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Résumé

La première partie des travaux réalisés durant cette thèse a été dédiée à l’élaboration
de composés de type LaFe13−xSix (1,2 ≤ x ≤ 2,2) par une méthode de synthèse qui, jusque
là, n’avait pas encore été utilisée pour ce type de matériaux : la mécanosynthèse à haute
énergie. Il a fallu déterminer les conditions de synthèse et de recuit optimales pour l’ob-
tention d’échantillons monophasés. L’homogénéité de ces derniers a été systématiquement
analysée par diffraction des rayons X et microsonde électronique. Les résultats ont mon-
tré qu’une microstructure plus fine favorise la formation de la phase désirée : un recuit
de 30 minutes (au lieu de 30 jours pour les composés massifs) à 1373 K suffit à l’obten-
tion d’un composé quasi-monophasé. Ceci représente un gain de temps non négligeable
pour tous procédés industriels. D’après les mesures magnétiques effectuées, les composés
synthétisés par broyage mécanique possèdent des propriétés magnétiques et magnétoca-
loriques similaires aux composés massifs. Ils présentent une transition métamagnétique
des électrons itinérants induite par le champ ou la température. Leur température de Curie
augmente avec le taux de Si, variant de 200 K à 235 K respectivement lorsque x varie de
1,4 à 2,0 alors que leur variation d’entropie magnétique diminue de 20 J/kg K à 4 J/kg K
sous une variation de champ de 0-2 T.

La deuxième partie de l’étude a consisté à améliorer les propriétés magnétocaloriques
des composés intermétalliques en procédant à l’insertion d’atomes interstitiels tels que
l’hydrogène ou le carbone. Conformément à la littérature, les mesures magnétiques ont
montré une nette augmentation de la température de transition (jusqu’à température am-
biante) dans les deux cas par effet magnétovolumique tout en conservant un effet magné-
tocalorique important. Les analyses par diffraction des neutrons en température effectuées
sur les composés deutérés ont permis de suivre l’évolution des données cristallographiques
ainsi que des moments magnétiques par atomes de Fe indépendamment des sites cristal-
lographiques qu’ils occupent.

Il ressort de cette étude que ces composés présentent un grand intérêt dans la recherche
de futurs matériaux magnétocaloriques pour la réfrigération magnétique à température
ambiante. Dans le cadre de l’exploration de nouveaux systèmes magnétocaloriques, les
propriétés magnétiques et magnétocaloriques des composés Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb)
ont également été étudiées en couplant les analyses magnétiques avec les mesures de dif-
fraction des neutrons en fonction de la température et du champ appliqué. Ces travaux ont
mis en évidence l’influence importante de la nature et du taux de terre–rare substitué à
l’yttrium sur l’effet magnétocalorique.

Mots-clés : Matériaux magnétiques, broyage mécanique, phase NaZn13, phase de Laves,
propriété magnétique, propriété magnétocalorique, transition métamagnétique des élec-
trons itinérants, effet magnétocalorique.
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Abstract

The first part of this work was devoted to the elaboration of the LaFe13−xSix (1.2 ≤ x ≤
2.2) alloys using a synthesis method which had not been applied to these compounds until
now : the high energy ball-milling. The synthesis and annealing conditions were defined
in order to obtain single phase samples. Their homogeneity was checked by X ray dif-
fraction and electron microprobe analysis. The results show that a finer microstructure is
convenient for the formation of the NaZn13 phase and that only a 30 minutes heat treat-
ment at 1373 K is sufficient to obtain almost single phase LaFe13−xSix compounds. This
means that this way of synthesis is cost-effective, and thus interesting for industrial pro-
duction. According to the magnetic measurements, the annealed ball-milled compounds
show similar magnetic and magnetocaloric properties than the bulk ones. They exhibit an
itinerant electron metamagnetic transition induced by a magnetic field or a temperature
change. Their Curie temperatures increase with the Si content from 200 K to 235 K when
x = 1.4 and 2.0 respectively, while their magnetic entropy variation decreases from 20 J/kg
K to 4 J/kg K under a magnetic field change of 0-2 T.

The second part of this study consisted to improve the magnetocaloric properties of
the intermetallic compounds by the insertion of light elements such as hydrogen or car-
bon. According to the literature, the magnetic measurements show a clear increase of the
transition temperature until room temperature in both cases. Moreover, the giant magne-
tocaloric effect is maintained. The evolution of the crystallographic data and the magnetic
moment by Fe atom were analyzed by neutron powder diffraction versus temperature.

This work brings out how interesting are those compounds for their application in room
temperature magnetic refrigeration devices. In the framework of new magnetocaloric sys-
tems investigation, the magnetic and magnetocaloric properties of the Y1−xRxFe2D4.2 (R =

Er et Tb) compounds were studied. Neutron powder diffraction measurements versus field
and temperature were performed in complement to magnetic measurements. The large in-
fluence of the nature and rate of substituted rare earth has been evidenced.

Keywords : Magnetic materials, ball-milling, NaZn13 phase, Laves phase, magnetic pro-
perty, magnetocaloric property, itinerant electron metamagnetic transition, magnetocaloric
effect.
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Introduction

Durant la préhistoire, l’homme utilisait déjà les avantages du froid pour conserver,
gelé ,le gibier tout fraîchement chassé en l’entreposant dans des fosses creusées dans le
pergélisol. Mais ce n’est que bien plus tard que la glace fut utilisée comme frigorigène. Au
ème millénaire avant J.-C., les Mésopotamiens utilisaient des trous dans le sol remplis de
glace comme garde-manger alors que les Grecs et les Romains conservaient leur viande,
quelle que soit la période de l’année, dans des fosses remplies de glace et de neige re-
couvertes par de la paille. En Europe, au ème siècle, les bouteilles de vin sont plongées
dans de l’eau contenant du salpêtre (nitrate de potassium) pour être rafraîchies. La cour du
Roi Soleil profitait, quant à elle, des bienfaits rafraîchissants de l’évaporation de l’éther
dès le ème siècle. Ce n’est qu’à cette époque que ces systèmes de fosses sont utilisés
dans toute l’Europe. L’industrie de la glace naturelle est alors en pleine expansion, surtout
avec le prélude de l’ère industrielle qui marque le début de l’amélioration des moyens de
transport. Ainsi la glace est exportée depuis des lacs gelés en hiver pour approvisionner
ces glacières. Malheureusement la pollution des lacs pose un problème d’hygiène sanitaire
qui provoque le déclin de cette industrie. Il a fallu opter pour la réfrigération mécanique.

La réfrigération artificielle a vu le jour en 1755 lorsque William Cullen, médecin écos-
sais devenu chimiste, produit de la glace par évaporation d’eau à basse pression. En 1834,
Jacob Perkins invente un système frigorifique à compression de vapeur utilisant de l’éther
éthylique en circuit fermé. Ce dernier comprend les mêmes équipements que les réfrigéra-
teurs actuels. Depuis, les recherches pour obtenir des systèmes réfrigérants toujours plus
performants ne cessent de croître et continuent encore à notre époque. Dès le début du
ème siècle, la réfrigération s’impose comme moyen de confort : la climatisation entre
d’abord dans les bâtiments industriels avant de s’étendre aux hôtels, cinémas, restaurants
et appartements.

Cependant l’utilisation de toutes ces technologies de production du froid nécessite
la mise en œuvre de fluides frigorigènes nocifs pour l’environnement mais aussi pour
l’homme tels que l’ammoniac, le dioxyde de souffre (1876), le dioxyde de carbone (1881)
et le chlorure de méthyle (1920) qui sont utilisés jusqu’en 1930. Ils sont ensuite rem-
placés par les chlorofluorocarbures (CFC), interdits quelques années plus tard (durant les
années 2000) à cause de leur contribution à l’effet de serre et à l’endommagement de
la couche d’ozone. L’hydrochlorofluorocarbure (HCFC), un de ses substituts, est actuelle-
ment usité de nos jours dans les systèmes de production du froid. Ces dernières substances
provoquent, lorsqu’elles sont libérées dans l’atmosphère, les mêmes effets dévastateurs sur
l’environnement que son prédécesseur mais à moins grande envergure.

Le grand public est désormais sensibilisé aux risques de changement climatique induit
par l’augmentation de la concentration des gaz à effet de serre (GES) dans l’atmosphère.
En effet, de nombreux rapports font état que la température moyenne à la surface du globe
ne cesse de croître depuis le début de l’ère industrielle.
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Ainsi, diverses mesures sont prises pour minimiser l’impact de ces GES tels que les
protocoles de Montréal (1987) et de Kyoto (1997). Ce dernier stipule que les pays les plus
industrialisés et d’autres émergents ont pour engagement de réduire leurs émissions de
GES d’ici à 2012.

Il est alors nécessaire de trouver une alternative plus écologique et énergétiquement
efficace aux systèmes de réfrigération actuels à compression de gaz. C’est dans ce but que
de nombreuses recherches se sont orientées vers d’autres principes tels que la réfrigération
thermoélectrique, la réfrigération thermoacoustique et la réfrigération magnétique. Cette
dernière utilise l’effet magnétocalorique (EMC) commun aux matériaux magnétiques et
s’avère particulièrement intéressante pour son utilisation à température ambiante pour des
applications de climatisation et de réfrigération industrielles et domestiques. En effet, l’uti-
lisation de matériaux magnétocaloriques, plus efficaces pour la production du froid, permet
de s’affranchir des fluides frigorigènes constitués de GES au profit de l’eau ou de l’alcool.
De nombreux matériaux magnétiques font l’objet de recherche depuis les années 1900
comme le gadolinium ou les alliages Gd5(SiGe)4 qui sont actuellement les références en
ce domaine.

Parmi les matériaux prometteurs, les alliages La(Fe,Si)13 qui cristallisent dans une
structure cubique de type NaZn13, présentent un grand intérêt car en plus de posséder
un effet magnétocalorique supérieur aux composés à base de gadolinium, ils possèdent
de nombreux avantages : les matériaux qui les constituent sont peu chers (à l’inverse du
Gd pur > 3000e/kg) et leurs propriétés magnétiques et magnétocaloriques peuvent être
facilement ajustées en jouant sur la concentration en silicium, en substituant le fer par un
autre métal de transition ou en procédant à l’insertion d’éléments légers tels que l’azote,
l’hydrogène ou le carbone.

C’est donc sur les composés LaFe13−xSix (1,2 ≤ x ≤ 2,2) que portent les travaux de
cette thèse. Cette étude a essentiellement été consacrée à l’amélioration des propriétés ma-
gnétiques et magnétocaloriques de ces alliages, lesquels ont été synthétisés par broyage
mécanique à haute énergie, méthode de synthèse qui jusque là n’avait pas encore été uti-
lisée pour ce type de composé. Dans le cadre de la recherche de matériaux magnétocalo-
riques innovants, une investigation a également été menée sur les composés Y1−xRxFe2D4,2

(R = Er et Tb).
Dans le chapitre 1, la réfrigération magnétique sera présentée, des principes magné-

tiques et magnétocaloriques qui la régissent jusqu’aux différents matériaux magnétoca-
loriques utilisés. Les propriétés magnétiques des alliages de terres-rares et de métaux de
transition ainsi que leur comportement sous atmosphère d’hydrogène seront exposés. En-
suite, les propriétés structurales et magnétiques des composés intermétalliques La(Fe,Si)13

et Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb) seront passées en revue.
Le chapitre 2 détaillera tous les moyens expérimentaux mis en œuvre pour la syn-

thèse et les analyses structurales et magnétiques des composés intermétalliques, de leurs
hydrures et de leurs carbures.

Le chapitre 3 fera état de la recherche des conditions adéquates de synthèse des com-
posés LaFe13−xSix (1,2 ≤ x ≤ 2,2) par broyage mécanique à haute énergie pour laquelle
une importante partie de ces travaux a été consacrée. Les résultats issus des analyses struc-
turales et magnétiques seront présentés et discutés.

Une autre grande partie de cette thèse a été dédiée à l’amélioration des propriétés ma-
gnétocaloriques des composés intermétalliques par l’insertion d’hydrogène et de carbone
dont les résultats obtenus seront présentés et comparés à ceux des composés de départ
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dans le chapitre 4.
Alors que l’effet isotopique des composés Y1−xRxFe2(H,D)4,2 (R = terre-rare) à lar-

gement été étudié dans la littérature, aucune investigation sur le potentiel magnétocalo-
rique des ces composés n’avaient été effectuées, à l’exception des hydrures et deutérures
YFe2(H,D)4,2. Le chapitre 5 présentera une étude complète des propriétés magnétiques et
magnétocaloriques des deutérures Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb).

Enfin, la synthèse des différents résultats obtenus permettra de conclure sur les travaux
de cette étude et d’en dégager les perspectives.
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Chapitre 1

Présentation de l’étude

1.1 La réfrigération magnétique

1.1.1 Historique
Les besoins en réfrigération et en climatisation ne cessent de croître, d’autant plus que

la société se modernise. Et malheureusement, les épisodes caniculaires de 1998 et 2003,
qui ont eu des conséquences désastreuses sur les bilans démographiques en France (selon
l’Institut National de la Statistique et des Études Économiques, l’INSEE) correspondant
à ces années n’a fait qu’accroître la demande en systèmes de production du froid. Or,
comme il est indiqué dans l’introduction, ils mettent en œuvre des substances frigorigènes
qui, une fois relâchées dans l’atmosphère, contribuent à l’augmentation des GES et à la
destruction de la couche d’ozone et donc au réchauffement climatique !

La réfrigération magnétique possède un large domaine d’applications, de la réfrigéra-
tion industrielle à la réfrigération domestique en passant par la climatisation de bâtiments,
de véhicules et de toutes autres structures susceptibles d’être réfrigérées, sans oublier la
liquéfaction de gaz. Ce type de réfrigération est basé sur la capacité qu’ont les matériaux
magnétiques à dégager puis absorber de la chaleur lorsqu’ils sont respectivement soumis
à un champ magnétique puis retirés de ce champ. C’est l’effet magnétocalorique (EMC),
découvert en 1881 par E. Warburg [1].

C’est au cours du milieu des années 1920 que P. Debye [2] et W. F. Giauque [3] pro-
posent l’utilisation de sels paramagnétiques pour refroidir à des températures inférieures
à 1 K. Pour parvenir à ce résultat, les sels étaient thermiquement isolés puis soumis à un
champ magnétique, lequel était supprimé refroidissant ainsi les matériaux. Cette méthode
de réfrigération est basée sur la technique du refroidissement magnétique en une étape.
C’est la désaimantation adiabatique. Cependant, pour avoir une réfrigération magnétique
effective, il est nécessaire de réaliser des cycles. Ces derniers comportent deux étapes [4] :

1. la chaleur générée par le matériau magnétique est expulsée lors de la suppression du
champ magnétique (juste comme l’étape de compression d’un gaz dans les systèmes
de réfrigération conventionnels),

2. puis lors de la désaimantation, après la suppression du champ, le matériau est mis
en contact thermique avec une source froide (ce qui correspond à l’étape de décom-
pression, ou détente, du gaz).

