fraction

0.02 (mm/s) (mm/s) (mm/s) (%)
(T
48h FeCo 33.60 0.037 0.09 0.6 8.0
FeB 11.15 0.039 0.09 0.5 4.4
FeB 28.59 0.054 0.03 0.5 5
Fe,B 25.65 0.062 0.78 0.6 7.5

4.1.4. Paramétres hyperfins moyens

4.1.4.1. Champ hyperfin moyen

L'interaction magnétique est due a l'induction magnétique créée au noyau
par son environnement éectronique. La progression du processus de broyage peut étre
suivie par I’évolution du champ hyperfin moyen, <Bpy,>, en fonction du temps de
broyage. Le champ hyperfin moyen <Bpy,> est donné par :

% B;P(B))

< By >:'ZPTi) avec iZP(B)i =1 4.3
L'évolution du champ hyperfin moyen (globale), <B>, du méange
Fes1Co,:NbsB3s, en fonction du temps de broyage, montré sur la figure 4.7. Le champ
hyperfin moyen diminue rapidement jusqu'a 48 h de broyage pour atteindre une valeur
de I'ordre de 19 T, puis augmente jusqu'a une valeur de I'ordre 23,53 T apres 96 h de
broyage. La diminution du champs hyperfin moyen entre 3 h a 48 h de broyage est liée
a la diminution de la taille des grains magnétiques, I'augmentation de la fraction
volumique de la phase amorphe au cours du broyage et en fin a la diffusion des
éléments non magnétiques (Nb, B et Cr) dans le réseau du Fe et la formation des

borures paramagnétiques type Fe;B, FesB.

La présence d’un atome de Nb dans le voisinage immeédiat d’un atome de Fe
comme premier ou second plus proche voisin diminue le champ hyperfin de 3,5 et 2,3
T, respectivement. le déplacement isomérique diminue également de -0,5 mm/s. L’effet
d’un atome de B situé dans la premiére sphere de coordination de fer est de réduire le

champ hyperfin de 3 T et d’augmenter le déplacement isomérique de 0,07 mm/s environ
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[Ino et a. 1985, Panisod 1982]. Une diminution du champ hyperfin au niveau de
noyau sonde (°'Fe) est liée aux excitations magnétiques collectives (fluctuations de la
direction de I’aimantation) [Mgarup et al 1983, Jiraskova et al 2010].
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Figure 4.7 : Variation du champ hyperfin moyen (globale), <B>, du mélange en fonction du

temps de broyage.

L'augmentation du champ hyperfin aprés 96 h de broyage est probablement di a
la cristallisation mécanique de la phase a-Fe et a-FeCo. La cristallisation mécanique est

garanti par l'augmentation du champ hyperfin de la phase a-Fe et a-FeCo comme le

montre lafigure 4.8.
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Figure 4.8 : Variation du champ hyperfin de la phase a-Fe et a-FeCo pendant le broyage.
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Pour un rubans amorphes de composition nominale Co;Fess.xNbyB1s (avec x =
3,5€et7), préparés par planar flow la phase amorphe diminue avec |'augmentation de la
concentration du Nb [Kane et a. 2000] pour x = 3, 5 a.%. Cette diminution a éé
attribuée au fait que la présence du Nb comme proche voisin conduit a grand désordre
structural dans la phase amorphe ainsi la diminution du moment magnétique du Fe.
Des résultats similaires sont obtenues Torrens-Serra et a. sur un aliage Fe(Co)NbBCu
préparés par arc fusion [Torrens-Serra et a 2010].

4.1.4.2. Proportionsrelatives des différents environnements

L’évolution des proportions relatives des quartes types d’environnements, en
fonction du temps de broyage, est présentée sur la figure 4.8. On remarque que la
fraction relative de I’environnement a-Fe diminue avec l'augmentation du temps de
broyage jusgu'a 48 h de broyage possede 4 % environ. Cette diminution est accompagnée
par une légére augmentation de la fraction relative de I’environnement a-FeCo et
environnement FeCoNbB (amorphe). Pour des temps plus longs 96 h de broyage en
remargquent une augmentation de la fraction relative de I’environnement a-Fe 22 %
environ et I’environnement a-FeCo (figure 4.8 b) qui devient de la cristallisation

mécanique.
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Figure 4.9: Variation de la proportion relative des différents environnements en fonction du
temps de broyage.
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4.1.4.3. Déplacement isomérique moyen

L’interaction entre la distribution de charge nucléaire et la densité de charge
électrique de I’environnement du noyau absorbeurs se traduit par un déplacement des
niveaux nucléaires fondamentaux appel ée déplacement isomérique DI. La valeur de DI
est donc une mesure de la densité électronique aux noyaux de I’absorbant par rapport a
la densité dectronique aux noyaux de la source. Donc un déplacement isomérique

positif implique une diminution de la densité d'él ectrons au noyau sonde et vice versa.

La variation du déplacement isomérique moyen,<DI>, en fonction du temps de
broyage est montrée sur la figure 4.10. L’augmentation du déplacement isomérique
pendant le premier temps de broyage (3 a6 h) est du a la présence des atome de Co ou
de B au comme premier ou second plus proche voisin de I’atome de fer. qui augmente le
déplacement isomérique de 0,01 et 0,07 mm/s, respectivement [Hamdeh et al. 1989].
En effet, la présence d'un atome de Co comme le plus proche voisin premier ou le
second des atomes de Fe augmente le champ hyperfin par environ 0,6 - 0,8 T et le
décalage isomere de 0,01 mm/s [Stearns et a 1974]. Ces résultats sont en bon accord

avec ceux obtenus a partir de la nanocristallisation amorphe rubans [Liu et a 1993].
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Figure 4.10: Variation du déplacement isomérique moyen,<DI>, en fonction du temps de
broyage.

Apres 6 h de broyage la diminution rapide du déplacement isomérique est lie a
la diffusion du Nb et du Cr (attribuer aux outils de broyeur) dans le réseau du fer. La
présence d'un atome de Nb au voisinage du fer réduit le déplacement isomérique de -0,5
mm/s [Van der Wood et a. 1977]. Alors que la présence d'un atome de Cr réduit le

déplacement isomérique de 0,02 et 0.01 mm/s Sil est premier et seconde proche voisin,
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respectivement. La valeur moyenne du déplacement isomérique obtenue, apres 96 h de
broyage, est de I’ordre de -0.059 mm/s. Elle est |égérement supérieure a celle reportée

dans lalittérature.

4.1.5. Conclusions

Les spectres Mossbauer du mélange de poudre Fes;CoNbsBss, pris a
300 k, aprés différents temps de broyage, présentent les six raies caractéristiques de
I’état ferromagnétique. Apres 48 h de broyage, I’élargissement du pic centré sur 33,66 T
des distributions de champs hyperfins, P(B), et leur déplacements vers les faible
champs reflétent la formation de la solution solide désordonnée et non homogeéne (type
amorphe) Fe(CoNbB) de portion 75,2 % et lié auss a l'existence de défauts tel que les
joints de grains produit pendant le processus de broyage. A partir de 96 h de broyage, la
recristallisation mécanique est également mis en évidence par I'émergence d'un
sextuplet forte avec champ magnétique hyperfin H = 32,9 T et déplacement isomére IS
= 0,007 mm/slié alacristalisation primaire des o-Fe qui représente 10% des la surface
totale. L'autre composante avec H = 34,5 T, IS = 0,04 mm/s représente d'environ 18%

peut étre attribuée a des nanocristaux o-FeCo.