En répétant ces étapes de façon continue, on obtient un cycle de réfrigération magné-
tique dont les résultats sont plus intéressants que la méthode de désaimantation adiaba-
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tique. Cependant deux difficultés majeures font que l’application de ce type de cycle ne
peut encore donner lieu à des réfrigérateurs magnétiques [5]. Dans un premier temps, les
matériaux utilisés ne permettent pas de produire une variation d’entropie magnétique suffi-
sante pour réfrigérer sous des champs magnétiques inférieurs à 3 T (le maximum que l’on
puisse alors atteindre en laboratoire à cette époque) et deuxièmement, pour les tempéra-
tures de fonctionnement ≈ 10 K, leur importante capacité calorifique réchauffe le conte-
nant, diminuant de ce fait la réfrigération lors de la désaimantation adiabatique. Il a fallu
trouver des cycles plus performants ainsi que des matériaux plus adaptés.

En 1976, G. V. Brown [6] réussit à s’affranchir de ces problèmes en utilisant comme
matériau réfrigérant une mole de gadolinium pur, sous forme de fines feuilles d’un mil-
limètre d’épaisseur, ainsi qu’une solution composée à 80 % d’eau et 20 % d’alcool éthy-
lique (éthanol) comme fluide calorifique sous un champ magnétique de 7 T. La différence
de température atteinte entre la source froide (Tfr = 272 K) et la source chaude (Tch =

319 K) après 50 cycles est de 47 K ce qui jusque là n’avait pas encore été possible. Ces
résultats ont été obtenus grâce au gadolinium qui possède une température de Curie (voir
partie 1.4.2) élevée (TC = 294 K) mais également grâce à l’utilisation d’un nouveau type
de cycle : le cycle de réfrigération magnétique active à régénération (active magnetic re-
generative refrigeration, AMRR) qui est présenté partie 1.1.2.

Depuis, de nombreux travaux ont été effectués sur l’utilisation de la réfrigération
magnétique pour la liquéfaction d’hydrogène gazeux notamment par C. B. Zimm et al.
[7, 8, 9].
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F. 1.1 – Coefficient de performance (COP = énergie utile/énergie fournie) des différentes techniques de
production du froid [10]. Plus le COP est élevé et plus le système est performant.

Bien qu’il n’existe que des prototypes de réfrigérateurs magnétiques [11], de nom-
breuses recherches sont effectuées, encore à notre époque, sur ce sujet car ce type de
réfrigération possède bien des avantages [4, 10] :
• un réfrigérateur magnétique est environ vingt fois plus petit qu’un réfrigérateur clas-

sique pour une puissance froide équivalente car le volume d’un gaz est ≈ 20 L/mol
alors que celui d’un métal ou d’un intermétallique est de 0,02 L/mol. Donc, avec
5 kg (≈ 0,8 litre) de matériau magnétique il est possible de réaliser un réfrigéra-
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teur d’une puissance de 13 kW (ce qui représente deux fois celle d’un climatiseur
domestique),
• une absence de polluants atmosphériques tels que les HCFC, les fluides caloporteurs

étant des mélanges d’eau et d’alcool,
• une absence de bruit et de vibration car il n’y a plus de compresseur,
• une grande efficacité thermodynamique car selon de nombreux scientifiques et ingé-

nieurs, 60 % de l’énergie peut être conservée lors des cycles magnétiques par rapport
à un cycle de Carnot (40 % pour le meilleur des systèmes à compression/décompression
de gaz), d’où un rendement plus élevé (figure 1.1).

Néanmoins, il est important de garder en mémoire que cette étude se focalise sur la
réfrigération magnétique à température ambiante et plus précisément sur les matériaux
magnétiques présentant un effet magnétocalorique important aux alentours de la tempéra-
ture ambiante (voir partie 1.3).

1.1.2 Cycle de réfrigération magnétique active à régénération
C’est grâce à l’utilisation de cycles de réfrigération magnétique active à régénération

(AMRR) que la réfrigération magnétique semble plus aboutie qu’elle ne l’ait jamais été.
En effet, elle permet d’exploiter au mieux l’EMC des composés pour obtenir des écarts de
températures élevés entre la source chaude et la source froide d’un système de production
de froid. Le premier cycle AMRR a été décrit par J. A. Barclay [12, 13, 14] et est identique
à celui utilisé pour les machines à gaz [15]. Il est à noter qu’en dehors des cycles AMRR,
il en existe d’autres types (le cycle magnétique de Carnot, le cycle magnétique de Stir-
ling), néanmoins, seuls deux sont applicables à la réfrigération magnétique à température
ambiante : le cycle Ericsson et le cycle Brayton [16], tous deux de type AMRR.

Le terme "active" signifie que le champ magnétique est appliqué puis supprimé, à
l’inverse des réfrigérateurs passifs qui fonctionnent uniquement lors de la désaimantation
du matériau magnétique à champ nul. Un récupérateur, ou régénerateur, est un dispositif
thermique qui absorbe la chaleur du fluide calorifique puis, qui la lui restitue en fonction
de l’étape du cycle. Dans ce type de cycle, le régénérateur est constitué par le matériau
réfrigérant lui-même (ce dernier fait peut également justifier l’utilisation du terme active).
Ainsi, la direction du fluide calorifique doit être synchronisée avec les variations du champ
magnétique afin qu’il permette au matériau de garder un gradient de température stable
pour assurer l’effet de régénération.

Le principe de fonctionnement d’un réfrigérateur qui utilise un cycle AMRR peut être
décrit en quatre étapes [10, 16], lesquelles sont schématisées et comparées à celles des
systèmes classiques à gaz figure 1.2 :

1. lors de l’augmentation adiabatique du champ magnétique de H0 à H1, la température
du matériau régénérateur augmente d’une certaine valeur ∆T ,

2. le champ est maintenu à H1 et par un processus à champ constant (isochamp), la
chaleur dégagée est évacuée par le fluide circulant de la source froide à la source
chaude,

3. lorque l’on supprime le champ (lors d’un processus adiabatique), de H1 à H0, le
matériau est désaimanté et sa température diminue de ∆T ,
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4. la chaleur du fluide, circulant de la source chaude vers la source froide, est alors
absorbée par le matériau.
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1. Processus adiabatique

3. Processus adiabatique

2. Processus isochamp/isochore

4. Processus isochamp/isochore

Régénérateur

Tfr + ∆T

Tfr - ∆T

F. 1.2 – Schéma du cycle AMRR comparé au cycle à compression/décompression des machines à gaz. Le
fluide caloporteur circule de la source chaude (S ch) à la source froide (S fr) et vice versa en fonction des

étapes, permettant au matériau magnétique, qui est aussi le régénérateur, de garder un gradient de
concentration constant entre sa température la plus froide(Tfr) et celle la plus chaude (Tch = Tfr + ∆T).

En fonction de l’écart de température que l’on souhaite obtenir entre les deux sources,
plus d’un composé magnétique peut être nécessaire. Prenons comme exemple le cas du
Gd. Pour avoir un EMC efficient, il faut se placer dans un domaine de température qui
couvre environ 25 K avant et après la température de Curie à un champ donné (domaine
qui varie en fonction du matériau considéré). Ce qui correspond à une gamme de tem-
pératures allant de ≈ 270 K à 340 K pour une variation du champ magnétique de 0–5 T.
Donc, pour refroidir à partir de la température ambiante jusqu’à 270 K (- 3 °C), il n’est pas
nécessaire d’avoir un autre matériau réfrigérant, ce qui est tout à fait convenable pour des
applications domestiques et automobiles. Mais pour des applications qui nécessitent des
températures inférieures à 270 K, il est indispensable d’associer au Gd un autre matériau.
Ainsi, en utilisant un alliage à base de Gd tel que le Gd0,73Dy0,27 qui possède une TC infé-
rieure à celle du Gd, il est possible d’atteindre des températures proches de 265 K (- 8 °C).
Par conséquent, il est possible d’étendre le domaine de températures de fonctionnement
d’un réfrigérateur magnétique [4]. Évidemment, l’ajout de matériaux réfrigérants supplé-
mentaires entraîne un surcoût que ne méritent pas forcément les performances finales du
réfrigérateur.
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1.1.3 Critères de sélection
L’efficacité et la rentabilité d’un réfrigérateur magnétique dépendent subséquemment

du matériau, du fluide, du type d’aimant et du cycle utilisés. Mais la prise en considéra-
tion de certaines conditions importantes est inéluctable lors de la sélection du matériau.
Quelques unes sont listées ci-dessous [10, 16, 17] :
• il doit posséder une importante variation d’entropie magnétique, par conséquent une

importante variation de température adiabatique,
• une TC comprise dans le domaine de températures de fonctionnement du réfrigéra-

teur pour y garantir un EMC efficace,
• une faible chaleur spécifique et une conductivité thermique élevée pour améliorer

les échanges de chaleur avec le fluide
• une faible rugosité pour réduire les pertes de charge,
• une faible porosité pour éviter le volume mort.
Ainsi, il existe des critères qui sont intrinsèques au matériau, lesquels sont influen-

cés par le champ, et d’autres qui concernent sa géométrie ainsi que la nature du fluide
caloporteur.

1.1.4 Quelques exemples
Afin de démontrer la faisabilité et la compétitivité des réfrigérateurs magnétiques pour

une large gamme d’applications, des prototypes ont été réalisés. La plupart d’entre eux
sont basés sur des cycles AMRR. Le premier démonstrateur de réfrigération magnétique
à température ambiante a été mis au point en 1998, résultant d’un projet de trois ans,
par les laboratoires Ames et Astronautics Corporation of America (ACA) [18]. Ce der-
nier fonctionne avec des champs magnétiques allant jusqu’à 5 T en utilisant un aimant
supraconducteur. Le Gd pur est utilisé comme matériau réfrigérant et l’eau comme fluide
caloporteur. Ce dispositif délivre une puissance de réfrigération de 600 W sous un champ
magnétique de 5 T avec un COP approchant 10. Pour une gamme de températures de tra-
vail comprise entre 281 K et 291 K, il atteint 60 % de l’efficacité du cycle de Carnot pour
cette même valeur de champ. Cette gamme de température peut être élargie mais entraîne
la diminution de la puissance de réfrigération, du COP et de l’efficacité par rapport à celle
du cycle de Carnot. Ce démonstrateur a fonctionné pendant 5000 heures durant 18 mois.

Suite au succès du précédent prototype, de nombreuses recherches ont été effectuées
dans le but de l’améliorer. ACA orienta ses travaux vers des dispositifs plus pratiques
et moins encombrants utilisant un aimant permanent comme source de champ. Ainsi, le
second démonstrateur de réfrigérateur magnétique à température ambiante fut achevé en
2001, également après un projet de trois an, par ACA [19]. Il se compose d’un disque sur
lequel est disposé le matériau réfrigérant, constitué par un alliage de type GdEr, en rota-
tion à travers un champ magnétique de 1,5 T fourni par un aimant permanent Nd2Fe14B.
Le fluide caloporteur utilisé est de l’eau. La gamme de température de travail maximale
atteinte est de 25 K pour une puissance réfrigérante maximale de 50 W. Ce dispositif fonc-
tionna pendant 1500 heures entre 2001 et 2007. L’alliage La(Fe0,88Si0,12)13H1 fut ensuite
testé comme matériau réfrigérant et présenta des performances similaires au composé à
base de Gd [20].

Depuis, le nombre de réfrigérateurs magnétiques construits et testés augmentèrent gra-
duellement chaque année jusqu’à atteindre 29 appareils en 2007 [11].
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1.2 L’effet magnétocalorique

1.2.1 Les propriétés fondamentales
L’effet magnétocalorique (EMC), découvert par E. Warburg en 1881 lorsqu’il constata

l’échauffement du fer métallique sous l’application d’un champ magnétique [1], est une
propriété intrinsèque aux matériaux magnétiques. Il peut être simplement décrit comme
correspondant à une variation réversible de la température d’un matériau lorsque ce dernier
est soumis à une variation de champ magnétique [16] comme le montre la figure 1.3.

M

S

N

T
1

T
3

T
2

F. 1.3 – Schéma de principe de l’effet magnétocalorique. T1 est la température initiale du matériau
magnétique M, sa température augmente à T2 sous l’effet du champ magnétique puis, lorsque celui-ci est

supprimé, atteint la température T3 tel que T3 < T1 < T2.

Cet effet résulte du couplage entre les moments magnétiques des électrons localisés ou
itinérants (voir partie 1.4) d’un composé avec un champ magnétique, lequel va altérer la
partie magnétique ∆S M de l’entropie totale ∆S (constituée également d’une contribution
électronique ∆S E et du réseau ∆S R) du système [21, 22, 23, 24]. Lorsqu’une substance
paramagnétique ou ferromagnétique aux alentours de sa température d’ordre (TC) est ex-
posée à une variation de champ magnétique ∆H telle que ∆H = H1 − H0 > 0, où H1 et H0

sont respectivement le champ final et le champ initial, le désordre des spins électroniques
diminue entraînant la chute de ∆S M, au cours d’un processus réversible de désaimatation
isotherme (ou adiabatique) de telle sorte que ∆H < 0, l’entropie à champ nul est rétablie.

Lors des étapes d’aimantation ou de désaimantation adiabatiques, la somme de l’en-
tropie électronique et de celle du réseau du système vont évoluer à l’inverse de la variation
de l’entropie magnétique, occasionnant l’augmentation ou la diminution de la température
et conduisant à une variation adiabatique de la température ∆Tad.

Ainsi, ∆S M et ∆Tad sont les deux grandeurs quantitatives de l’EMC. Leurs évolutions
en fonction d’une variation de champ magnétique est présentée figure 1.4. On peut consta-
ter qu’elles sont fonction de la température initiale et de la variation du champ magnétique.
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F. 1.4 – Évolution des grandeurs thermodynamiques ∆S M et ∆Tad relatives à l’EMC sous l’effet d’une
variation d’un champ magnétique.