4.2. Etude magnétique

4.2.1. Mesures magnétiques statiques

Le magnétisme est une des principales propriétés modifiées par I’effet de taille.
Par ailleurs, on assiste a une augmentation du rapport surface sur volume lorsque la
taille diminue. Dans les systémes de faibles dimensions, I’environnement atomique est
different de celui des atomes dans |le volume du fait de la réduction de la coordinence ce
qui entraine des changements importants dans la densité d’états locale. Comme les
électrons d sont responsables du magnétisme, on peut s’attendre a des modifications
dans les propriétés magnétiques. La réduction de la taille conduire a des processus de

retournement de l'aimantation totalement différents de ceux rencontrés dans les
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matériaux massifs et les films minces. Le magnétisme de ces systémes de basse
dimensionnalité est d'une importance fondamental e dans les applications technol ogiques
lorsque ces dimensions deviennent comparables aux longueurs d'échelles
caractéristiques du magnétisme (taille de domaines: la dizaine du micrometre; largeur

de parois : la dizaine du nanométre).

4.2.2. Courbes d’hystérésis

La matiére peut produire un champ magnétique et répondre a la présence d’un
champ magnétique. Pour caractériser du point de vue magnétique un matériau, il est
donc nécessaire de déterminer I’évolution de son aimantation en fonction du champ
appliqué. A la transition ferromagnétiques, le cristal se décompose en domaines
magnétiques, aimantés dans des directions différents. La région de I'espace dans
laquelle tous les moments magnétiques sont orientés selon une méme direction
sappelle un domaine (de Weiss) et les limites entre ces domaines, des parois (de Bloch).
S un matériau ferromagnétique est placé dans un champ H extérieur, les parois
vont se déplacer de maniere a renforcer le champ H extérieur. Si H augmente
beaucoup, |e domaine favorablement orienté occupera tout le volume du matériau
qui est alors amanté a saturation. La courbe qui relie I’aimantation M au champ H
extérieur sappelle le cycle dhystérésis du matériau. Ce cycle dhystérésis, donne
I'amantation d'un matériau en fonction du champ appliqué, sobtient en exposant
I'échantillon a une variation du champ magnétique sur le domaine (0, H); (H, -H); (-H,
H) et en mesurant les variations de son aimantation.

Le phénoméne dhystérésis est une des propriétés qui fait l'originalité des
matériaux ferromagnétiques et ferrimagnétiques. Ces phénomenes d'hystérésis sont des
phénomenes complexes qui trouvent leurs origines a la fois dans les déplacements de
parois et dans les rotations des moments. La connaissance d'un tel cycle est importante
puisquil indique les caractéristiques essentielles d'un matériaux ferromagnétique:
I'amantation a saturation Ms, I'amantation rémanente Mr, le champs coercitif Hc
(valeur du champ qui annule I'aimantation rémanente).

Dans le cas d’un systéeme constitué de particules monodomaines en interaction,
le cycle d’hystérésis ne peut pas étre décrit de la méme maniére. Pour ces systémes,

I’interaction d’échange impose le parallélisme des moments magnetiques dans une
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échelle de longueur appelée longueur de corrélation d’échange. L’application d’un
champ entraine I’orientation progressive des moments dans la direction du champ
magnétique appliqué.

Les courbes d’hystérésis, prises a 100 K, des poudres apres différents temps de

broyage sont montrées sur lafigure .4.11.
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Figure.4.11 : Courbes d’hystéreésis apres différents temps de broyage.

On constate que tous les cycles ont toutes globalement la méme forme sinusoidal
et sont étroits, présentent faibles pertes. Ils sont tous ferromagnétiques a température
ambiante et présentent de tres faibles champs coercitifs. Les cycles deviennent
aplatis quand le temps de broyage augmente. Ceci di a la vaeur tres élevée de la
magnétostriction & saturation de ces alliages qui est de I’ordre de As = 2,5 x 10°
[McHenry 1999, Gercsi et al 2004, Kane et a 2005, Jia et a 2010]. Dans les alliages
(FesoCosp)ssZr2NbsBgs préparés par melt spinning, le Nb augmente magnétostriction
s de 36 454 x 10° [Johnson et al 20086].

On rappelle que les aliages métalliques amorphes ferromagnétiques sont des
matériaux a magnetostriction isotrope dont la valeur de la constante de magnétostriction

a saturation dépend de la composition chimique des alliages [O’Handley 1999]. En
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effet, il a été observé que la magnétostriction As diminue avec I’augmentation de la
concentration en Co [Gercsi et a 2004] et le champ coercitif augmente [Liang et d
2007, Yang 2011]. A partir de 12 h de broyage, les cycles d’hystérésis sont presque
identiques. Ce résultat est en accord avec ceux de la diffraction de rayons X et la

spectrométrie M dssbauer.
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Figure.4.12: Courbes d’hystérésis apres différents temps de broyage.

Le tableau 4.1 résume les différents résultats obtenu de mesure magnétique
(VSM) en fonction du temps de broyage: La masse de I'échantillon, I'aimantation a
saturation Ms, I'aimantation rémanente Mr, le champs coercitif Hc et enfin le champs
de saturation Hsat. Apres 96 h de broyage le champs de saturation atteindre une valeur
del'ordre de 15 KOe.

102



Tableau 4.3: Différents résultats obtenu par mesure VSM en fonction de temps de broyage.

Temps Champ Aimantation Aimantation Champ Constante
de i . saturation .
o (D ol ey "y o
(h) (kOe)

1 87,36 108 7,54 150,91 15,89 119,95

3 82,75 110 7,49 145,15 15,05 109,24

6 90,95 110,5 7,54 131,04 13,83 90,61

12 98,21 108,5 9,77 135,73 13,83 93,85

18 93,26 105 7,18 121,98 14,76 90,02

24 97,52 1155 7,93 143,19 15,21 108,89

36 90,04 71,5 5,23 123,64 13,35 82,52

96 93,9 71 4,27 130,52 15,06 99,58

4.2.3. Champ coercitif Hc

Sous I'action d'un champ magnétique H, sur un matériau ferromagnétique, les
domaines magnétiques sorientent progressivement suivant la direction du champ H. On
obtient la saturation (Ms ) lorsgue I'aimantation est parfaitement aligné avec H. Si on
diminue le champ H a partir de cet éat saturé, I'amantation tourne tout d'abord et
revient a la direction facile la plus proche. Le mouvement de retour n'est pas le méme
que celui suivit lorsque H augmentait parce quune partie du mouvement des
parois est irréversible (en raison des défauts cristallins). Lorsque H = 0, une
almantation rémanente Mr et une induction rémanente Br subsistent. Par ailleurs, il est
nécessaire d'appliquer un champ antagoniste Hc, appelé champ coercitif, pour que B
redevient nulle dans le cristal. Le champ coercitif est déterminé par la demi-largeur de
la courbe d'hystérésis. Sa valeur résulte des différents processus mis en jeu dans le
renversement (nucléation de domaines, propagation de parois, rotation cohérente des

spins, etc.). La coercitivité est généralement liée al'anisotropie magnétique.

La variation du champ coercitif en fonction du temps de broyage peut étre
divisée en trois stades comme l'indique la figure 4.13. Une augmentation jusqu’a 6 h de
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broyage (stade i), suivie d’une diminution entre 6 et 18 h de broyage (stade ii), et enfin
une diminution jusqu’a atteindre une faible valeur de I’ordre de 70 Oe apres 96 h de
broyage (stade iii).
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Figure.4.13: Variation de H. en fonction du temps de broyage.

Les mesures magnétique sont réalisées sur un échantillon sous forme de
poudre, ou les grains sont de différentes tailles et surtout différentes formes qui

induisent des différentes formes d'anisotropies influent le champ d’anisotropie mesuré.

L'augmentation du champ coercitif durant le stade initial (i) peut étre liée a la
grande quantité des défauts structuraux introduit par la déformation plastique (joints de
grains, contraintes, dislocations....). Ces défauts ralenties le mouvement des parois de
domaine par I’intermédiaire de plusieurs mécanismes a savoir :

» les dislocations constituent des sites d’ancrage pour les parois de Bloch grace
au phénomene de magnétostriction. Dans notre cas jusqu'a 6 h de broyage, la
densité de dislocations varie rapidement pour atteindre une valeur de I’ordre de
0,35 .10% m™ (figure 3.20). Les dislocations peuvent modifiées localement les
valeurs de I’aimantation ou de I’anisotropie. D'apres Shen la densité des
dislocations est |e paramétre le plus important qui affecte la coercivité [Shen et
a 2005].