Afin de mieux comprendre le sens physique de ce phénomène, il n’est pas superflu
de se remémorer les propriétés thermodynamiques d’un matériau magnétique soumis à un
champ magnétique H. Dans ce cas, l’enthalpie libre ou énergie de Gibbs, G, permet de
décrire le système :

G = U − TS + PV − MB (1.1)

où G : énergie de Gibbs
U : énergie interne
T : température
S : entropie
P : pression
V : volume
M : aimantation
B : induction magnétique (B = µ0H).

Si l’on considère que le matériau ne subit aucune variation de volume et que les effets
dûs à la pression sont négligeables, on obtient donc la différentielle totale :

dG = (
∂G
∂T

)dT + (
∂G
∂B

)dB = −MdB − S dT (1.2)

avec :

∂

∂B
(
∂G
∂T

) =
∂

∂T
(
∂G
∂B

) (1.3)

Les dérivées partielles secondes croisées d’une différentielle exacte étant identiques,
on obtient la relation de Maxwell suivante :

(
∂S
∂B

)T = (
∂M
∂T

)B (1.4)

d’où :

∆S M(T,∆B) =

∫ Bmax

Bmin

(
∂M
∂T

)BdB (1.5)
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L’équation 1.5 montre que la variation d’entropie magnétique est proportionnelle d’une
part, à la dérivée de l’aimantation par rapport à la température à champ constant et d’autre
part, à la variation du champ magnétique. En combinant l’équation 1.4 avec celle de
TdS = T (∂S/∂T )BdT + T (∂S/∂B)TdB, on obtient que l’augmentation infinitésimale adia-
batique de la température dans le cas d’un processus réversible adiabatique et isobar est :

dT = −(
T

CB
)H(

∂M
∂T

)BdB (1.6)

Par conséquent, l’augmentation adiabatique de la température est directement propor-
tionnelle à la température, à la dérivée de l’aimantation par rapport à la température à
champ constant, à la variation du champ magnétique et également à l’inverse de la capacité
calorifique (CB) à champ constant. L’intégration de l’équation 1.6 donne alors l’expression
de l’EMC :

∆Tad(T,∆B) = −
T

CB

∫ Bmax

Bmin

(
∂M
∂T

)BdB (1.7)

La connaissance des équations 1.4 à 1.7 est essentielle pour comprendre le comporte-
ment des matériaux magnétocaloriques et celles-ci servent également d’indicateurs dans
la recherche de composés toujours plus performants. Ainsi, de nombreuses informations
sont à y extraire :
• l’aimantation diminue lorsque la température augmente, (∂M/∂T )B < 0, donc ∆S M

devrait être négatif et ∆Tad positif,
• pour les composés ferromagnétiques, la valeur maximale de |(∂M/∂T )B| est atteinte

à TC, ce qui signifie que l’évolution de ∆S M en fonction de la température décrit un
pic dont le maximum est à TC,
• le comportement de ∆Tad est similaire à celui de ∆S M, c’est-à-dire qu’il diminue

graduellement de part et d’autre de la température d’ordre (figure 1.4),
• pour une valeur de ∆S M donnée, ∆Tad sera plus important à une température plus

élevée et pour une faible capacité calorifique.
De plus, la valeur de |∆S M| donne accès à un autre critère important pour la sélection de

matériaux magnétocaloriques : la capacité de réfrigération ou encore la puissance froide
relative (que l’on notera RCP pour relative cooling power). Elle correspond à la quantité
de chaleur qui peut être transférée de la source chaude à la source froide d’un réfrigérateur
et est définie, pour un champ magnétique donné, selon la relation :

RCP = −∆S max
M · δT FWHM

où ∆S max
M est la valeur maximale de la variation d’entropie magnétique et δT FWHM la

largeur maximale à mi-hauteur du pic de ∆S M correspondant.

1.2.2 Effet magnétocalorique géant
Entre les années 1994 et 1997, V. K. Pecharsky et K. A. Gschneidner, Jr. [11] firent

une incontestable avancée dans le domaine des matériaux magnétocaloriques. En effet, ils
découvrirent que l’alliage de composition Gd5Si2Ge2 présente un effet magnétocalorique
qui est supérieur à celui du Gd d’environ 50 % pour une température d’ordre égale à 270 K
(inférieure de 24 K à celle du Gd) [25]. Ils le nommèrent l’effet magnétocalorique géant.
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Chapitre 1 : Présentation de l’étude

Cet important EMC est dû au couplage entre une transition de phase magnétique de
premier ordre et une variation structurale donc une discontinuité au niveau du volume.
Ainsi, le terme |(∂M/∂T )B| (voir équations 1.5 et 1.7) est plus important que dans les cas
des composés présentant une transition magnétique de second ordre, tel que le Gd, d’où
un EMC notablement plus élevé (figure 1.5). Sa variation thermique en fonction de la
température est similaire à celle d’un composé présentant une transition d’ordre deux, à
quelques exceptions près : les pics présentent une asymétrie car la gamme de températures
à laquelle a lieu l’EMC géant se décale vers les hautes températures lorsque le champ
magnétique appliqué augmente et ils sont également plus fins.
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F. 1.5 – Évolution thermique de l’aimantation et de la variation d’entropie magnétique en fonction de
l’ordre de transition de phase magnétique.

Néanmoins, comme les structures magnétique et nucléaire sont affectées par la varia-
tion du champ magnétique, cela implique que la variation d’entropie magnétique contient
un terme en plus correspondant à la contribution due aux modifications structurales ∆S st

[23] :

∆S M(T,∆B) =

∫ Bmax

Bmin

(
∂M
∂T

)BdB + ∆S st

Cette contribution ne peut pas être séparée de ∆S M(T,∆B) lors de la détermination de
l’EMC car elle contribue, tout comme la structure magnétique, aux grandeurs physiques
employées dans les équations 1.4 à 1.7. Ainsi, certains travaux démontrent que la valeur
de l’EMC pour les composés présentant une transition de premier ordre est surestimée
pour des variations de champ inférieures à 5 T [26].

1.2.3 Détermination de l’effet magnétocalorique
L’EMC peut être expérimentalement déterminé de manière directe ou indirecte par

mesure calorimétrique ou mesure magnétique.

1.2.3.1 Mesure directe

Cette méthode consiste à mesurer les températures, initiale T0 et finale T1, d’un échan-
tillon, correspondant respectivement aux champs magnétiques H0 et H1. Donc, la diffé-
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rence entre ces températures telle que ∆Tad = T1 − T0 est une mesure de l’EMC à une
température T1 donnée.

La mesure se fait à l’aide de capteurs thermiques en contact ou non avec le maté-
riau. Ce dernier peut être statique ou se déplacer à l’intérieur puis l’extérieur d’un champ
magnétique uniforme engendré par un aimant permanent ou supraconducteur fixe. Cepen-
dant, l’utilisation de ce type de système limite le domaine de champ magnétique auquel
on peut avoir accès de 0,1 T à 10 T. Des systèmes plus élaborés, mettant en œuvre l’utilisa-
tion de champs magnétiques pulsés, l’échantillon étant fixe, font état de mesure de l’EMC
entre 1 T et 40 T.

La précision des techniques de mesures expérimentales dépendent des erreurs en ther-
mométrie, du réglage du champ, de la qualité d’isolation de l’échantillon (ce qui peut être
une source critique d’erreurs dans le cas où l’EMC est étendu troublant ainsi les condi-
tions adiabatiques), de la qualité du système de compensation des effets du changement
de champ sur la lecture de la température par le capteur. En prenant en considération tous
ces facteurs, les erreurs de mesure sont estimées entre 5 à 10 % [10, 24].

1.2.3.2 Mesure calorimétrique

La capacité calorifique mesurée à pression constante en fonction de la température
dans un champ magnétique constant, C(T )B, constitue la caractérisation la plus complète
d’un matériau magnétique par rapport à la détermination de son EMC [22]. En effet,
elle donne accès à toutes les propriétés magnétocaloriques intervenant dans la réfrigé-
ration magnétique, à savoir, la capacité calorifique, les variations d’entropie magnétique
∆S M(T,∆B) et adiabatique de la température ∆Tad. Ces différents paramètres sont liés se-
lon les équations :

S M(T, B = 0) =

∫ T

0

C0(T )
T

dT + S 0

S M(T, B , 0) =

∫ T

0

CB(T )
T

dT + S 0,B

où S 0 et S 0,B sont les entropies à température nulle. Pour les systèmes condensés,
ces deux termes sont égaux (S 0 = S 0,B) [27]. On peut alors définir les deux grandeurs
quantitatives de l’effet magnétocalorique :

∆S M(T,∆B) = S M(T,0) − S M(T,B)

∆Tad(T,∆B) =
T

CB(T )
∆S M(T,∆B)

La précision sur la détermination de l’EMC est dépendante des erreurs sur la mesure
de la capacité calorifique ainsi que sur le procédé d’enregistrement des données. Cette
erreur est d’autant plus importante que les valeurs de l’EMC sont basses. Ainsi, en suppo-
sant que la précision ne dépend pas du champ magnétique appliqué, l’erreur relative sur
∆S M(T,∆B) et ∆Tad(T,∆B) est moins importante pour de plus grandes variations de champ
∆B.
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1.2.3.3 Mesure magnétique

Grâce aux mesures expérimentales de l’aimantation du matériau en fonction de la tem-
pérature et du champ magnétique, il est possible d’obtenir la valeur de ∆S M, à différents
champs et températures, après intégration numérique de l’équation 1.5 selon la formule :

∆S M(Ti,∆B) = −
∑

j

Mi+1(Ti+1,B j) − Mi(Ti,B j)
Ti+1 − Ti

δB j

C’est la méthode la plus commode et la plus utilisée pour obtenir rapidement les per-
formances magnétocaloriques du composé réfrigérant [28]. En général, quand ces mesures
indiquent une importante variation de l’entropie magnétique, la variation adiabatique de
température est attendue comme étant aussi importante. Ainsi, les matériaux qui possèdent
une importante valeur de ∆S M peuvent être considérés comme prometteurs quant à leur
utilisation comme matériau réfrigérant. L’erreur sur le calcul de ∆S M dépend de celle des
mesures de l’aimantation, de la température, et du champ magnétique. Leur accumulation
mène à une gamme d’erreurs relatives comprise entre 3 et 10 % [28], laquelle devient plus
importante pour les faibles valeurs de ∆S M.

1.3 Matériaux à effet magnétocalorique
L’utilisation du Gd comme réfrigérant par G. V. Brown [6], a marqué le début des

recherches dans le domaine des matériaux magnétiques pour leur application à la réfrigé-
ration magnétique. Depuis, les investigations se sont étendues à de nombreux composés,
dont l’EMC est supérieur à celui du Gd. Les différentes familles de composés présentées
ci-après, font partie des matériaux prometteurs au regard de leurs aspects chimiques et de
leurs applicabilités industrielles.

1.3.1 Gadolinium et alliages à base de Gd
Depuis la première utilisation du Gd comme matériau réfrigérant, de nombreuses

recherches ont été effectuées sur des matériaux magnétocaloriques à base de ce métal
(Gd0,74Tb0,26 et Gd0,5Dy0,5 entre autres) [16, 24]. Le Gd possède une transition de phase
magnétique de second ordre de l’état paramagnétique à l’état ferromagnétique aux alen-
tours de sa température de Curie, laquelle est proche de la température ambiante (TC =

294 K). Il est utilisé dans la plupart des prototypes de réfrigérateur magnétique car il ré-
pond aux critères nécessaires pour son utilisation comme matériau réfrigérant et est ac-
tuellement le seul métal pur possédant un EMC.

Ses variations adiabatiques de température s’élèvent à 6, 12, 16 et 20 K, respectivement
pour des variations de champ allant de 0–2, 5, 7,5 et 10 T [16].

Comme indiqué précédemment, la découverte par Pecharsky et K. A. Gschneidner
Jr. de l’EMC géant dans les alliages de type Gd5(SixGe1−x)4 (∆S M = 18,4 J/kg K lorsque
∆µ0H = 5 T à TC = 276 K pour x = 0,5), qui présentent une transition de phase magnétique
de premier ordre à laquelle est associé un changement de structure cristallographique,
marque une avancée sans précédent dans la recherche de matériaux magnétocaloriques
performants [11, 16, 24, 29]. Lorsque 0 ≤ x ≤ 0,5 les valeurs de |∆S M| sont environ deux
fois plus importantes que celles du gadolinium pour une même variation du champ magné-
tique. Cependant, ils s’ordonnent magnétiquement à des températures inférieures à celle
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du Gd (entre ≈ 30 K et 275 K en fonction de la concentration en silicium et en germanium).
Il est donc nécessaire d’augmenter ces températures pour des applications de réfrigération
magnétique à température ambiante. Ainsi, en additionnant une certaine quantité de gal-
lium lors de la synthèse de ces alliages, il est possible d’obtenir des températures de Curie
proches de 290 K [30].

Mais malgré le fait que ces matériaux soient de bons candidats pour la réfrigération
magnétique à l’échelle du laboratoire, il en est tout autre pour une commercialisation
à grande échelle car ils présentent de nombreux problèmes d’oxydation, de préparation
(aussi bien de synthèse que de mise en œuvre pour leur application à la réfrigération
magnétique) et de coût.

1.3.2 Alliages à base de manganèse
1.3.2.1 Composés de type MnAs

Les composés de type MnAs possèdent une transition de phase du premier ordre de
l’état paramagnétique à l’état ferromagnétique à 307 K, à laquelle est lié un changement de
volume d’environ 2,2 % [31]. La transition inverse a lieu à la température de 317 K. Cela
représente un large hystérèse thermique, néanmoins, ces composés présentent un EMC
géant, supérieur à celui du Gd5Si2Ge2 (|∆S M| = 30 J/kg K pour une variation du champ de
0–5 T, alors qu’il n’est que de 18,4 J/kg K pour le Gd5Si2Ge2 [32]).

La substitution de l’arsenic par de l’antimoine permet de réduire l’hystérèse thermique
et également de modifier la température de Curie. Ainsi, les matériaux MnAs1−xSbx tels
que 0 ≤ x ≤ 0,3 possèdent une variation d’entropie magnétique pouvant atteindre les
valeurs de 25 à 30 J/kg K sous une variation de champ de 0–5 T. De plus, en fonction de la
concentration en Sb, la TC peut être ajustée à des valeurs comprises entre 220 K et 320 K
sans trop affecter ∆S M [33, 34].

L’élaboration de ces composés revient peu chère, cependant la forte toxicité de l’arse-
nic rend les choses un peu plus compliquées car bien que les alliages MnAs soient stables
(où l’As ne présente plus d’activité biologique), ce n’est peut-être pas le cas pour les
phases secondaires qui peuvent être formées lors de la synthèse de ce dernier.