» Les contraintes internes conduisent a une anisotropie magnétoéastique;
I'application d'une contrainte dans une direction donnée (appliquée ou interne)
favorise |'orientation de I'aimantation dans cette direction, si le coefficient de

magneétostriction est positif (cas du Fe).
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Dans le Fe I'énergie d'anisotropie magnétocristalline prédomine par rapport a
I'énergie magnétoélastique. Donc I'anisotropie magnétoélastique est faible par rapport
au autres defauts comme les joints de grains [Yu et a 2000] . Une large distribution de
forme des particules de poudres est observée par MEB conduit a augmentation de He.
L 'anisotropie de forme est la plus importante pour les matériaux magnétiques doux. Elle
intervient dans le cas d’un matériau non-sphérique et son origine provient de
I’interaction dipolaire entre [I’aimantation et le champ démagnétisant lie a la
forme du cristal.

L'augmentation du champ H. est du aussi ala formation des borures (Fe:B, FesB..)
qui jouent le réle de centres de piégeage des parois de domaines magnétiques [Chen et
al 2001, Rico et al 2005]. Latransformation alotropique du Co de laforme Co-cfc vers
la forme hcp (cfc—hcp) augmente I’anisotropie magnétocristalline (Les structures hcp
ont une anisotropie magnétocristalline plus éevée que les structures cubiques [Weller et
al 1994, Shokrollahi 2009] ce qui augmente la valeur du champ coercitif [Liang et a
2007].

Il est généradement difficile de faire la part de chacune des contributions a
I’anisotropie totale d’un matériau, et il est d’usage d’introduire la notion
d’anisotropie effective rendant compte des observations experimentales. La constante
d’anisotropie effective Kg prend alors en compte les différentes constantes
d’anisotropie magnétocristalline de forme et de surface.

La diminution du champ coercitif durant le stade (ii) (3 h -18 h) du ala diminution
de I’anisotropie magnétocristalline, dépend fortement de la structure cristalline du
matériau. Le Co de structure hcp présente une anisotropie magnétocristaline assez
importante (Ki= 4,3x10° Jm™® et K,= 1,2x10° Jm™ )[Popa 2004]. La fraction
volumique du Co-hcp qui diminue jusqu'a la disparition totale apres 6 h de broyage
comme le montre les résultats de DRX (diffusion versla matrice du fer) et la disparition
du Co-cfc par la transformation allotropique (cfc—hcp); d’ou une réduction de

I’anisotropie magnétocristalline.

La diminution du champ coercitif, H¢, peut étre aussi attribuée a diminution de la
taille moyenne des particules de poudre (taille des domaines magnétiques)| Herzer
1992, Zhong et a 2010]. Le champ coercitif diminution avec la puissance six (D°) de la
taille des grains dans les nanocristallins ou dans le domaine amorphe (figure 1.6
chapitre.1). Aprés 6 h de broyage, une réduction importante de la taille des particules

est observée suite au phénomene de fracture dominant pendant ce stade. L’alliage
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devient presque monodomaines (dans le cas ou la mobilité des parois magnétiques est
réduite), la diminution de la taille de grains fait basculer les processus d'aimantation du
régime de piégeage de parois de Bloch a un régime d'anisotropie aléatoire (rotation et

mouvement de parois libre) [Blazquez et al 2007].

L’augmentation de H. de nouveau, entre 18 et 24 h de broyage, est di aux
borures paramagnétiques Fe;B, FesB et FeB [Ma et a 2007, Idzikowski et al 1998,
Pulido et al 1992]. Ces derniers servent a ancrer les parois de domaines magnétiques
d’ou I’augmentation de H. [Fidler et a 1992]. La phase Fe;B a une anisotropie
magnétique plus élevée[Rico et al 2005]. Seuls les atomes de Fe et de Co sont
ferromagnétiques, la substitution de I’un de ces deux éléments par le Nb, B (éléments
paramagnétiques) ou le Cr (éément antiferromagnétique), entraine une diminution du
couplage entre les grains ferromagnétiques via la zone intergranulaire (ou la phase
amorphe) [Schrefl et a 1994, Jurczyk et a 2000, Kaczmarska et a 1999].
L augmentation de H. peut étre aussi due & I’anisotropie de surface. Cette derniere
trouve son origine dans les interactions d’échange entre les spins des atomes du cceur et
de surface [Chen et al 1995, Jamee et a 2001, Luis et a 2002, Dimian et a 2002]. Cette
énergie d’anisotropie de surface peut avoir une influence trés importante dés lors que le
nombre d’atomes de surface devient important, quand la taille devient faible, [Crisan et
a 2003, Muroi et a 2003].

Au dela de 24 h de broyage (stade iii), la diminution de Hc peut étre expliquée
par la réduction de I’anisotropie effective due au couplage d’échange des nanograins
orientés aéatoirement au sein de la matrice amorphe. Les processus d'aimantation ce
fait par le régime d'anisotropie aléatoire (rotation et mouvement de parois libre). Dans
les aliages amorphes, le désordre atomique procure des propriétés magnétiques
extrémement douces du fait de I’absence d’anisotropie magnétocristalline d’une part, et
de défauts de réseau (joints de grains), d’autre part. Aprés 96 h de broyage, le champ
coercitif atteint une faible valeur de I’ordre de 77 Oe.

L alliage nanostructuré (FeCo)ssNb;Bg présente une température de Curie élevée
(~ 1173 K) et une induction a saturation de 1,9 T [Shen et a 2002]. Le champ coercitif
Hc est faible de I'ordre de 30 A/m et la perméabilité est de I'ordre de 5000 pour des
I'alliage (Fes2C042Nb7BgCug.sNig s, Fes2Co42NbgBsCu;Nig et
Fes25C0425NbeBgCupsNigs) préparé par melt-spinning [Kong et a 2011] La
température de curé est plus éevés pour ces alliages, elle est de I'ordre de 1223 K. Pour
un aliage Fes7Co,1Nb7B15 préparé par broyage mécanique, le champ coercitif Hc est 59
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Oe apres 96 h de broyage[Souilah et al 2012]. Pour un aliage préparé par broyage
Fes0.97C030Bo.03 |€ champ coercitif Hc est 11 Oe [Zeng et a 2007],[ Sun et a 2010].

4.2 4. Aimantation rémanente

Quand un matériau ferromagnétiques est magnétisé dans un sens, il garde de
son aimantation lorsque le champ magnétisant imposees est supprimé (H=0). La
fraction de I'aimantation a saturation qui est retenu lorsque le champ est nul est appelée
la rémanence de la matiere. Cette aimantation (Mr) posséde une direction le plus
souvent paraléle au champ appliqué. Elle représente la résistance d’un matériau a la

désamantation.

Lavariation de Mr en fonction du temps de broyage de I'alliage est montrée sur

lafigure 4.14. Il est observé trois stades :

-Stade (i): en remarque une faible augmentation jusgu'a 6 h de broyage, puis une
augmentation rapide entre 6 et 12 h de broyage. Cette augmentation est liée au
déplacement irréversible des parois de domaines magnétiques suite a I’introduction de
différents types de défauts (dislocations, joints de grains et précipités) et la formation
des borures. Aussi, I’augmentation de Mr reflete la valeur élevée de I’anisotropie
magnétique au début de broyage (magnétocristalline, de forme et magnétoél astique).

M (emu/g )

T T T T T
o 20 40 60 80 100

Tenpsdeboyage (h )

Figure 4. 14: Evolution de I’aimantation rémanente réduite avec le temps de broyage.

Stade (ii): Une diminution pour des temps plus longs (6 jusqua 96 h). La
diminution de Mr durant ce stade est lié de I’affinement de la taille des grains. Une
dépendance similaire a été observée pour le fer pur et le FesoCosp obtenus par broyage
mécanique [Azzaza et d 2006]. Cette diminution peut étre aussi corrélée a I’évolution

de la fraction amorphe d’ou I’absence de direction privilégiée pour I’aimantation.
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L'augmentation de I’aimantation rémanente entre 18 h et 24 h est lié soit a la
cristalisation dynamique, soit aladécomposition des borure Fe;B et FeB.

4.2 5. Aimantation a saturation

Lorsque le champ magnétique H, appliqué sur un matériau ferromagnétique,
augmente a partir de zé&o, les parois de Bloch se déplacent, entrainant une
aimantation de I'échantillon. Quand H est suffissmment intense (Hsx), I'induction B
ne varie presgque plus, aors un seul domaine occupe tout I'échantillon. L’aimantation
correspondante est I’aimantation a saturation (Ms), obtenu lorsque I'aimantation est
parfaitement aligné avec H. L'orientation de Ms dans la direction de H est plus ou moins

facile selon lavaleur de |'énergie d'anisotropie magnétocristalline et de forme.

La variation de Ms, en fonction du temps de broyage est présenté sur la figure
4.15. Ms diminue rapidement jusqu’a 6 h, ensuite il y auneinstabilité de Msentre 6 h et
24h ensuite une réduction a nouveau au delade 24 h jusqu'a 96 h de broyage.
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Figure 4.15: Variation de I’aimantation a saturation en fonction du temps de broyage.

La diminution de Ms durant le premier stade (i) suggere un changement
remarquable du moment magnétique (dépend de la coordination atomique ou
I’environnement électronique [Gambardella 2003], d ala modification de la structure
cristaline et la configuration éectronique de plus proches voisins des ééments
magnétiques Fe et Co. Pendant les premiers temps de broyage, on observe une
réduction importante de la taille des grains et augmentation de la fraction volumique de

la phase désordonnée type-amorphe (58 % pour la phase désordonnée apres 6 h de
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broyage), accompagnée par une diminution de celle de la phase cristalline des éléments
ferromagnétiques Fe et Co.

La structure des nanomatériaux peut étre considérée comme formeée de deux parties:

» un noyau cristallin a des propriétés identique a celle du matériaux massifs (avec
structure, parametre de maille, etc.), mais ces propriétés sont transmises

seulement a courte distance.

» Une partie extérieure formée par I’interface (une zone avec lacunes, défauts,
des impuretés) [Suryanarayana 1995, Gleiter et a 1989].

Le comportement des amas de nanoparticules peut ére vu comme résultant
de P’interaction de ces deux types de structures. L’aimantation locale dans le matériau
est déterminée par I’interaction magnétique entre les cristallites voisins. Cette
interaction magnétique essaie d’aligner I’aimantation de tous les cristallites dans
une méme direction. Le fait que les différents cristallites soient orientées
aléatoirement fait que le matériau n’a son aimantation dans une direction que
pour quelques cristallites et que I’anisotropie magnétocristalline n’a pas une direction
précise. L'énergie d’anisotropie de surface peut avoir une influence treés importante des
lors que le nombre d’atomes de surface devient important. Anisotropie de surface
poussant a orienter les moments magnetiques dans un sens différent de ceux du cceur,
diminuant d’autant la contribution a I’aimantation des nanoparticules [Kodama et a
1999]. La diminution de Ms peuvent étre expliguée par le fait que dans ce domaine

I’anisotropie magnétocristalline est diminuée.

L'augmentation de Ms durant le stade (ii) est liée a I’existence des é éments non
magnétiques (Nb et B) dans le voisinage des atomes de Fe et de Co et |a présence de
borures paramagnétique (Fe;B et FeB). La présence ou bien la substitution du Nb, B
(éléments paramagnétiques) et Cr (élément antiferromagnétique) dans le voisinage de
Fe cause la diminution du moment magnétique du fer par la diminution du couplage
entre les grains ferromagnétiques [Major et a 1988, Kaczmarska et a 1999]. Les
mouvements de trandation des parois de domaines sont freinés par l'interaction des
parois avec des fluctuations de contraintes dues a la présence de dislocations ou avec
des inclusions d'une seconde phase(la formation des borures dans les Finemet et les
Nanoperm, conduit a une diminution de I'aimantation [Varga et al 1994, Chakravarty et

al 1980]. L'augmentation de Ms est liée aussi a I'augmentation du champ démagnétisant

109



(champ d'anisotropie de forme) qui soppose a l'aimantation. Ce champs démagnétisant
dépend fortement de la forme de I'échantillon et de la direction du champ H [Modak
2012].

Au dela de 24 h de broyage (stade iii), I'aimantation de saturation Ms diminue a
nouveau jusqua 96 h de broyage, expliquée par réduction de I’anisotropie
magnétocristalline et la substitution partielle des atomes de Fe par ceux du Co; donc la
diminution de Ms [Shen et al 1993, Milller et a 1996, Betancourt et al 2009]. Lataille
des grains influe sur la structure des domaines magnétiques [Hasegawa et a 1993]. Le
passage du cristal macroscopique a I’agrégat de taille finie provogue la perte de la
périodicité du réseau cristallin. L'énergie d’anisotropie de surface devient trés
importante. Lavaleur de Ms apres 96 h de broyage est de |'ordre de 130 uem/g, qui est
tres éevé par rapport a celle obtenue dans littérature.

Dans un aliage nanocristallin Fesz;Cos;NbgB3p obtenu par broyage mécanique
haute énergie, Ms est de l'ordre de 15,24 uem/g aprés 24 h de broyage [Alleg et a
2009]. Pour les rubans amorphes de méme composition préparés par melt spinning et
recuits a différentes températures elle est entre 56,1 et 81,7 uem/g [Kane et a 2000].
Pour I’alliage Feg:NbgB12 il est remarqué une diminution de Ms en fonction du temps de
broyage[Caamano et al 2001].Cas observé aussi dans les alliages FegNbgB3o,
(Fen,67C00,33)62NbgB3o €t (FepsC0o5)62NbgB3p [Gercsi et al 2004]. La différence est lige
au faite que la fraction des éléments paramagnétiques n'est pas la méme (Nb et B), ains
que les condition d'éaboration (dans notre ce le broyage est plus intense) et en fin la
taille des grains qui influe sur la structure des domaines magnétiques [Hasegawa et a
1993]. Les aliages (Fep.474C00.47aNbo 052)100 - x (B 0.8 Si 02 ), présentent une aimantation
de saturation éleve de I'ordre de 0.84-1.07 T, un faible champs coercitif 1.8-3.2 A/m et
une température de curie entre 620-730 K [Sun et a 2012]. Ms est 233 uem/g pour un
alliage Fegg 97C030Bo 03 €t 165 uem/g pour le composé (Fep.sC0o.4)s0CuiNbsP4B1o [Zeng
et al 2007, Chrobak et al 2010, Nabialek et a 2010, Kong et al 2011, Wang et a 2011].

4.2.6. Aimantation rémanenteréduite

Le cycle dhystérésis se caractérise par les valeurs de |'aimantation
rémanente Mr, le champ coercitif H. et par le rapport sans dimension de
I'aimantation rémanente sur I’aimantation a saturation Mr/Ms. Ce rapport Mr/Ms est

utilisé pour la détermination de I’énergie magnétique. Les matériaux destinés a la
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mémorisation doivent présenter une aimantation rémanente suffisante donc le rapport
(Mr/Ms—= 1).

la figure 4.16 représente la variation du rapport Mr/Ms en fonction du temps de
broyage. On remarque une augmentation rapide du rapport jusqu’a 12 h de broyage
(stade i) pour atteindre une valeur de I'ordre de 0,0706. Pendant |e deuxiéme stade(i) ce
rapport diminue jusqu'a 96 h de broyage, pour atteindre une valeur de I'ordre 0,0368.
Les valeurs de Mr/Ms est assez faible par rapport a la littérature [Azzaza et a 20009,
Kane et al 2005]. Ladifférence est di ala dissimilitude des teneurs des éléments non
magnétique (Nb et B), la taille des particules et auss a la grande valeur de
magnétostriction.
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Figure 4.16: Evolution de I’aimantation rémanente réduite (Mr/Ms) en fonction du temps de
broyage.