1.3.2.2 Composés de type MnFeP1-xAsx

Les travaux réalisés par O. Tegus et al. [35] montrent que les composés de type
MnFeP0,45As0,55 possèdent une importante variation d’entropie magnétique (|∆S M| = 18,2
J/kg K pour une variation du champ magnétique de 0–5 T à TC = 307 K) comparable à celle
du Gd5Si2Ge2. En jouant sur le rapport entre le phosphore et l’arsenic dans les alliages de
type MnFeP1−xAsx, il est alors possible d’obtenir des températures d’ordre comprises entre
160 K et plus de 300 K. Les recherches menées par O. Tegus et al. ont montré que l’aug-
mentation de la concentration en As provoque l’augmentation de TC tout en diminuant la
valeur de ∆S M [36].

Ces composés présentent un hystérèse thermique uniforme de 4 K lorsque 0,25 ≤ x ≤
0,65. La substitution du fer par d’autres métaux de transition tels que le Cr, Co a également
été étudiée dans le but d’améliorer les propriétés magnétocaloriques de ces matériaux [37].

Tout comme les composés de type MnAs, le coût d’élaboration n’est pas excessif, mais
la toxicité de l’arsenic reste toujours un obstacle quant à leur utilisation comme matériaux
réfrigérants.
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1.3.2.3 Composés d’Heusler

Les alliages d’Heusler sont idéalement de composition Ni2MnGa bien que leur stœ-
chiométrie puisse varier. Ils présentent également une importante variation de leur entropie
magnétique, engendrée par une transition de premier ordre, de même envergure que celle
du Gd5Si2Ge2. Pour exemple, le composé Ni52,6Mn23,1Ga24,3 possède un ∆S M = 18 J/kg
K à 300 K pour ∆B = 5 T [38]. Mais bien que ces matériaux soient relativement faciles
à synthétiser, leur hystérèse thermique d’environ 6 K et la faible largeur à mi-hauteur des
pics de ∆S M limitent leur utilité.

1.3.3 Les manganites
Les manganites de terres-rares sont connues depuis plus de cinquante ans [39], pour-

tant ce n’est qu’en 1996 que leurs propriétés magnétocaloriques ont été révélées [40].
Depuis, beaucoup d’attention a été portée sur l’étude de ces manganites qui se composent
de plusieurs familles de composés, dont certains possèdent un EMC comparable à celui
de Gd. Leurs avantages sont qu’elles ne sont pas chères, qu’elles ne présentent pas de
problème d’oxydation et de plus, qu’elles présentent un faible champ coercitif aussi bien
qu’une importante résistance électrique.

Le famille de manganite la plus connue est constituée par les perovskites de composi-
tion La1−xCaxMnO3. Il a été démontré que de petits écarts à la stœchiométrie, tel qu’un dé-
ficit en lanthane, entraînent d’importantes variations sur les propriétés magnétiques de ces
composés. Par exemple, les composés La0,8−yCa0,2MnO3 présentent une augmentation de
leur température de Curie de 182 K à 260 K lorsque y passe de 0 à 0,05 puis reste constant
ou bien diminue jusqu’à ce que y = 0,1. Concernant ∆S M, elle augmente de 1,5 J/kg K à
3,8 J/kg K, respectivement lorsque y = 0 et 0,03 pour ∆B = 1 T puis parvient à une valeur
constante ≈ 2,7 J/kg K pour 0,05 ≤ y ≤ 0,1 [37].

D’autres travaux ont montré que TC croît également lorsque la concentration en cal-
cium est augmentée ou que d’autres éléments tels que le strontium ou le plomb sont ajoutés
mais cela a pour conséquence une chute considérable de la valeur de ∆S M.

Les grandeurs quantitatives de l’EMC ainsi que les températures d’ordre reportées
dans la littérature diffèrent énormément d’un auteur à l’autre pour une même composition
[37]. Cela peut être expliqué par le fait que le diagramme de phases des manganites est
très complexe [39]. Pour la plupart des manganites de terres-rares, les valeurs de ∆S M

sont inférieures à celle du Gd et aucune corrélation n’a été observée entre l’EMC, les
températures de transition et les compositions chimiques comme dans le cas des autres
composés. De plus, leur conductivité thermique est très faible, ce qui limite leur utilisation
comme matériau réfrigérant.

1.3.4 Composés de type YFe2

Les phases de Laves sont connues depuis les années 1920 mais ce n’est qu’en 1939 que
le terme "phase de Laves" fut utilisé pour décrire ces composés (du nom du chercheur qui,
en premier, dévoila leurs caractéristiques et leurs propriétés structurales). Elles font partie
des phases de Frank-Kasper possédant des structures topologiquement compactes [41].
Leur formule générale est de type AB2 (avec A, l’atome qui a le plus grand rayon atomique
et B le plus petit) et leur stabilité est fonction de facteurs géométriques (rapport entre
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les rayons des atomes A et B) et électroniques (nombre d’électrons de valence). Ainsi,
un des critères de stabilité est tel que le rapport des rayons entre les deux éléments est
rA/rB ≈ 1,225 [42]. Ils cristallisent dans trois types de structures différentes qui diffèrent
uniquement par le type d’empilement des mêmes quatre couches d’atomes. Deux d’entre
elles sont de structure hexagonale, respectivement de type MgZn2 (C14) et MgNi2 (C36)
et une, de structure cubique de type MgCu2 (C15).

Les intermétalliques de type RM2 (R = terre-rare et M = Fe, Co) cristallisent dans
la structure cubique de type C15. Parmi eux, les composés RCo2 avec R = Dy, Ho et Er
ont fait l’objet de nombreuses recherches depuis qu’il a été découvert qu’ils sont proches
de l’instabilité magnétique. Ces composés présentent, en effet, un métamagnétisme des
électrons itinérants auquel est associé une transition magnétique de l’état paramagnétique
vers l’état ferromagnétique de premier ordre [43]. Juste en dessous de leur température
de Curie, il a été observé une expansion volumique atypique, laquelle a été reportée et
expliquée par R. Minakata et al. [44]. La gamme de leur température d’ordre s’étend de
≈ 20 K à 400 K [45] et ils possèdent une variation d’entropie magnétique importante du
même ordre que celle de l’intermétallique Gd5Si2Ge2, bien que leur variation adiabatique
de température soit inférieure à la plupart des matériaux magnétocaloriques étudiés (voir
figure 1.14) [37].

AB3

A2B2 

Y

Fe

F. 1.6 – Structure cubique de type MgCu2 (C15) de l’intermétallique YFe2. Les sites interstitiels A2B2 et
AB3 occupés par les atomes d’hydrogène (deutérium) lorsque la capacité est inférieure à 3,5 H(D)/f.u. y

sont indiqués.

Un grand intérêt a été porté au composé YFe2 qui cristallise également dans une
structure cubique de type C15 (figure 1.6). Il est capable de stocker de grandes quan-
tités d’hydrogène. Il possède trois types de sites interstitiels de géométrie tétraédrique
susceptibles d’accueillir les atomes d’hydrogène (deutérium) : les sites A2B2, AB3 et
B4. Seuls les deux premiers, représentés sur la figure 1.6, sont occupés. D’abord unique-
ment les sites A2B2 jusqu’à ce que la concentration de 3,5 H(D)/f.u., puis les sites AB3
commencent à être remplis au-delà. Ainsi, cette phase peut absorber jusqu’à 5 H/f.u., en
adoptant différentes structures cristallographiques à mesure que son volume augmente,
comme le montre la figure 1.7. Ces structures proviennent de l’abaissement de symétrie
de la phase C15 engendré par l’insertion des atomes interstitiels. Pour plus de détails
concernant leurs propriétés cristallographiques, il est intéressant de se référer aux articles
suivants [46, 47, 48].
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F. 1.7 – Évolution de la structure cristalline des composés YFe2Dy en fonction de la concentration en

atomes de deutérium (hydrogène) [46].

Cette importante capacité de stockage induit des propriétés magnétiques originales.
Ainsi, depuis peu, un comportement magnétique similaire à celui des composés RCo2 a
été découvert dans les hydrures et deutérures YFe2(H,D)y tel que 4,0 ≤ y ≤ 4,5. En effet,
les hydrures de structure monoclinique (ou phase γ) se trouvent proches de l’instabilité
magnétique et de plus, présentent un effet isotopique important sur leurs propriétés struc-
turales et magnétiques pour une concentration critique de 4,2 H(D)/f.u. [49, 50]. Cette
valeur correspond à la limite au-delà de laquelle l’influence de l’effet volumique engendré
par l’insertion d’atomes interstitiels devient moins importante que celle de l’effet chimique
relatif à la création de nouvelles liaisons Fe–H sur les propriétés magnétiques.
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F. 1.8 – Évolution de l’aimantation en fonction de la concentration en atomes de deutérium (hydrogène)
pour les composés YFe2D(H)y [51].
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Tous deux influent de façons différentes sur les propriétés magnétiques des composés.
Le premier provoque l’augmentation de l’aimantation alors que le second la réduit, comme
illustré figure 1.8 [51].

Les travaux réalisés par V. Paul-Boncour et al. sur les composés YFe2D4,2 et YFe2H4,2

montrent qu’ils possèdent une transition métamagnétique des électrons itinérants induite
par la température ou par un champ magnétique appliqué. Cette transition de premier ordre
d’un état antiferromagnétique vers un état ferromagnétique a lieu à 90,0 K pour YFe2D4,2

et à 140,1 K pour YFe2H4,2 (l’écart de température est dû à l’effet isotopique) sous un
champ magnétique de 1,2 T comme le présente la figure 1.9.
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F. 1.9 – Évolution thermique de l’aimantion des composés YFe2D4,2 et YFe2H4,2 sous un champ
magnétique de 1,2 T [49].

Un important EMC d’une valeur de ∆S M = 10,83 J/kg K pour le deutérure et ∆S M =

7,11 J/kg K pour l’hydrure a été observé sous une variation de champ magnétique de 5 T
[52] proche de celle du Gd (10,3 J/kg K pour ∆B = 5 T). Cependant, leurs températures
d’ordre, bien inférieures à la température ambiante, rendent impossible l’utilisation de ces
matériaux pour la réfrigération magnétique à température ambiante. Il est alors nécessaire
d’augmenter ces températures et d’améliorer ces propriétés magnétocaloriques. Dans ce
but, la substitution de l’yttrium par une terre-rare a été étudiée dans le cadre de ces travaux
de thèse. Les travaux réalisés sont reportés chapitre 5.

1.3.5 Composés de type La(Fe,Si)13

C’est en 1937 que J. A. A. Ketelaar [53], E. Zintl et W. Hauke [54] décrivirent la
structure cristallographique de l’intermétallique NaZn13 et de quelques composés homo-
logues AB13 (KZn13, KCd13, CaZn13, SrZn13 et BaZn13). Ces derniers cristallisent dans
une structure basée sur un réseau cubique à faces centrées (cfc) qui dépend du groupe
d’espace O6

h–Fm3̄c. Les différents atomes s’organisent sur trois sites cristallographiques
8a, 8b et 96i selon la répartition présentée tableau 1.1. L’atome de sodium est entouré de
vingt-quatre atomes de zinc en position 96i (ZnII) alors que l’atome de zinc en position
8b (ZnI) se retrouve au centre d’un icosahèdre formé par les douze atomes ZnII dont il est
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proche voisin. Cette disposition peut être appréciée figure 1.10 où est présentée la maille
cubique de type NaZn13.

Na (8a)

Zn (8b)

Zn (96i)

F. 1.10 – Structure cubique de type NaZn13.

Groupe d’espace Fm3̄c
Symbole de Pearson cF112
Paramètre de maille a = 12,2836(3) Å

Position de Wyckoff Atome x y z
8a Na 0,25 0,25 0,25
8b ZnI 0 0 0
96i ZnII 0 0,1192(3) 0,1806(3)

T 1.1 – Données cristallographiques de la phase NaZn13 selon [55].

Le composé LaCo13 est le seul intermétallique parmi les 45 systèmes binaires terre-
rare (T) – métal de transition (M) (avec M = Fe, Co ou Ni) qui cristallise dans la structure
cubique de type NaZn13 [56] (phase 1:13). Il est ferromagnétique avec un moment magné-
tique à saturation de 1,6 µB par atome de cobalt et une température de Curie de 1300 K.
En dépit du fait que la structure cubique de type NaZn13 n’est stable dans aucun des autres
alliages binaires T–M, la découverte des propriétés magnétiques de ce composé, dûes à
l’importante quantité en métal de transition, suggère qu’il n’est pas superflu d’y prêter
attention.

Ainsi, depuis les années soixante, de nombreuses recherches portent sur les pseudo-
binaires La(MxZ1−x)13 (M = Fe, Co ou Ni et Z = Al ou Si) depuis que K. Kripyakevich et
al. ont montré que la substitution d’au moins 10 % du métal de transition (dans le cas du
Fe et du Ni) par un autre élément tel que le silicium ou l’aluminium permet de stabiliser
la phase 1:13 dans ces alliages [57].

Il est reporté dans la littérature que les composés LaFe13−xSix avec 1,3 ≤ x ≤ 2,6
cristallisent dans la structure cubique de type NaZn13 [58] avec un paramètre de maille ≈
11,5 Å. Au delà, une phase tétragonale apparaît. Toutefois, pour ces composés, la phase
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1:13 est très difficile à obtenir, d’autant plus que le La et le Fe ne sont pas miscibles pour
les fortes concentrations en Fe au delà de 1733 K. La phase en question est alors issue de
la réaction péritectique suivante par mécanisme de germination et croissance :

(Fe,Si) − α + Laliq → La(Fe,Si)13

Cependant, le composé résultant possède dans la majorité des cas une microstructure
mixte composée du Fe-α, du La(Fe,Si)13 et du LaFeSi qui est thermodynamiquement plus
stable que la phase 1:13 [59, 60]. En général, les intermétalliques de type LaFe13−xSix

sont obtenus par des méthodes de synthèse classiques de fusion (four à arc ou four à
induction) et nécessitent un temps de recuit de 10 à 30 jours entre 1173 K et 1323 K ce
qui représente une perte de temps et d’énergie considérable en regard de la qualité des
échantillons obtenus. Les travaux réalisés par X. B. Liu et al. [61] et A. Yan et al. [62]
montrent qu’il est possible de réduire ce temps de recuit entre 20 minutes et 2 heures
pour la même gamme de températures dans le cas des intermétalliques ayant subi une
hypertrempe. Cette méthode de synthèse est nommée melt–spinning. T. Liu et al. [58]
réussirent à obtenir des composés massifs quasi-monophasés en procédant à des recuits
d’une heure à beaucoup plus haute température. Le tableau 1.2 montre la proportion de
phases en présence dans les composés LaFe13−xSix en fonction de la méthode de synthèse.