L’introduction des éléments réfractaires résulte en un rapport Mr/Ms élevé a
cause de latrésfaible taille des grains et leur faible distribution [Fidler et al 1992, Chen
et a 2001]. Fenineche et a. en étudient I’évolution des propriétés magnétiques des
alliages Co-Ni et Co-Fe éaborés par broyage mécanique dans un broyeur planétaire.
Ont montre que le rapport Mr/Ms diminue en fonction du temps de broyage[ Fenineche
et a 2003]. Les faibles valeurs obtenues du rapport Mr/Ms par rapport a celles du méme
matériau polycristallin ont été attribuées au comportement superparamagnétique des
petites particules [Ding et al 1996].
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4.2.7. Constante d’anisotropie magnétique

Dans un dliage nanocristallin, les nanograins occupent des positions aléatoires
au sein de la matrice et chaque particule a une constante d’anisotropie orientée
aléatoirement. L’aimantation locale dans le matériau est déterminée par I’anisotropie de
chaque cristallite et par I’interaction magnétique entre les cristallites voisins. Il est
généralement tres difficile de faire la part de chacune des contributions a I’anisotropie
totale d’un matériau, et il est d’usage d’introduire la notion d’anisotropie effective
rendant compte des observations expérimentales. La constante d’anisotropie effective
(K) prend alors en compte les différentes constantes d’anisotropie magnétocristalline, de
forme et de surface. Cette valeur de I’anisotropie magnétique renseigne directement
sur les qualités magnétiques du matériau considéré un matériau magnétique dur si la
constante d’anisotropie est élevée, ou doux s elleest faible.

Il existe de nombreux modéles micromagnétiques qui rendent compte de
I’influence des processus de retournement d’aimantation sur les caractéristiques
ferromagnétiques. Le modéle de Stoner-Wohlfarth est le plus utilisé lorsqu’il s’agit
de prévoir et d’expliquer le comportement magnétique d’un systeme en fonction du
champ magnétique appliqué [Stoner et a 1948]. Cependant, ce modele ne s’applique
qu’a I’étude d’un systeme magnétiqgue monodomaine (cas des nanomatériaux). |l
permet d’obtenir une premiere estimation rapide du champ coercitif a partir des
parameétres du matériau et de la forme de I’échantillon.

Lorsqu’on applique un champ magnétique sur un échantillon, I’aimantation a
saturation Ms est atteinte pour un certain champ Ha (champ d’anisotropie).
Généralement, on suppose que ce champ est proportionnel au champ de saturation Hey

par larelation suivante:

(4.6)

avec K est la constante d’anisotropie cristalline.

Par ailleurs la présence de domaines magnétiques pares par des parois n’est pas prise en
compte, or I’énergie de nucléation de domaines magnétiques et de déplacement de
parois intervient généralement dans le phénoméne de renversement d’aimantation. Il
faut alors utiliser un modéle plus précis tenant compte de ces énergies. De tels modéles
sont nécessaires pour expliquer le renversement d’aimantation dans les nanomatériaux
magnétiques [Wernsdorfer et a 1997-1996, Wegrowe et al 1999, Vilaet al 2002, Hertel
et a 2002, Ferré et a 1997]. Le modéle de Stoner Wohlfarth est tres simplifi€, dans la
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mesure ou I’aimantation est supposée cohérente dans tout le volume de I’échantillon.
Les valeurs approximatives de la constante d’anisotropie cristalline K obtenues a

différent temps de broyage sont présentées sur la figure 4.17.
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Figure 4.17 : Evolution de la constante d’anisotropie magnétique en fonction du temps de
broyage.

La constante d’anisotropie magnétique diminue jusqu’a 6 h de broyage, ou €lle
atteint une valeur de I’ordre de 90,61 JKg. Entre 6 h et 24 h de broyage une
augmentation de K est remarqué. Apres 36 h de broyage lavaleur de K est de I'ordre de
82,52 JKg. En générale les valeur obtenu de la constante K sont comparables a celle
obtenus par d'autre auteurs (74 JKg aprés 25 de broyage [Alleget a 2009], pour une
couche de Py-CoFe elle est de I'ordre de 0.6 Jm? [Biziere et al 2007]; pour un aliage
(FepsCogs)siNb/B1, K est de l'ordre de 1350 Jm[Skorvanek et a 2007];
FessC0ssM0sB1sCu K est 440 Jm3[Skorvanek et al 2010].

La diminution de la constante d’anisotropie magnétique durant les premiers
temps de broyage peuvent étre expliquée par laréduction importante de |'aimantation a
saturation (Ms) a cause de la diminution rapide de I’anisotropie magnetocristalline dans
ce domaine. L’anisotropie magnétocristalline intervient de fagcon prépondérante dans
I’anisotropie totale. Elle n’a pas une direction précise car les cristallites soient
orientées aléatoirement (L’absence d’axes privilégiés dans les alliages amorphes). La
désorientation partielle des moments microscopiques par rapport a leur axe de facile
aimantation conduise a la diminution de la constante d’anisotropie magnétique [Zener
et al 1954, Calen et a 1960, Inoue et al 2006, Y ang et al 2012].

Les mécanismes de renversement de I’aimantation d’une particule dépendent, de

sataille. La réduction de la taille d’un cristal ferromagnétique a pour conséquence: le
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passage de plusieurs domaines a un domaine magnétique unigue. Lorsqu’on considere
des agrégats, il existe des tailles pour lesquelles [I’interaction dipolaire devient
négligeable a cause de la taille finie si bien que I’interaction d’échange devient
prédominante. Alors ces agrégats sont constitués d’un monodomaine magnétique avec
une forte énergie d’anisotropie de surface (a cause de la fraction élevée d’atomes de
surface sur le nombre total d’atomes de volumes). L’énergie d’anisotropie d’un atome
seul (déposé sur une surface) est environ dix fois plus importante que celle d’un atome
qui comporte trois voisins. Par I’intermédiaire des interfaces, certaines interactions
(par exemple [Iinteraction d’échange dans les particules magnétiques) sont
transmises aux grains voisins qui deviennent plus ou moins corrélés dans leur
comportement. Les moments de spins de surface sont généralement plus intenses que
ceux au cceur de la particule, en raison du nombre réduit de voisingBellissent et a
1993]; et déviés par rapport a la direction des moments de cceur voire frustrég[Coey et a
1971]. Cette contribution de surface ou d’interface peut aussi correspondre a des spins
appartenant a une autre phase plus ou moins ordonnée autour de la particule, ou des

spins isolés en interaction avec les spins de la particule.

Le magnétisme d’une assemblée de particules différe de celui d’une particule
unique, en particulier parce que le moment magnétique géant d’une particule rayonne
un champ magnétique dipolaire qui est ressenti a grande distance par le moment des
autres particules. Par ailleurs, aux fortes concentrations, les particules peuvent étre en
interaction magnétique directe (ferromagnétique) car suffissmment proches. La
description compléte des mécanismes dynamique et statique d’aimantation en fonction
du champ applique, de la température et de I’histoire magnétique du matériau est

complexe.