Méthode Traitement Phase en présence (% m.)
de syntèse thermique (Fe,Si)-α LaFeSi La(Fe,Si)13

Four à arc brut 80 29 0
Four à arc 1423 K, 1 h 56 21 23
Four à arc 1473 K, 1 h 19 8 73
Four à arc 1573 K, 1 h 5 4 91
Melt-spinning brut 59 19 22
Melt-spinning 1273 K, 20 min 4 0 96

T 1.2 – Phases en présence dans les intermétalliques La(Fe,Si)13 en fonction des conditions de
synthèse [58, 61].

Dans les matériaux La(Fe,Si)13, la disposition des atomes est identique à celle présen-
tée figure 1.10. Le La occupe les sites 8a alors que les sites 96i sont aléatoirement partagés
par le Fe et le Si. La plupart des auteurs s’accordent sur le fait que les sites 8b sont tota-
lement occupés par le Fe [63, 64] à l’exception de F. Wang et al. [65] pour qui les atomes
de Fe et de Si occupent aléatoirement ce site.

T. T. M. Palstra et al. mirent en évidence les propriétés magnétiques atypiques des
intermétalliques LaFe13−xSix [59] et La(Fe13−xAlx) [66]. Les premiers subissent une tran-
sition magnétique de premier ordre de l’état ferromagnétique à l’état paramagnétique (et
vice versa) tout en gardant leur structure cubique de type NaZn13. Leurs TC augmentent
de 198 K à 262 K respectivement lorsque x = 1,5 et 2,5 alors que leurs moments magné-
tiques à saturation diminuent de 2,08 µB à 1,85 µB. En 1999, A. Fujita et al. observèrent
une importante variation volumique d’environ 1,5 % en dessous de leur température de
Curie sous un champ magnétique d’1 T [67]. Cette expansion volumique anormale en des-
sous de leurs températures d’ordre est semblable à celle des alliages d’Invar ou encore
des phases de Laves, tels que les composés RCo2 et RMn2 (R = terre-rare) [68] et laisse
supposer que ces composés (pour x ≤ 1,7) présentent une transition métamagnétique des
électrons itinérants, suggérant d’intéressantes propriétés magnétocaloriques. Depuis, les
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recherches visant à déterminer ces propriétés se sont multipliées et l’existence d’un EMC
géant fut reportée. Effectivement, le composé LaFe11,4Si1,6 présente une variation d’entro-
pie magnétique, légèrement supérieure à celle du Gd5(Si2Ge2), de ≈ 19,4 J/kg K sous une
variation de champ magnétique de 0–5 T à TC = 208 K [37]. Mais bien qu’il soit possible
d’augmenter leur température d’ordre en augmentant la concentration en silicium, l’EMC
s’en trouve largement réduit comme le montre la figure 1.11. Les alliages substitués à
l’aluminiun, présentant des propriétés magnétiques plus modestes, font l’objet de moins
de travaux que les composés précédents.
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F. 1.11 – Évolution de la température de Curie (à gauche) et de la variation de l’entropie magnétique (à
droite) en fonction de la concentration en silicium des composés LaFe13−xSix avec 1,3 ≤ x ≤ 2,8 selon [37].

Malgré leur EMC géant, la température d’ordre de ces matériaux reste basse (au maxi-
mum TC ≈ 260 K). Il est alors nécessaire d’augmenter cette température pour des applica-
tions de l’EMC à température ambiante. Pour parvenir à cela la substitution de La par une
autre terre-rare (Pr, Gd, Er, Nd) a été étudiée par certains auteurs [69, 70, 71, 72]. Cepen-
dant ces substitutions ont pour effet de diminuer la valeur de ∆S M. D’autres recherches
ont porté sur l’étude des effets de la substitution du Fe par un autre élément de transition
(Co, V, Ni, Cu) sur les propriétés magnétiques et magnétocaloriques de ces composés.
Les résultats les plus intéressants sont obtenus avec le cobalt. Pour les séries de composés
La(Fe1−zCoz)11,4Si1,6 (0 ≤ z ≤ 0,10) et La(Fe1−zCoz)11,2Si1,8 (0 ≤ z ≤ 0,08), la température
de Curie augmente linéairement, dans les deux cas, de 210 K pour z = 0 à 330 K pour z
= 0,10. Néanmoins, ∆S M diminue de ≈ 20,3 à 10,8 J/kg K lorsque z = 0,07 pour la pre-
mière série de composés [73] et de ≈ 12,6 à 6,8 J/kg K lorsque z = 0,08 dans le cas de
La(Fe1−zCoz)11,2Si1,8 [74].

L’insertion d’atomes légers tels que l’hydrogène ou le carbone dans les composés
LaFe13−xSix(H,C)y est un moyen efficace d’augmenter la température d’ordre sans pour
autant affaiblir de façon considérable l’EMC, en tout cas pour les hydrures. Les propriétés
magnétiques et magnétocaloriques de ces derniers furent tout d’abord étudiées par Y. F.
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Chen et al. [75], A. Fujita et al. [76] et S. Fujieta et al. [77]. Ils découvrirent que la tem-
pérature de Curie augmente linéairement lorsque la concentration en hydrogène augmente
indépendamment du rapport Fe/Si. Alors que la valeur de ∆S M n’est que modérément ré-
duite (voir figure 1.12), celle de ∆Tad augmente d’environ 50 % lorsque y passe de 0 à 1,5.
D’après A. Fujita [76], cette différence de comportement entre les deux grandeurs quanti-
tatives de l’EMC s’expliquerait par le fait que la capacité calorifique, CB, reste constante
lorsque y augmente alors que TC croît, d’où la diminution du rapport CB/TC. Or, ∆Tad est
proportionnelle au rapport T/CB (voir équation 1.6), d’où son augmentation rapide lorsque
la concentration en atome H augmente. De plus, la nature de la transition n’est pas modi-
fiée pour les composés hydrogénés par rapport aux intermétalliques de départ.
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F. 1.12 – Évolution de la température de Curie (à gauche) et de la variation de l’entropie magnétique (à
droite) en fonction de la capacité en hydrogène pour les composés La(Fe,Si)13 [37].

Du point de vue cristallographique, l’insertion d’atomes interstitiels ne modifie pas
la structure de la phase 1:13 mais entraîne l’augmentation du paramètre de maille a. Les
analyses structurales réalisées montrent que l’ajout de trois atomes d’hydrogène par for-
mule unitaire (3 H/f.u.) produit une augmentation du volume de maille ≈ 4,5 % [29]. Les
travaux effectués par A. Fujita [63] montrent que les positions occupées par ces atomes
correspondent à celles des sites 24d de géométrie octaédrique. Ces résultats sont en accord
avec ceux de K. Irisawa et al. [78], qui démontra que les distances entre atomes proches
voisins les plus affectées lors de l’insertion d’atomes H sont les distances Fe96i–Fe96i joux-
tant des sites 24d comme présenté figure 1.13.

Cependant en considérant l’agitation thermique des atomes d’hydrogène, M. Rosca
et al. [64] démontrèrent qu’ils ne se placent pas exactement au centre du plan formé par
les quatre atomes Fe96i mais légèrement en-dessous (ou en-dessus), c’est-à-dire dans les
sites 48 f . Ce sont des sites octaédriques dont la base est formée par quatre atomes Fe96i et
chacun des sommets par un atome de La (figure 1.13). Ce qui signifie qu’ils sont tout à fait
identiques aux sites 24d, à l’exception que l’hydrogène se déplace autour de sa position
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La (8a)

Fe (8b)

Fe,Si (96i)

H (24d, 48f)

F. 1.13 – 1/8 de la maille cubique de type NaZn13.

d’équilibre le long de l’axe La–La permettant ainsi des distances Fe–H acceptables.
À ce jour, seuls J. Wang et al. [79] ont étudié les propriétés thermodynamiques de la

phase 1:13 en exposant l’intermétallique LaFe11,44Si1,56 à une atmosphère d’hydrogène. Ce
composé possède une cinétique d’absorption rapide, seulement 20 minutes à 353 K suf-
fisent pour atteindre la saturation. Les composés hydrogénés sont thermodynamiquement
stables dans les conditions normales de pression et de température et peuvent être désorbés
rapidement pour des températures supérieures à 448 K. Les courbes isothermes pression
– composition (voir partie 1.5.2.2) montrent qu’il n’y a pas de plateau d’équilibre, ce qui
signifie que l’on est en présence d’une solution solide métal – hydrogène. La capacité en
atome d’hydrogène peut être ajustée en changeant soit la pression ou soit la température
[80].

Peu de travaux ont été effectués sur les composés La(Fe,Si)13 carburés [81, 82, 83, 84].
Bien que la température de Curie augmente avec la concentration en atomes carbone, la
variation d’entropie magnétique est fortement réduite. Les recherches réalisées par Y. F.
Chen et al. sur les carbures de composition LaFe11,5Si1,5Cy révèlent que la température de
Curie augmente telle que TC = 195 K pour y = 0, 225 K pour y = 0,2 et 241 K pour y = 0,5.
Cependant, ∆S M diminue d’autant plus rapidement que y augmente. Ainsi, ∆S M ≈ 24,6,
≈ 22,8 et ≈ 12,7 J/kg K respectivement pour y = 0, 0,2 et 0,5 aux températures d’ordre
précédemment citées sous une variation de champ magnétique de 0–5 T [81]. La raison de
cette diminution de l’EMC est que pour les concentrations en carbone supérieures à 0,4
C/f.u., la transition métamagnétique des électrons itinérants est remplacée par une transi-
tion de second ordre. Les mêmes constatations ont été faites par M. Balli et al. [85] lors
de l’insertion d’azote dans l’intermétallique LaFe11,7Si1,3.

La figure 1.14 met en évidence les grandeurs quantitatives de l’EMC en fonction de la
variation du champ magnétique de certains composés magnétocaloriques. On peut consta-
ter qu’il n’y a pas forcément un facteur de proportionnalité entre les valeurs de ∆S M et de
∆Tad. Une importante variation d’entropie magnétique n’est pas synonyme d’une impor-
tante variation adiabatique de température.
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F. 1.14 – Variation de l’entropie magnétique (à gauche) et variation adiabatique de température (à
droite) en fonction de la variation du champ magnétique pour certains composés magnétocaloriques [37].

1.4 Les propriétés magnétiques
La détermination des propriétés magnétiques d’un matériau passe tout d’abord par la

compréhension des différents mécanismes magnétiques se déroulant de l’échelle atomique
jusqu’à l’échelle macroscopique. Il existe deux modèles dans lesquels peuvent être asso-
ciés ces mécanismes qui sont le magnétisme localisé (description relativement simple des
phénomènes magnétiques au sein d’un matériau) s’appliquant aux terres-rares et aux iso-
lants et le magnétisme itinérant. Ce dernier modèle est attribué aux métaux et alliages à
base d’éléments de transition 3d, dans lesquels les électrons de valence se déplacent (ils
sont délocalisés) dans tout le matériau induisant un comportement magnétique différent
de celui des atomes isolés dont il est constitué. Néanmoins, quel que soit le modèle, la
structure magnétique (au niveau microscopique) est régie par les interactions d’échange
qui sont capables d’orienter parallèlement ou antiparallèlement les moments magnétiques.

1.4.1 Interactions d’échange
Dans un composé magnétique, les moments magnétiques interagissent entre eux et

avec leur environnement. Ainsi, en dessous d’une certaine température critique, il en dé-
coule un comportement collectif responsable de différents comportements magnétiques
tels que le ferromagnétisme, le ferrimagnétisme ou l’antiferromagnétique (voir partie 1.4.2).
Si l’on considère deux moments magnétiques mA et mB appartenant à deux atomes voisins
A et B, il y a interaction d’échange (notion introduite par Heisenberg en 1929) entre eux

26



Chapitre 1 : Présentation de l’étude

dont l’énergie d’échange par unité de volume associée est :

Eéch = −
µ0

2

∑
A,B, A

nAB · ~mA · ~mB (1.8)

ou encore :
Eéch = −

µ0

2

∑
A

~mA · ~HA

avec
~HA =

∑
B, A

nAB · ~mB

où Eéch : énergie d’échange
µ0 : perméabilité du vide (= 4π · 10−7 H/m)
nAB : coefficient qui peut être négatif ou positif
~mA : moment magnétique de l’atome A
~mB : moment magnétique de l’atome B
~HA : champ local agissant sur A
facteur 1/2 : vient du fait que l’interaction entre pair de moments est comptée deux fois

Ces interactions d’échanges sont très intenses entre atomes premiers voisins et s’atté-
nuent avec la distance. Lorsqu’elles sont positives, une aimantation uniforme est favorisée
dans les systèmes ferromagnétiques. Cependant, leur influence est faible à grande distance
où elles n’agissent que par effet de chaîne.

Il est à noter que l’équation 1.8 est une description phénoménologique des interac-
tions d’échange entre une paire de moments magnétiques. Elle ne prend en considération
que le champ local. En effet, afin d’expliquer le comportement magnétique des composés
ferromagnétiques, il convient de prendre en compte le champ moléculaire, c’est-à-dire la
valeur moyenne du champ local à une température donnée, modèle introduit par P. Weiss
en 1906. Ainsi, l’énergie d’échange moyenne s’écrit :

< Eéch >T= −µ0

∑
A

< ~mA >T · ~HM (1.9)

où ~HM représente le champ moléculaire (ou champ d’échange) tel que :

~HM =
∑
B, A

nAB· < ~mB >T

Ainsi, il est possible de déterminer l’ordre magnétique des matériaux en fonction du
signe des interactions d’échange (figure 1.15).
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F. 1.15 – Courbe de Slater-Néel représentant l’énergie d’échange en fonction des distances entre
couches magnétiques dans les métaux et alliage 3d d’après [86].

1.4.2 Comportements magnétiques
La plupart des éléments purs, à l’état atomique sont porteurs d’un moment magnétique

permanent, lequel est représenté par un vecteur de module constant dont la direction et le
module dépendent de l’environnement particulier de l’atome (nature et position d’atomes
voisins, température, champs magnétiques appliqués). Donc chaque atome magnétique
est considéré comme un petit aimant élémentaire. Cependant, dès lors que les atomes
s’assemblent pour former un édifice polyatomique, peu d’entre eux possèdent un moment
magnétique (Mn, Fe, Co, Ni parmi les éléments de transition et quelques lanthanides Eu,
Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm). Il existe cinq catégories de comportements magnétiques permet-
tant de décrire ces matériaux, ainsi formés :

1.4.2.1 Le diamagnétisme

Caractérise les matériaux dont les atomes ne sont pas porteurs d’un moment magné-
tique et dont l’aimantation induite par le champ est très faible et opposée à ce dernier. Ils
possèdent une susceptibilité magnétique négative qui est pratiquement indépendante de la
température et du champ.

1.4.2.2 Le paramagnétisme

En l’absence d’un champ magnétique appliqué, les moments magnétiques portés par
les atomes s’orientent aléatoirement et n’interagissent pas entre eux. Lors de l’application
d’un champ, les moments magnétiques s’alignent le long des lignes de champ. L’aimanta-
tion induite est proportionnelle au champ appliqué :

~M = χ ~H

où χ est la susceptibilité magnétique (sans dimension). Elle est infinie au zéro absolu (gé-
néralement de l’ordre de 10−3 à 10−5 à température ambiante) et décroît à mesure que la
température augmente, c’est-à-dire que l’agitation thermique est importante. Idéalement,
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la susceptibilité obéit à la loi de Curie qui dit que l’inverse de la susceptibilité varie linéai-
rement avec la température.

1.4.2.3 L’antiferromagnétisme

Les composés qui appartiennent à cette catégorie sont caractérisés par une certaine
température appelée température de Néel (TN). En-dessous de cette température, l’exis-
tence d’interactions d’échange négatives entre atomes proches voisins entraîne un arran-
gement antiparallèle des moments magnétiques, lesquels se séparent en deux sous-réseaux
d’aimantations égales et opposées (il existe des cas plus complexes dans lesquels les mo-
ments magnétiques des sous-réseaux ne sont pas colinéaires), si bien qu’en l’absence de
champ appliqué l’aimantation totale est nulle. Contrairement au paramagnétisme, lorsque
la température diminue, en-dessous de TN, la susceptibilité décroît et l’ordre antiferroma-
gnétique prévaut sur l’agitation thermique qui s’y oppose. Au-delà de TN, la susceptibilité
varie de façon identique à celles des composés paramagnétiques.

1.4.2.4 Le ferromagnétisme

Les composés appartenant à cette catégorie présentent une température au-delà de la-
quelle leur aimantation devient nulle, c’est la température de Curie (TC). En-dessous de
cette température, l’existence d’interactions d’échange positives entre atomes proches voi-
sins tend à arranger parallèlement les moments magnétiques entre eux. Cela a pour consé-
quence l’apparition d’une aimantation spontanée (que l’on appellera Mspon.) qui apparaît
en l’absence de champ appliqué. Lorsque la température augmente au-dessus de TC, l’agi-
tation thermique domine sur les interactions d’échange, l’aimantation s’annule.

Cela signifierait que tous les matériaux ferromagnétiques sont aimantés. Or, un maté-
riau ferromagnétique présente une microstructure magnétique composée de domaines : les
domaines de Weiss, introduits par le scientifique du même nom P. Weiss. Ces domaines
sont séparés par des parois de Bloch. En l’absence de champ, l’orientation des moments
magnétiques de chaque domaine est quelconque et le moment résultant est nul. C’est pour
cela qu’un morceau de fer n’en attire pas un autre s’il n’a pas été préalablement aimanté.

L’application d’un champ magnétique, provoque l’orientation des moments de chaque
domaine dans son sens. Il en résulte une forte aimantation. Si le champ est suffisamment
élevé, l’aimantation atteint sa valeur maximale, c’est l’aimantation à saturation (MS). Ce-
pendant, cela occasionne la modification des domaines, de sorte que ceux qui sont orientés
dans le sens du champ s’agrandissent. Ces modifications deviennent rapidement irréver-
sibles et lorsque l’on supprime le champ appliqué, le composé acquiert une aimantation
résultante.

1.4.2.5 Le ferrimagnétisme

Relatif aux matériaux de type antiferromagnétique pour lesquels les moments respec-
tifs des deux sous-réseaux magnétiques n’ont pas la même amplitude. Ainsi, dans le cas
idéal, la compensation entre eux n’est plus possible et le comportement thermique de l’ai-
mantation est presque identique à celui d’un ferromagnétique, où TC correspond aussi au
passage d’un état aimanté à un état non aimanté. La variation de l’aimantation en fonction
de la température peut présenter un minimum en-dessous de TC, dans le cas d’une com-
pensation complète entre les deux sous-réseaux, à une température appelée température
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de compensation (Tcomp).

Les schémas figure 1.16 illustrent le réseau de spins magnétiques et la variation ther-
mique de 1/χ correspondant aux différents comportements magnétiques.

T

1/χ

Paramagnétisme

Ferromagnétisme Ferrimagnétisme

Antiferromagnétisme

T

1/χ

TN

T

1/χ

TC T

1/χ

TC

F. 1.16 – Réseau de spins et variation thermique de 1/χ correspondant aux différents comportements
magnétiques.

1.4.3 Alliages de terres-rares
Les composés de terres-rares possèdent des moments magnétiques qui proviennent

des moments orbitaux et de spins des électrons 4 f . Les orbitales 4 f présentent une faible
extension spatiale (inférieure aux distances interatomiques) ce qui rend leurs électrons peu
sensibles à l’environnement (figure 1.17). C’est pour cela que les composés de terres-rares
possèdent un moment magnétique élevé.

Ce sont donc les électrons s ou d qui se délocalisent pour devenir des électrons de
conduction et c’est par leur intermédiaire que les moments magnétiques des terres-rares
sont couplés. Ainsi, lorsqu’un électron de conduction passe au voisinage d’un électron
4 f , il interagit avec ce dernier. Ces interactions indirectes entre moments 4 f , dont le signe
dépend de la bande de conduction, sont appelés interactions RKKY (Ruderman, Kittel,
Kasuya, Yosida) [87]. Elle peut s’écrire de la manière suivante :

E = −
∑
Ri,r

J(Ri − r)S iσ(r) (1.10)

où E : énergie d’échange
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Ri : position de l’électron 4 f
r : position de l’électron de conduction
J : interaction d’échange magnétique
S i : spin des électrons 4 f
σ(r) : spin des électrons de conduction

F. 1.17 – Fonction de distribution radiales (F.D.R.) des couches électroniques externes pour le cobalt et
le gadolinium.

1.4.4 Alliages de métaux de transition
Dans les cas des alliages de métaux de transition, les électrons 3d sont délocalisés.

Ils sont responsables du magnétisme et jouent aussi le rôle d’électrons de conduction.
La densité d’état des électrons s étant très faible leur impact est négligeable sur les mo-
ments magnétiques ainsi que les interactions entre eux. Le recouvrement des orbitales 3d
entre deux atomes de métaux de transition occasionne deux effets contradictoires. En ef-
fet, le matériau peut être magnétique ou non selon que le critère d’instabilité de Stoner
est satisfait ou pas. Ce critère stipule que lorsque la différence entre l’énergie cinétique
des électrons et l’énergie d’interaction entre eux est minimale, avec un nombre différent
de spin up et de spin down alors le matériau est magnétique. Dans le cas d’un matériau
ferromagnétique, ce critère est défini par [88] :

I · N(εF) > 1 (1.11)

où I : paramètre de Stoner
N(εF) : densité d’état au niveau de Fermi

De façon similaire aux terres-rares, le signe des interactions dépend du remplissage
de la bande de conduction. En général, les métaux de transition ont une température de
Curie plus élevée (TC = 1043 K et 1388 K respectivement pour le Fe et le Co) que les
terres-rares.

31



Chapitre 1 : Présentation de l’étude

1.4.5 Alliages métal de transition – terre-rare
Les alliages métal de transition – terre-rare cumulent l’important moment magnétique

des terres-rares et la température de Curie élevée des métaux de transition. Ces combinai-
sons sont utilisées pour de nombreux matériaux dont l’efficacité a largement été éprouvée,
comme les alliages de type NdFeB ou de type SmCo qui forment des aimants permanents
performants.

Dans la majorité des cas, pour un métal de transition donné, il existe une série de com-
posés qui cristallisent dans la même structure cristallographique et qui ont donc la même
structure de bande. Ils sont formés par l’association des orbitales 3d du métal de transition
et 5d de la terre-rare. La différence d’électronégativité entre les deux éléments entraîne un
transfert d’électrons de la bande 5d vers la bande 3d. Il en résulte une hybridation 3d–5d.
De façon générale, l’augmentation de la concentration en terre-rare provoque la diminu-
tion de la densité d’état au niveau de Fermi. Ainsi, le magnétisme de l’intermétallique
est dépendant de la concentration de cet élément. Ce type de composés présente certaines
propriétés intrinsèques :
• les interactions ferromagnétiques de type 3d–3d sont à l’origine de leur importante

température de Curie et sont dominantes par rapport aux autres interactions 3d–4 f
et 4 f –4 f ,
• le signe des interactions d’échanges entre les électrons 3d du métal de transition

et les électrons 4 f de la terre-rare régit le comportement magnétique du composé
(ferromagnétique ou ferrimagnétique),
• il existe également des interactions d’échanges indirectes entre les électrons 4 f qui

sont de faibles amplitudes comparées aux deux précédentes,
• il est possible d’observer, pour certains composés, une réorientation des spins à

cause de la compétition entre l’anisotropie cristalline des deux constituants.
Les interactions d’échanges 3d–4 f sont décrites selon l’équation 1.10, d’après le mo-

dèle RKKY, de même que les celles 4 f –4 f .

1.4.6 Métamagnétisme des électrons itinérants
Le métamagnétisme des électrons itinérants (itinerant electron metamagnetism ou col-

lective electron metamagnetism en anglais) a été décrit selon le modèle de Wohlfarth et
Rhodes, durant le cours de l’année 1962, comme une transition d’un état non magnétique
vers un état magnétique quand le champ agissant sur un matériau est plus grand qu’un
champ critique HC [89]. Cette transition peut être décrite en utilisant l’expansion de type
Landau de l’énergie libre des électrons d :

F = AM2 + BM4 + CM6 + ... − MH

où M est l’aimantation, H le champ appliqué et A, B, et C des coefficients reliés à la
structure de bande du système considéré tel que :

A =
1

4n(εF)S

B = −
1

64n3(εF)

[
n′′(εF)
3n(εF)

− (
n′(εF)
n(εF)

)2
]

32



Chapitre 1 : Présentation de l’étude

S = (1 −Un(εF))−1 est le critère de Stoner, n, n′et n′′ sont les densités d’état et ses dé-
rivées première et seconde au niveau de Fermi. Lorsque le coefficient A est faiblement po-
sitif, c’est-à-dire, lorsque que le critère de Stoner menant au ferromagnétisme est presque
satisfait et que B est négatif, ce qui implique que n′′ est positif et grand, alors, il y a mé-
tamagnétisme des électrons itinérants. Ce comportement se traduit par la dépendance de
l’aimantation au champ telle qu’elle est illustrée figure 1.18 [89].

F. 1.18 – Courbes d’aimantation isothermes en fonction du champ magnétique mesurées à 10 K pour les
composés LuCo2 et YCo2 montrant la transition métamagnétique des électrons itinérants [89].

Comme précisé précédemment, l’association d’un métal de transition et d’une terre-
rare correspond à la mise en commun de la bande 3d du métal de transition et de la bande
5d de la terre-rare. La différence d’électronégativité entre elles, provoque un transfert
d’électrons dans le sens 5d → 3d, il y a hybridation 3d–5d (ou 3d–4d dans le cas de
l’Y).

Le magnétisme résultant est fonction de la concentration en terre-rare, car comme il a
été vu dans la partie 1.4.3 les électrons 4 f , responsables du magnétisme, ne sont pas des
électrons de conduction. Le critère de Stoner, décrit par l’équation 1.11, est vérifié dans
une certaine gamme de concentration en terre-rare que l’on appelle concentration critique.
Lorsque cette concentration est approchée ou dépassée, le métamagnétisme des électrons
itinérants est observé. Cela correspond à une transition de phase magnétique de premier
ordre induite par un champ appliqué H > HC à laquelle est associé un brusque changement
d’aimantation pour une valeur de HC. En outre, un important effet magnétovolumique a
été observé dans les composés de type RCo2 lors de cette transition (voir figure 1.19).

Ainsi, les composés de type Y(Co1-xAlx)2 avec 0,095 ≤ x ≤ 0,12 présentent une large
expansion volumique engendrée par la transition métamagnétique de l’état non magné-
tique vers l’état magnétique proportionnelle au carré de l’aimantation des phases para-
magnétique et ferromagnétique. Cette anomalie du volume peut être théoriquement in-
terprétée de la façon suivante : il existe un couplage entre le paramètre d’ordre de spin
des atomes A et B, que l’on note < S A · S B >, et les dimensions de la structure ma-
gnétique. En l’absence de corrélation entre les spins localisés sur les différents sites, le
paramètre < S A · S B > est nul, aucune magnétostriction n’est observée, c’est le cas d’un
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composé paramagnétique. En diminuant la température jusqu’à atteindre la TC, les inter-
actions d’échange prédominent alors l’agitation thermique entraînant le parallélisme des
spins magnétiques. Cela engendre l’augmentation de l’énergie cinétique des électrons de
la bande 3d. Le paramètre < S A · S B > croît en même temps qu’apparaît un ordre à
courte distance et afin de minimiser l’énergie libérée dans le système cela entraîne ainsi
une expansion du volume. Quand un champ magnétique est appliqué, le parallélisme des
spins est renforcé donc la fonction de corrélation entre eux augmente autant que l’effet
magnétovolumique.

F. 1.19 – Occurence de l’effet magnétovolumique pour les composés de type RCo2. ω qui représente la
variation relative du volume ∆V/V est tracé en fonction de la température [89].

1.5 Propriétés d’hydrogénation

1.5.1 Affinité des éléments avec l’hydrogène
La stabilité d’un hydrure peut être déterminée en fonction de l’élément dont il est

composé (figure 1.20). Ainsi, on distingue deux types d’éléments :
Les éléments dits de type A, représentés en rouge, correspondent aux terres-rares et

aux métaux de transition de début de période. Ils forment des hydrures thermodynamique-
ment très stables à pression et température ambiantes, si bien que seule l’utilisation d’une
température élevée permettrait de les désorber.

Les éléments dits de type B, en bleu, sont les métaux de transition de fin de période.
Ces derniers nécessitent l’application de fortes pressions ou de températures éloignées de
la température ambiante pour former des hydrures.