4.2.8 Conclusion

Le magnétisme est une des principales propriétés modifiées par I’effet de taille.
Par ailleurs, on assiste a une augmentation du rapport surface sur volume lorsque la
taille diminue. Dans notre cas, les mesures magnétique sont réalisees sur
I’échantillon sous forme de poudre, c'est-a-dire de grains de différentes tailles et
surtout différentes formes. Le champ d’anisotropie mesuré rend donc compte de
I’anisotropie induite par toutes ces formes différentes et par toutes les orientations des
cristaux dans I’espace. La valeur de Ms apres 96 h de broyage est de I'ordre de 130

uem/q et le champ coercitif 70 Oe.
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4.3 Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC)

Les aliages amorphes (verres métalliques) caractérisées par I'absence d'ordre a
longue distance et sont trés loin de I'équilibre thermodynamique. Au cours d’un
chauffage ultérieur et pour une température suffisante, le matériau amorphe retourne a
I’état cristallisé par un processus de germination et croissance. La montée en
température entrainera donc une déstabilisation du matériau conduisant & une
cristalisation plus ou moins tardive selon les composition des alliages. Avec la
dilatation thermique pendant le chauffage, le volume spécifique du systéme
évolue, en fonction de la vitesse dechauffage. Cette dilatation du volume permet
un réarrangement géométrique et topologique appeléla«relaxation structurale »
versun état solide plus stable et qui se manifeste par I’abaissement du volume
spécifique(figure 4.18). Les phénomenes de cristallisation et de relaxation sont
accompagnés par une grande variation des propriétés du matériaux, telle que la
fragilisation ou I’amélioration des propriétés magnétiques.
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Figure 4.18: Représentation schématique de I’évolution de la structure atomique d’un verre

métallique lors de la relaxation structurale et de la cristallisation.

En dega d'une certaine température, le systéme(alliage amorphe) est incapable de
suivre I'état métastable. Il se produit alors ce que I'on appelle la transition vitreuse. La
transition vitreuse ne se produit pas a une température fixe c'est un phénomene étalé qui
recouvre une gamme de température. La transition vitreuse donc n'est pas une transition
classiqgue au sens de la thermodynamique puisque les systémes étudiés sont hors
d'équilibre.

Pour expliquer la transition vitreuse, plusieurs théories ont éé élaborées. La
premiere est celle dite du volume libre développé par Cohen et Turnbull [Cohen et al
1959]. Le concept du volume libre repose sur le fait qu'un matériau amorphe occupe un
volume plus important a |I'éat amorphe qu'a l'état cristallin (figure 4.16). Chaque atome

possede alors en moyenne un volume excédentaire. L'hypothese est que ce volume
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excédentaire peut étre redistribué entre les atomes sans changement d'énergie du
systéme. Le fait que ce volume libre doit étre nul en dega d'une température Ty €t croitre
continument avec la température au dessus de Ty . Le temps moyen de relaxation Tpg
(temps mis par unité structurale pour ce déplacer d'une distance égale a sa dimension)

est donné par larelation de Vogel -Fulcher- Tamman [Tamman et a 1926]:

B
too :tOeXp(T—TOJ 4.7).

ou B est une constante et Tp : Température alaguelle les temps de relaxation divergent.

En signalant que plusieurs hypotheses de cette théorie sont contredites par |'expérience.

Une autre approche est celle dAdam et Gibbs [Adam et a 1965]. Dans cette
théorie, le systeme est partagé en N sous-systemes ou unités structurales. Les
mouvements atomiques peuvent sopérer sous l'effet d'une fluctuation thermique, un
réarrangement coopératif d'un ensemble d'unités structurales se produit. Plus
récemment, Perer et a [Perer et al 1988] ont développé une approche de la transition
vitreuse. Dans ce modéle, un amorphe est considéré comme un assemblage désordonné
d'unités structurales dont la cohésion est assurée par des liaisons intra et inter-
moléculaire. Dans le cas des verres métalliques les liaisons sont de nature métallique.
Les unités structurales qui possedent un exces d'enthalpie et d'entropie par rapport a la
valeur moyenne de I'ensemble des unités structurales, sont appelées défauts quasi-
ponctuels. Au dessus de Ty, le systeme étant a |'équilibre métastable, en dessous de T,
la concentration en défauts est proche de celle que I'on aurait a Ty, €lle diminue
lentement par relaxation structurale.

On doit donc sattendre a ce que, lors du chauffage de ces verres, la
cristalisation samorce des que la température devient assez élevée pour permettre une
mobilité atomique décelable a notre échelle de temps, c'est-a-dire lorsgue I'on arrive a
un domaine de température proche de Tg. les mesures calorimétriques faites lors d'un
chauffage a une vitesse constante ( de l'ordre de quelque K/mn) montre que la
température T, rattachée au maximum de l'effet exothermique résultant de la
cristallisation, ne dépasse généralement tres peu Ty, rendant d'ailleurs problématique le
repérage de cette derniére température (T,). Le phénomeéne de relaxation structurale se
superpose aux deux phénomeénes précédents, rendant encore plus difficile le repérage de
Ty. Le tableau 4.4 donne les valeurs de T, et de Ty correspondant a la cristallisation de

quelques verres métalliques.
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Tableau 4.4: Valeurs de Ty et de T, correspondant a quelques verres metalliques.

Alliages T4 (K) Ty (K)
NigoP> 600 600
CugoZr 49 740 760
FegoP13C7 720 710
FegsP17 700 640
FegsP1sB 700 690
FegsBi7 700 700

Il ressort de ces valeurs que certains ééments jouent un réle notable sur les
conditions de cristallisation sans pour autant modifier sensiblement T

Pendant la relaxation structurale, il y a arrangement plus compact de |la matiére
(le volume V du matériau diminue) et, parallelement, interaction plus forte entre les
unité structurales qui congtituent (le niveau d'enthalpie H diminue). Ce phénomeéne
exothermique est sans doute lié a la disparition de zones de contraintes internes
d’un certain renforcement d’ordre chimique mais surtout d'une disparition du volume
libre lors d'éaboration des alliages amorphes. En d'autre terme la mobilité moléculaires
diminue pendant larelaxation structurae.

Les phénomenes associes a la relaxation structurale a I’échelle atomique
peuvent étre classés selon leur ordre chimique (ou de composition) a courte distance ou
ordre topologique a courte distance. Ce dernier se rapporte au changement de la
structure de I’amorphe et en particulier, par rapport a I’arrangement des sites atomiques.
Le changement de I’ordre topologique a courte distance nécessite une mobilité atomique
significative et est souvent associé a une relaxation structurale irréversible due au recuit
prés de la température de transition vitreuse, Tg. L’ordre de composition a courte
distance se rapporte a I’arrangement atomique des différents éléments sur ces sites
atomiques et est associé a une relaxation structurale réversible souvent a une
température tres inférieure a Tg. Les différences des cinétiques des deux types de
relaxation ont été démontrées par Koebrugge. qui a montré que les cinétiques de I’ordre
topol ogique a courte distance peuvent étre décrites par le modéle du volume libre. Alors
que celles de I’ordre de composition a courte distance, elles peuvent étre décrites par le
modele du spectre d’activation d’énergie [Koebrugge et al 1992].

La calorimétrie différentiel a balayage (DSC: Differentia Scanning

Caorimetry) est une technique qui permet de détecter les effets thermiques liés a des
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transformations ou évolutions microstructurales. Dans le cas des matériaux amorphes, il
est possible de mettre en évidence par cette technique (DSC) le phénomene de transition
vitreuse gu'accompagne d'une variation de la chaleur spécifique; mais elle ne fournit
aucune information sur les réarrangements atomiques qui Sse produisent pendant la
transition, ou sur l'identité et le nombre de phases. A partir de thermogramme DSC, on
peut calculer l'enthalpie de transformation correspond de chague pic exo ou
endothermique. Pour cela en integrent sur le pic correspond a la transformation.
L'enthalpie de transformation est donné par: AH = K.A, ou K c'est une constante du
calorimétre qui varie d'un instrument aun autre et A est la surface (aire) du pic.