L’association de ces deux types d’éléments permet la formation d’hydrures de stabilité
intermédiaire à pression et température ambiantes. Évidemment, la stabilité de ces derniers
sera fonction de la stœchiométrie des éléments utilisés.
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F. 1.20 – Tableau périodique des éléments représentant leur affinité avec l’hydrogène. La stabilité d’un
hydrure formé à partir d’un élément pur est d’autant plus forte que son enthalpie de formation est négative.

1.5.2 Propriétés thermodynamiques
1.5.2.1 Processus de formation des hydrures

Certains métaux ou alliages ont la capacité de former des hydrures lorsqu’ils sont
soumis à une atmosphère d’hydrogène gazeux. Ce processus est exothermique et peut
s’écrire sous la forme de la réaction globale suivante :

M + x
2 H2 −−→ MHx + ∆Q

où ∆Q représente la chaleur dégagée lors de l’absorption.

L’absorption de l’hydrogène par un métal peut être décrite comme suit :
Lorsque l’hydrogène moléculaire arrive en contact avec la surface du métal, il y a mise

en commun d’électrons entre les atomes superficiels du solide et les molécules du gaz. Il
y a d’abord adsorption grâce aux interactions de type Van Der Waals.

Si l’énergie cinétique des molécules d’hydrogène, acquise lors de leur approche de la
surface du métal, est suffisamment élevée, alors la barrière d’activation est franchie, les
atomes d’hydrogène se séparent. C’est la chimisorption.

Les atomes d’hydrogène ainsi dissociés s’insèrent dans le métal.
Puis ils diffusent, graduellement, de la surface vers l’intérieur, occupant les sites inter-

stitiels.
Ce processus d’absorption engendre une expansion du volume, d’autant plus impor-

tante que la concentration des atomes H occupant les sites interstitiels augmente (de l’ordre
de 15 à 30 %), laquelle provoque la pulvérisation du matériau lorsqu’il est massif. C’est la
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décrépitation. Lorsque cette concentration devient telle que le rapport atomes hydrogène
par atome de métal (H/M) est supérieur à 0,1, il y a formation et croissance de la première
phase hydrure [90].

1.5.2.2 Isothermes pression – composition

Comportement théorique Les isothermes pression – composition permettent d’avoir
accès aux propriétés thermodynamiques des composés hydrogénés. Cela permet de pou-
voir anticiper la réaction des intermétalliques sous pression d’hydrogène en regard de leur
capacité de stockage. Ces courbes sont obtenues, à une température donnée, en mesurant la
pression d’équilibre d’hydrogène gazeux en fonction de la quantité d’hydrogène absorbée.
Le comportement idéal de ces isothermes est illustré figure 1.21. Leur forme est régentée
par la règle des phases de Gibbs. Elle permet de déterminer la variance d’un système,
c’est-à-dire le nombre de variables intensives (paramètres indépendants de la quantité de
matière) que l’on peut faire varier indépendamment les unes des autres sans provoquer la
rupture de l’équilibre.

Si l’on considère un système formé de Φ phases composé de i constituants, il y a une
variable de position (permet de fixer la concentration), Φ ·(i−1), et deux variables d’action
(la température et la pression). Ainsi, le nombre total de variables est Φ · (i − 1) + 2.

En considérant les conditions restrictives, il est possible d’accéder à la variance du
système :
• à l’équilibre, le potentiel chimique d’un constituant est le même dans toutes les

phases, ce qui ajoute les conditions suivantes : i · (Φ − 1)
• le nombre de relations chimiques, p, entre les constituants doit être pris en considé-

ration
La règle de Gibbs peut être notée :

v = Φ · (i − 1) + 2 − i · (Φ − 1) − p = (i − p) + 2 − Φ

avec n = i − p, nombre de variables indépendantes, on obtient alors :

v = n + 2 − Φ

Lorsqu’une faible concentration d’hydrogène est absorbée par un métal, les atomes
d’hydrogène s’insèrent continûment dans les sites insterstitiels sans préférence et sans in-
fluence sur la symétrie du composé de départ. La pression croît alors rapidement avec la
capacité. Cette phase, nouvellement créée, est appelée phase α et correspond à une solu-
tion solide d’hydrogène inséré dans le réseau cristallin du matériau. Il y a deux constituants
en présence (l’hydrogène et le métal), la pression et la température influent sur l’équilibre
du système, il y a deux phases (gaz et solide) et aucune constante d’équilibre ne lie les
phases entres elles. La variance est donc égale à 2. Cela indique que seules deux variables
peuvent être modifiées. Ici, pour un température donnée, la concentration en hydrogène
varie avec la pression.

Lorsque la concentration en hydrogène dissoute dans le métal croît jusqu’à atteindre la
limite de solubilité, une transition de phase apparaît. Cela entraîne une importante varia-
tion du volume et dans certains cas, la modification de la symétrie du composé de départ
à cause de l’accommodation de la structure dans le but de pouvoir accepter plus d’atomes

36



Chapitre 1 : Présentation de l’étude

d’hydrogène. La phase α disparaît au profit d’une nouvelle phase, appelée phase β selon
la réaction :

α + H2 −−⇀↽−− β

Il y a coexistence de deux constituants (α et β) liés par une équation chimique (n = 1) ainsi
que trois phases en présence (Φ = 3) donc la variance est égale à un. Autrement dit, il ne
peut y avoir qu’une seule variable. La température étant fixée, tant que les deux phases α
et β coexistent la pression ne peut varier d’où la pression de plateau. Dans ce domaine,
le composé peut absorber une grande quantité d’hydrogène pour de faibles variations de
pression. Lorsque la phase α disparaît, la phase hydrure continue à absorber de l’hydro-
gène. La variance du système est égale à deux, et de nouveau, la capacité en hydrogène
varie avec la pression.

L’utilisation de la loi de Guldberg et Waage (qui s’inscrit dans la continuité des travaux
de Van’t Hoff), lorsque α → β, permet de corréler les pressions de plateau en fonction de
la température selon l’équation :

ln
PH2

P◦
=

∆rH◦

RT
−

∆rS ◦

R
(1.12)

avec PH2
: pression d’hydrogène

P◦ : pression standard (1 bar = 105 Pa)
∆rH◦ : enthalpie standard de la réaction
∆rS ◦ : entropie standard de la réaction
R : constante des gaz parfaits (≈ 8,314 J·K−1·mol−1)
T : température (K)

F. 1.21 – À gauche : isothermes pression – composition pour différentes températures tel que T1 < T2 <

T3 < T4. À droite : logarithme de la pression d’hydrogène des plateaux d’équilibre en fonction de l’inverse
de la température selon la loi de Van’t Hoff.

De ce fait, le graphe du logarithme de la pression d’hydrogène des plateaux en fonction
de l’inverse de la température (figure 1.21), en considérant que ∆rH◦ et ∆rS ◦ ne varient pas
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en fonction de la température pour un composé donné, permet d’accéder à ces grandeurs
thermodynamiques.

Comportement réel Cependant, dans la pratique, la forme des courbes est légèrement
différente (figure 1.22). Il est à noter que les isothermes obtenus expérimentalement pré-
sentent deux différences par rapport à ceux présentés figure 1.21.

D’une part, le plateau de pression n’est pas tout à fait horizontal, ce qui est dû à un
gradient de concentration dans le composé. Donc, pour un composé non traité thermique-
ment, l’inclinaison est plus importante que celle d’un composé ayant subit un traitement
d’homogénéisation.

x (H/M)

H

absorption

désorption

2Hln P

F. 1.22 – Schéma des isothermes pression – composition en absorption et en désorption.

D’autre part, il existe un phénomène d’hystérèse, c’est-à-dire qu’il y a un décalage
entre les courbes d’absorption et de désorption, engendré par l’excès d’énergie nécessaire
pour l’accommodation des contraintes créées par l’expansion volumique lors de l’hydro-
génation. Ce phénomène est exprimé par la relation suivante :

H = ln
(

Pabs

Pdés

)

1.6 Objectifs de l’étude
Comme indiqué dans la partie 1.3.5, les intermétalliques La(Fe,Si)13 de structure type

NaZn13 synthétisés par méthodes classiques de fusion ont fait l’objet de nombreuses re-
cherches en regard de leur utilisation comme matériaux réfrigérants. Cependant, l’uti-
lisation de traitements d’homogénéisations très longs ou à très hautes températures est
nécessaire pour l’obtention de ces composés.

L’objectif principal de ces travaux de thèse a été de trouver un moyen moins énergi-
vore pour l’obtention de composés monophasés 1:13. Pour y parvenir, nous avons étudié
la synthèse de ces alliages par broyage mécanique à haute énergie (ou mécanosynthèse).
Cette méthode de synthèse, mise au point dans les années 1960 par J. Benjamin pour la
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production de super alliage à base de nickel, permet de synthétiser à température am-
biante une grande variété d’alliages à l’équilibre et hors équilibre à partir d’un mélange
de métaux purs ou de précurseurs en poudre [91]. Les conditions d’élaboration (vitesse
de rotation jarres, temps de broyage) et de recuit (température, temps) adéquates devaient
être déterminées avant d’en étudier les effets sur les propriétés structurales, magnétiques
et magnétocaloriques.

Nous avons vu dans la partie 1.3.5, qu’un seul article relate les propriétés de la phase
1:13 sous atmosphère d’hydrogène. Nous avons donc décidé de compléter ces données
en étudiant le comportement thermodynamique des composés hydrogénés La(Fe,Si)13Hy

issus des intermétalliques élaborés par mécanosynthèse. Nous avons également entrepris
d’améliorer les propriétés magnétocaloriques de ces composés intermétalliques par l’in-
sertion d’atomes d’hydrogène et de carbone.

De plus, nous avons mené une étude sur de nouveaux composés magnétocaloriques
Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb) afin de déterminer l’influence de la terre-rare sur leurs
propriétés magnétiques et magnétocaloriques.

39





Chapitre 2

Procédés expérimentaux

2.1 Élaboration au four à arc
Le four à arc utilise l’énergie thermique de l’arc électrique établi entre l’électrode de

tungstène (W) et les métaux disposés dans un creuset en cuivre pour obtenir une tempéra-
ture suffisante pour les faire fondre (figure 2.1). L’électrode de tungstène ainsi que le socle
en cuivre sont reliés à un générateur qui permet de délivrer un courant d’une forte intensité
créant ainsi un arc électrique pouvant atteindre des température supérieures à 3273 K.

eau
Entrée�d’Ar

eau
Sorti�vers�pompes

Générateur

El t d d W

Enceinte�en�verre

Electrode�de�W

Socle�en�CuCreuset�en�Cu

Echantillon

27

F. 2.1 – Schéma du four à arc (gauche), photographie du four à arc (droite)

Avant d’introduire les métaux dans le creuset, refroidi par circulation d’eau, ils sont
préalablement limés pour enlever la couche d’oxyde superficielle. Un vide secondaire
de 2·10−6 mbar est fait dans l’enceinte en verre pour s’affranchir de toutes les impuretés
gazeuses. Une pression d’argon est introduite dans l’enceinte du four afin de pouvoir ma-
nipuler l’électrode et permettre la création de l’arc électrique. L’arc est amorcé par contact
avec le bord du creuset puis est dirigé vers le centre pour faire fondre les métaux. Cinq
fusions au total sont effectuées. L’alliage est retourné entre chacune d’entre elles pour
assurer homogénéité de l’échantillon. Le processus de fusion y est rapide et les pertes
massiques constatées après les fusions sont inférieures à 1 %.

Le four à arc utilisé peut contenir environ 5 g d’échantillon. Pour des masses plus
importantes, l’utilisation d’un four à induction s’avère nécessaire.
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2.2 Élaboration au four à induction
Le four à induction ou four haute fréquence (voir figure 2.2) est constitué d’une bobine

externe à l’intérieur de laquelle un creuset non inductif en cuivre, divisé en secteurs et
refroidi par circulation d’eau permet de supporter l’échantillon.

F. 2.2 – Schéma du four à induction (gauche), photographie du four à induction (droite)

Cette bobine est parcourue par un courant haute fréquence (de 10 à 100 kHz) qui gé-
nère une variation de champ magnétique. L’échantillon métallique, situé au centre de la
bobine, est donc soumis à un courant induit ou courant de Foucault qui entraîne l’échauf-
fement du métal par effet Joule.

La préparation des échantillons est identique à celle pour l’élaboration au four à arc.
Les métaux purs sont disposés dans le creuset en cuivre. Au moment de l’augmentation
de la température, chaque secteur de ce dernier étant refroidi à l’eau, toute contamination
du métal par le creuset est évitée.

Le creuset est protégé de l’environnement extérieur par un tube de verre dans lequel
un vide secondaire est réalisé avant de procéder à la fusion. Cela permet de s’affranchir
de toutes espèces gazeuses adsorbées sur les parois internes du tube et à la surface de
l’échantillon. On augmente alors progressivement la puissance du générateur de haute
fréquence jusqu’à ce que tous les métaux aient fondu pour s’allier entre eux. L’évaporation
des métaux est contrôlée grâce au manomètre indiquant l’état du vide. Dès lors qu’une
augmentation importante de la pression est constatée, de l’argon est introduit dans le tube.
Cinq fusions au total sont effectuées avec retournement successif de l’alliage entre chacune
d’entre elles pour s’assurer de l’homogénéité de l’échantillon.

Le four à induction utilisé permet de synthétiser jusqu’à 12 g de composés massifs. A
l’inverse du four à arc, la fusion y est moins violente car la température y est contrôlable.
Cependant, le temps d’élaboration au four à induction est plus long car pour retourner
l’échantillon entre chaque fusion, il est nécessaire de démonter le tube de verre et donc de
faire à nouveau le vide secondaire par la suite pour procéder à la fusion suivante.

2.3 Boîte à gants
Une boîte à gants de chez J (voir figure 2.3) permet la manipulation des échan-

tillons dans des conditions optimales (faible concentration en eau et en dioxygène in-
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férieure à la dizaine de ppm) en travaillant en surpression d’argon purifié d’une pureté
supérieure à ≥ 99,997 % (Arcal 1) .

F. 2.3 – Boîte à gants

Ainsi, l’utilisation de la boîte à gants pour manipuler des échantillons en poudre permet
d’une part, d’éviter l’oxydation de ces derniers par l’oxygène contenu dans l’atmosphère,
et d’autre part, d’empêcher certaines poudres métalliques de s’enflammer spontanément
au contact de l’air.