Les thermogrammes DSC de |'alliage Fes1Co,1Nb3B 15 faites sur un appareil DSC
822 de Mettler Toledo, dans le domaine de températures 35 - 700°C avec une vitesse de
montée de 10°C/min et sous une atmosphere d’argon. La figure 4.19 illustre les
thermogrammes DSC aprés différant temps de broyage.
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Figure 4.19: Courbe DSC du mélange de poudre Fe;CoxNbsB;s aprés différent temps de
broyage.

Un seul pic exothermique est observé autour de 460 °C (733 K) pour tous les
temps de broyage, di de la premiére cristallisation de la phase amorphe. Il sagit de la
phase a-Fe ou a-FeCo.

Dans les Hitperm, deux procédures de cristallisations sont observées. La
premier qui se formée au sein de la phase amorphe est la cristalisation primaire de la
phase a-FeCo. Le seconde se formée dans |a phase intergranulaire de I'amorphe, c'est la
cristalisation secondaire a haute température, conduit a la formation des grains
Fe(Co)xB et Fe(Co)Nb. En générale, les cristaux formés sont de petitestailles.
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pour un alliage type Hitperm de composition FegsNbssZr3sBsCu; préparé par
tramp, les températures de la premier cristalisation sont 520, 530 et 543 °C pour des
vitesses de montée de 5, 7 et 10 °C/min, respectivement [Modak 2008]. Pour Takahara
et Hornbogen la température de la premier cristallisation est de 480 °C et la second
cristallisation se trouve entre 700 et 750 °C [Takahara et d 1996, Hornbogen et a
1980, Millan et a 2009, Kong e a 2011]. Pour l'dliage amorphe Ferss
xMNCuiNb3sSi135Bg préparé  par melt-spinning, la température de la premier
cristalisation de la phase a-Fe(Si) est situé entre 533 et 587 °C [Bayri et a 2009]. La
température de cristallisation des rubans Feg,.xCoxNb;Bg est 500, 487 et 478 °C pour
x=17, 25 et 33 respectivement d'apres [Khinchi et al 2010].

Willard et al, ont déterminé les stades et température de cristalisation avec la
DSC et laDRX dun aliage (Hitperm) de composition FesCo44Zr7CuiB4 [Willard et a
1998, Willard et al 1999]. Il observe que la cristallisation primaire de la phase o’-FeCo
produite dans la matrice amorphe a 510 °C et la second cristallisation est de la phase a-
FeCo de structure B2 + la phase (FeCo)sZr a 700 °C, la séquence de cristallisation est la
suivante [McHenry 1999]:

Amorphe— a-FeCo + Amorphe’ (510 °C) —» a-FeCo-B2 + (FeCo)3Zr (700
°C).
Dans les aliages type Finemet (FeSINbB) la sequence de cristallisation d'apres [Muller
et al 1992, Noh et al 1991 et Zhang et a 1996] est la suivante:
Amorphe —» a-FeSi+Amorphe (470 °C)— a-FeSi-DO3 + amorphe (490 °C) —»
—» FeSi- DOs+Fe;B+FesB (620 °C).

Dans un aliage (FegsZr;BsCuy, FegsZr7BsCu; ) type Nanoperm la cristallisation
primaire est observée autour de 500 °C correspond a la phase 0-Fe et la seconde
cristalisation autour de 730 °C [Suzuki et a 9991, Suzuki et al 1991, Suzuki et al
1991]. La séquence de cristallisation est |a suivante:

Amorphe —» a-Fe+ Amorphe' (504 °C) —» 0-Fe + (Feszr + X (747°C) —»
o-Fe + FexZr + FesZr + ZrB, (877 °C).

Dons notre cas la température du second cristalisation est non détecter, situe
hors limites de l'instrument DSC utilisé (fonctionne dans la gamme 35 - 700°C).

La courbe DSC delapo udre non
broyée (0 h) présente deux pics exothermiques et un pic endothermique (figure 4.20).
Le premier pic exothermique apparait pour une température de 254 °C avec une
enthalpie AH = 10.74 J/g et le second pic a une température de 607 °C avec une

enthalpie AH = 44.72 J/g. Le pic endothermique situe a une température de 120 °C est
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résulte de premiére départ d'eau qui provient de I'hnumidité ou lors du nettoyage du
creuset, ayant |'aspect d'une eau absorbé et les phases en présence sont a-FeO, B-Fe et
Fe,Os. Cette transition de phase, appelée transition de Verwey, qui se manifeste par une
discontinuité dans les propriétés structurelles, magnétiques et éectriques de I'oxyde de
Fe (11,11 [Verwey et a 1939]. Cet effet a été étudié intensément et a fait I'objet de
nombreuses théories pour tenter d'en rendre compte, mais demeure a ce jour encore

relativement mal compris.
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Figure 4.20 : Courbe DSC du mélange de poudre Fe;;Co,:Nb3B;s non broyée (0 h) et apres 1 h

de broyage.

Le pic exothermique situé a 254 °C présente une enthalpie AH = 16.74 J/g
corresponde a la phase FesO4 qui ce produit par échauffement en présence daire
I'oxydation & l'état Fe""'. Enfin le pic 4607 °C avec AH = 44.72 J/g est du de I'oxydation
profonde des grains conduit directement aa-Fe,Os.

Apres 1 h de broyage, plus-que le pics exothermiques situé vers 448 °C qui
correspond a la premiere cristallisation de la phase a-FeCo, il est observé un autre pic
situé environ de 515 °C avec une enthapie de 351.72 J/g correspond a la cristallisation
de la phase a-Fe (figure 4.19). Le pic a 358 °C avec une enthalpie de 44.19 J/g peut étre
dd a la transformation allotropique du Co de la forme cfc résiduel vers la forme hcp
(cfc—hcep). En effet, la structure cfc du Co qui est métastable a température ambiante
devient instable avec I’introduction d’une énergie mécanique ou thermique [Huang et al
1995, Azzaza et a 2010, Zbroszczyk et a 2003, Blazquez et a 2010]. Le pic situe a 358
°C peut étre aussi di au début de cristallisation inter-granulaire ou bien dans les
surfaces (particules en surface) ou les contraintes internes(relaxation structurale) [ Sufiol
et al 2004].
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Figure 4.21: Les thermogrammes DSC du mélange de poudre apres 6 h,12 h, 24 h et 96 h de

broyage.

Apres 96 h de broyage (figure 4.21), il est observé, en plus du pic de

cristalisation de la phase a-FeCo autour une température de 457 °C, un autre pics

exothermique situés a, 625 °C avec un enthalpie AH = 44.19 J/g relatifs a la formation

des borures de type Fe,B et FesB comme le cas dans les Finemet. Lafigure 4.22 montre

les courbes DSC du mélange avec différons vitesses de montée (10, 20, 30 et 40

°C/min).
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Figure 4.22: Courbe DSC du mélange de poudre apres 96 h de broyage avec différons vitesses

de montée.
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La transition vitreuse ne se produit pas a une température fixe c'est un
phénomeéne étalé qui s’étendant sur une gamme de température (n'est pas une transition
classique au sens de la thermodynamique). Il parait assez délicat de définir clairement
une température de transition vitreuse dans ce domaine. en prenant la température au
point d’inflexion de la courbe. La température de transition vitreuse dépend du l'alliage
métallique considéré. La matrice amorphe résiduelle contient seulement une faible
concentration en B, d’ou la diminution de Tc jusqu’a (360-370) K [Gloriant et al 2004,
Sun 2011, Hirata et a 2009]. Une température de Curie de I’ordre de 333,25 K a été
obtenue pour I’alliage amorphe FegsZr;Cu;Bs [Gorria et a. 1993, Vlasak et a 2010,
Khinchi et al 2010].

Le tableau 4.5 résumé les différents résultats obtenue par la caorimétrie
différentiel a balayage (DSC) dans le domaine de températures 35 - 700°C avec une

vitesse de montée de 10°C/min.

Letableau 4.5: Différents résultats obtenue par la calorimétrie différentiel a balayage (DSC).

Tempsde M asse Intégrale
broyage Pic (°C) | Tonset (°C) | Tenaset (°C) | 09 AH (J/g)
h (mg) (mJ)
(h)
245 88 311 36.6 10.74
Oh 28
607 582 655 1252.11 44.72
358 204 408 1418 44.19
1h 321 448 421 463 572 17.84
515 474 638 11.10° 351.72
12 h 29.3 457 418 515 13 .10° 442.43
24.h 29.5 460 410 522 6373 216.04
48h 17.8 415 328 484 639 35.94
458 418 498 2437 83.48
96 h 29.2 625 579 664 399.21 13.67
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4.3 Thermogravimétrie ATG

La thermogravimétrie ATG est une technique mesurant la variation de masse
d’un échantillon lorsqu’il est soumis a une programmation de température, sous
atmosphere contrélée. Cette variation peut étre une perte de masse (émission de vapeur)
ou un gain de masse (fixation de gaz, oxydation...). L’échantillon est pesé et la ligne de
base est établie. A différentes températures, des réactions chimiques peuvent libérer des
espéces gazeuses ou former des oxydes entrainant une variation de masse de

I’échantillon. Ce changement de masse est enregistré en fonction de latempérature.
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Figure 4.23: Les thermogrammes ATG du mélange de poudre aprés 96 h de broyage.

Les courbes ATG du mélange apres 96 h de broyage est donné sur la figure.4.23
Elle représente le perte de masse entre la température 35 et 1200 °C avec 2 masse
différentes (m; = 20.55 mg; m, = 10.86 mg ) avec une vitesse de 10 °K/min et sous
I'atmosphére d'argon (Ar). La variation de masse d’un échantillon Am > 0 doc il y a
adsorption, fixation d’un constituant de I’atmosphere (oxydation) ou bien certaines

réactions chimiques.

4.5. Conclusion

Les thermogrammes DSC des poudres broyées présentent plusieurs pics
exothermiques qui indiquent une complexité des processus de transformations
structurale et microstructurale mises en jeu au cours des traitements thermiques
(transition vitreuse, relaxation...). Ceci rend difficile I’identification des différentes
transitions de phases et I’interprétation des résultats obtenus. La cristallisation primaire
de la phase amorphe correspond a la phase a-FeCo est observé autour 460 °C.
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Conclusion générale

Le travail présenté dans le cadre de cette thése porte sur I’élaboration d’un
alliage FezCoo1NbsB35 (type Hitperm) par broyage mécanique haute énergie a partir de
poudres é émentaires pures de Fe, Co, Nb et B dans un broyeur planétaire type Fritsch
pulvérisette P7. L’évolution morphologique, structurale et thermique ont été suivies
par microscopie éectronique a balayage (SEM), diffraction de rayons X (XRD) et la
caorimétrie différentielle a balayage (DSC). Les diagrammes de la diffraction de
rayons X sont simulés en utilisant un programme d’affinement structural (MAUD) basé
sur la méthode de Rietveld. Les changements du comportements magnétiques avec le
temps de broyage ont été étudié par mesures magnétiques(VSM) et spectrométrie
Mossbauer. Les spectres Méssbauer obtenus ont été analysés avec le programme
MOSFIT qui basé sur la méthode des moindres carrés.

L’étude par microscopie électronique a balayage a permis de mettre en évidence
I’influence de la nature des poudres élémentaires (ductilité, fragilité) ainsi que la
composition du mélange initial sur la morphologie des particules en fonction du temps
de broyage. L’étude morphologique montre I'effet de fracture et de soudage a froid au
début du broyage (1 a 3 h) accompagné par une grossissement des particules de
poudres. Avec l'augmentation du temps de broyage, il est observée une large
distribution de la taille et de la forme des particules de poudres broyées, attribuée ala

compétition entre les deux phénomenes de fracture et de soudage.

L’ affinement Rietveld des spectres de DRX du mélange Feg;Co,1NbsB1s montre
une réduction significatif de la taille des cristallites a I’échelle nanométrique avant et
apres leur mélange et une augmentation du taux de microdéformations. Il est observé
auss la transformation allotropique du cobalt de la forme cfc vers la forme hcp et la
dissolution progressive du cobalt et bore dans le réseau cristallin du fer et niobium, est
mise en évidence par la disparition totale des pics du cobalt cfc et la diminution du
cobalt hcp aprés 1 h et 3 h de broyage, respectivement. Cette dissolution a compagne
par la formation des solutions solides nanostructurées Fe(Co) et Fe(Co,Nb,B). La
dissolution du cobalt et du bore dans le réseau de niobium est accompagnée par une
augmentation du paramétre cristallin du niobium (0.343 nm). Une structure amorphe
désordonné type amorphe dans laguelle sont logés des grains de taille nanomitrique de

borure de fer comme FesB, Fe,B et FeB, a été décelée, aprés 48 h de broyage. Pendant
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les longs temps de broyage, I'augmentation de I’intensité des pics du fer est attribuable
a la décomposition des phases intermétalliques, tels que les borures FexB (x= 1, 2, 3),
Fe qui devient de l'outils de broyeur et enfin du processus de recristalisation
mécanique qui méne alaformation de nano-grains de type a-Fe et a-(FeCo) aprés 96 h

de broyage.

Les résultats de diffraction X (DRX) sont confirmées par la spectrométrie
M Osshauer. Le processus de recristallisation mécanique se traduit par I'émergence d'un
sextuple avec un champs hyperfin H = 329 kOe et un déplacement isométrique IS =
0.007 mm/s correspond de la premiére cristalisation a-Fe représente 10% de surface
totale. Un notre composé avec H = 345.5 kOe, IS = 0.04 mm/s et fraction 18%

correspond aa-FeCo nanocristalline.

Le magnétisme est une des principales propriétés modifiées par I’effet de taille.
Par ailleurs, on assiste a une augmentation du rapport surface sur volume lorsque la
taille diminue. Dans notre cas, les mesures magnétique sont réalisees sur
I’échantillon sous forme de poudre, cest-a-dire de grains de différentes tailles et
surtout différentes formes. Le champ d’anisotropie mesuré rend donc compte de
I’anisotropie induite par toutes ces formes différentes et par toutes les orientations des
cristaux dans I’espace. La valeur de Ms apres 96 h de broyage est de I'ordre de 130
uem/g et le champ coercitif 70 Oe. La constante d’anisotropie K est calculée en
utilisent le modéle de Stoner-Wohifarth. Elle est de I'ordre de 90,61 Jkg aprés 6 h de
broyage et de 82,52 Jkg apres 96 h de broyage.

Le désordre dans les poudres broyées a été confirmé par DSC ou plusieurs
courbes exothermiques se chevauchent sur un large domaine de température (100-
600°C). Ce comportement provient de la relaxation des contraintes et du grossissement
des grain. Les thermogrammes DSC des poudres broyées présentent plusieurs pics
exothermiques qui indiquent une complexité des processus de transformations
structurale et microstructurale mises en jeu au cours des traitements thermiques
(transition vitreuse, relaxation...). Ceci rend difficile I’identification des différentes
transitions de phases et I’interprétation des résultats obtenus. La cristallisation primaire

de la phase amorphe correspond a la phase a-Fe est observé autour 460 °C.
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Per spectives:

Faire des traitements thermiques sur le composé obtenu Fes; CoiNbsB1s pour
réduire les défauts et stabilisees les phases obtenu. Puis faire le co-broyage pour obtenu
a nouveau le caractére nano des phases. Faire le compactage et le polissage; puis les
différant techniques de caractérisation plus les mesures de thermo-aimantation. Toutes
ces techniques complémentaires peuvent nous apporter des informations
supplémentaires qui pourront nous aider et a mieux comprendre les échanges entre les

éléments ains |'application de I'alliage al'échelle industrielle.
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