La préparation des différents constituants pour l’élaboration des composés intermétal-
liques La(Fe,Si)13, ainsi que le remplissage des porte-échantillons d’hydrogénation (voir
partie 2.6), des ampoules de silice (SiO2) pour la carburation (voir partie 2.7) et pour
les recuits ont été réalisés sous atmosphère contrôlée, aussi bien que la récupération des
produits finaux respectifs à chaque traitement précédemment cité.

Dans le cas de la préparation des composés intermétalliques, l’alliage précurseur et les
métaux purs à l’état massif sont concassés puis réduits en poudre. Le fer utilisé est déjà
sous forme de poudre (325 mesh). Le silicium ainsi que l’alliage précurseur sont facile-
ment réduits en poudre à l’aide d’un mortier d’abiche. Le lanthane utilisé est également
massif. De la poudre en a été obtenu en le limant. Toutes les poudres sont tamisées entre
100 et 125 µm. Le mélange stœchiométrique de poudres métalliques est introduit dans
des jarres en acier trempé spécialement prévues pour être utilisées dans des broyeurs pla-
nétaires Fritsch Pulverisette (voir partie 2.4.2). Elles sont donc hermétiquement fermées
sous argon avant d’être sorties à l’air pour y être introduites dans la machine. Après éla-
boration, les jarres sont à nouveau introduites en boîte à gants pour y récupérer le produit
de synthèse.

2.4 Broyage à haute énergie
Le principe du broyage est utilisé depuis la préhistoire afin de réduire les matériaux

en poudre. La mécanosynthèse est basée sur le même fonctionnement sauf qu’elle permet
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la synthèse chimique par addition d’énergie à température ambiante. On distingue deux
terminologies pour définir un broyage à haute énergie : la mécanosynthèse (mechanical
alloying) quand les poudres initiales ont une composition différente de celles du produit
final, et le broyage mécanique s’il ne s’agit que d’un broyage non réactif pour l’obtention
d’un mélange intime des poudres. La mécanosynthèse est en général un processus utilisé
pour l’élaboration de matériaux difficiles voire impossibles à obtenir par des méthodes
classiques telle que la co-fusion de métaux. Cette méthode de synthèse a été dévelop-
pée par J. Benjamin dans les années soixante pour la dispersion de très fines particules
d’oxydes dans une matrice métallique pour l’amélioration des propriétés mécaniques [91].
Grâce à la mécanosynthèse, il est possible de synthétiser des alliages amorphes, des solu-
tions solides sursaturées à partir d’éléments non miscibles à l’équilibre thermodynamique,
des composés quasi cristallins ainsi que des alliages métalliques désordonnés.

Il existe différents types de broyeurs qui sont le broyeur planétaire, l’attriteur et le
broyeur à vibrations. Le broyeur utilisé lors de cette étude est basé sur le premier type et
est décrit partie 2.4.2.

2.4.1 Préparation des poudres
Pour l’élaboration par mécanosynthèse, les éléments de départ doivent être sous forme

de poudre. Cela pose un problème quant à leur sensibilité par rapport à l’oxydation. D’au-
tant plus si les éléments utilisés sont des terres-rares, lesquelles sont très réactives à l’air.
Dans le cadre de ces travaux, le lanthane a été utilisé. Le réduire directement en poudre
augmenterait considérablement la formation d’oxyde en surface provoquant la passivation
du métal. Pour palier à cette difficulté, il a fallu passer par la synthèse d’alliages précur-
seurs.

Nous avons réalisé deux catégories d’alliages précurseurs : un ternaire LaFeSi et un
binaire LaSi, à partir de métaux purs La (99,9 %), Si (99,999 %) et Fe (99,9 %). La
réalisation du binaire FeLa est impossible car comme en atteste le diagramme de phases
Fe–La [92], ces deux éléments ne sont pas miscibles pour les fortes concentrations en Fe
au delà de 1733 K. Les synthèses ont été réalisées par voies classiques (four à arc ou four à
induction). Les métaux de départ se présentent sous forme de copeaux. Afin de s’affranchir
de toutes traces d’oxyde résiduelles à la surface du lanthane, il a été préalablement limé
en boîte à gants.

Pour la suite de l’étude, l’alliage précurseur LaSi a été retenu car il présente plusieurs
avantages. Du point de vue de l’élaboration, il est plus simple à mettre en œuvre et pour la
synthèse du produit final, de type La(Fe,Si)13, l’ajustement des masses des autres éléments
y est plus commode. Du point de vue métallurgique, la possibilité de formation de phases
d’impuretés est moins importante. L’alliage LaSi est un composé défini jusqu’à basse
température, obtenu par transformation congruente de la phase liquide à 1988 K [93]. Il
n’a donc pas été nécessaire de procéder à un traitement thermique d’homogénéisation pour
la mise en équilibre thermodynamique de celui-ci. Les composés LaSi obtenus sont plus
friables que les composés LaFeSi, certainement à cause des propriétés mécaniques du Fe.

2.4.2 Broyage planétaire
Les broyeurs utilisés sont des broyeurs planétaires Fritsch Pulverisette 5 et Fritsch

Pulverisette 7 (voir figure 2.4). Le terme "planétaire" provient du mouvement de type
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F. 2.4 – Broyeur planétaire Fritsch Pulverisette 7

planétaire des jarres. En effet, ils se composent d’un plateau tournant sur lequel il y a deux
supports de jarre. Ces supports permettent la rotation des jarres autour de leur propre axe
dans le sens contraire du plateau.

Une fois le mélange de poudres introduit dans les jarres, cinq billes de diamètre 1,5
cm, également en acier trempé, y sont disposées. Le rapport entre la masse des billes et
celle des poudres est de 14:1. La proportion de chacun des éléments (La, Fe, Si et LaSi) a
été calculée de façon à obtenir un mélange de poudre de ≈ 5 g. Les jarres hermétiquement
fermées sous argon sont fixées sur le plateau. La force centrifuge résultant de la rotation
des jarres autour de leur axe et celle produite par la rotation du plateau permet d’agiter plus
ou moins violemment le contenu des jarres. Les billes s’entrechoquent entre elles provo-
quant le broyage des poudres comme schématisé sur figure 2.5. Il se produit un mélange
de chocs et de frottement dont les proportions sont fixées pour le type de broyeur utilisé.
Sous les chocs, les grains de poudres sont déformés plastiquement, fracturés et recollés les
uns aux autres entraînant le mélange des différents constituants menant à une structure na-
nocristalline. Lorsque l’énergie libérée par ces chocs est suffisante, il y a mécanosynthèse
des composés. Les aspérités sur la surface des parois peuvent être la cause de piégeages
préférentiels de l’un des éléments, entraînant un écart à la stœchiométrie. En fonction de la
vitesse des billes, la température locale des jarres pouvant atteindre des valeurs de 573 K,
il est possible de faire régulièrement des pauses (chaque heure) de quelques minutes (≈
20 min) pour éviter leur réchauffement [94].

Les conditions de broyage utilisées lors de cette étude sont telles que le broyage dure
5 heures à une vitesse de 600 tr/min. Cela correspond à des valeurs d’énergie de choc
cinétique, de fréquence de chocs et de puissance de choc injectées respectivement égales
à 0,81 J/hit, 62 Hz et 19,5 Watt/g. Il est précédé d’un prébroyage de 30 minutes à basse
énergie (200 tr/min). Des tests préalables ont montré que ces conditions sont optimales
pour la préparation des intermétalliques. Elles ont donc été respectées à chaque synthèse
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pour assurer la reproductibilité de l’expérience.
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F. 2.5 – Schéma de principe du broyage planétaire

Il est à noter que le comportement d’un matériau sous broyage dépend de ses propriétés
mécaniques. Ainsi, lorsqu’un matériau est fragile, les grains se fracturent plus facilement
et la poudre devient plus fine. Pour les matériaux ductiles, les grains s’aplatissent pour
adopter une structure lamellaire et la poudre reste grossière.

2.5 Traitement thermique
Suite à la synthèse par fusion ou par broyage mécanique à haute énergie, les composés

obtenus ne sont pas homogènes à l’échelle des phases en présence. Le traitement de recuit
consiste à chauffer plus ou moins longtemps les échantillons de façon à provoquer une aug-
mentation de l’agitation thermique et des coefficients de diffusion permettant aux atomes
de mieux s’ordonner dans la structure correspondant à l’équilibre thermodynamique à la
température de recuit donnée.

Les échantillons bruts de fusion ou bruts de broyage sont enveloppés dans une feuille
de tantale et introduits dans une ampoule de silice (SiO2). Le tantale est un métal réfrac-
taire, c’est-à-dire à haut point de fusion (3290 K), et donne donc la possibilité de réaliser
des traitements thermiques d’homogénéisation jusqu’à la température de 1473 K (limite
de température imposée par les fours de recuit illustrés sur la figure 2.6) et d’éviter la pol-
lution de l’échantillon par la silice SiO2. Pour les échantillons en poudre issus du broyage
ainsi que pour les massifs, produits de fusion, un vide secondaire de 2·10−6 mbar est préa-
lablement effectué dans l’ampoule de silice contenant l’enveloppe de tantale vide afin de
désorber les espèces gazeuses sur les parois de l’ampoule et la surface de la feuille de
tantale. L’ampoule est ensuite introduite en boîte à gants où l’échantillon métallique est
disposé dans l’enveloppe de tantale.

L’ampoule de silice est alors montée à nouveau sur un système permettant de faire
le vide à l’aide de pompes à palettes (vide primaire) et à diffusion (vide secondaire). Une
fois la valeur de 2·10−6 mbar atteinte, l’ampoule est scellée sous une pression d’argon pour
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éviter la distillation des éléments à faible tension de vapeur et de façon à ce que la pression
finale soit égale à la pression atmosphérique à la température de recuit.

Pour les poudres métalliques, un temps de recuit de 30 minutes à une température
comprise entre 1373 K et 1473 K est effectué. Pour les composés massifs des temps de
recuit supérieurs à deux semaines sont effectués à haute température conformément aux
études préliminaires menées sur ce type de matériaux [61, 17, 65]. Le traitement thermique
est systématiquement suivi d’une trempe à l’eau pour figer la structure à la température
de recuit. En effet, la trempe rapide empêche la diffusion lente des atomes à température
ambiante qui provoquerait l’apparition de phases métastables.

F. 2.6 – Fours tubulaires à résistance

2.6 Synthèse des hydrures
Après avoir été caractérisées par diffraction des rayons X, les poudres sont chargées

en dihydrogène en utilisant un banc d’hydrogénation (voir figure 2.7). Les atomes d’hy-
drogène ou de deutérium sont insérés dans les composés intermétalliques par réaction
solide-gaz entre l’échantillon et le dihydrogène pur à 99,9999 % (Alphagaz). La méthode
utilisée est celle de Sievert [95].

2.6.1 Description du banc d’hydrogénation
La figure 2.7 représente le schéma de principe d’un banc d’hydrogénation. Il est consti-

tué de volumes étalonnés et de capillaires en cuivre, mettant en relation les différentes
parties du banc, plongés dans un bain thermostaté à 298 K. Le porte-échantillon peut être
également inséré dans le bain ou, en fonction des besoins de la mesure, être soumis à des
températures pouvant s’élever à 873 K en utilisant un bain d’huile ou un four résistif. Dif-
férents capteurs de pression sont assignés au banc d’hydrogénation. Ainsi des pressions
comprises entre 5.10−4 bar et 100 bar peuvent être mesurées.

La quantité d’hydrogène absorbée est déterminée par la méthode dite volumétrique ou
méthode de Sievert. Dans un premier temps, tous les volumes ainsi que le porte-échantillon
sont mis sous vide primaire afin de s’affranchir de toutes espèces gazeuses parasites. Le
porte-échantillon est ensuite isolé du banc à l’aide de la vanne papillon séparant VPE du
V1. On introduit une pression d’hydrogène dans le volume connu V1 à une température
donnée.
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F. 2.7 – Schéma de principe du banc d’hydrogénation

Une fois que la pression initiale voulue est atteinte et en équilibre, la vanne du porte-
échantillon est ouverte entraînant la chute de cette pression correspondant à la détente
du gaz dans le volume VPE. Dès lors, commence la réaction d’absorption d’hydrogène
par l’échantillon qui est mesurée en fonction du temps par des capteurs de pressions et
enregistrée sur une table traçante.

Lorsque l’équilibre est atteint, c’est-à-dire lorsque la pression ne varie plus, on déter-
mine la pression d’équilibre. La quantité d’hydrogène absorbé peut être alors calculée en
faisant la différence entre le nombre de moles initiales et finales en ayant connaissance des
différents volumes utilisés.

Le volume du réservoir, Vrés, pourra être utilisé pour augmenter le nombre de moles
d’hydrogène en absorption ou pour avoir un plus grand volume lors de mesure de désorp-
tion.

2.6.2 Calcul de la capacité d’absorption
Différents modèles permettent de calculer la quantité d’hydrogène absorbé par l’échan-

tillon. Le modèle le plus simple est celui des gaz parfaits défini par l’équation d’état sui-
vante :

PV = nRT

avec n : nombre de moles d’hydrogène (mol)
P : Pression d’hydrogène à l’équilibre (Pa)
V : Volume du banc d’hydrogénation (m3)
T : Température du porte échantillon (K)
R : Constante des gaz parfaits (J·mol−1·K−1)

Dans ce modèle on suppose que toutes les interactions entre les molécules sont né-
gligeables à l’exception des chocs. Cette propriété s’explique par le fait que lorsque la
pression est faible, les particules de gaz sont suffisamment éloignées les unes des autres
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pour pouvoir négliger les interactions d’ordre électrostatique qui dépendent, elles, de la
nature physico-chimique du gaz. Cependant ce modèle ne permet pas une description cor-
recte des gaz lorsque les pressions sont supérieures à 1 bar.

Le modèle de Van der Waals est une modification de la loi des gaz parfaits qui tient
compte des interactions mutuelles d’attraction et de répulsion entre les molécules et de la
nature non ponctuelle de ces molécules. C’est-à-dire que contrairement au modèle des gaz
parfaits, on considère ici, que les molécules possèdent un volume propre :(

P +
n2a
V2

)
(V − nb) = nRT

avec a = 2,48 · 10−2 Pa·m6·mol−2 : paramètre d’interaction
b = 2,66 · 10−5 m3·mol−1 : traduit le volume exclu des particules

Les valeurs des paramètres a et b, ci-dessous correspondant à l’hydrogène, dépendent
de la nature du gaz. Bien que ce modèle soit plus proche de la réalité que la loi des gaz
parfaits, il n’est plus valable pour les fortes pressions, car le volume propre supposé fixe
n’autorise pas une compression à un volume molaire inférieur à b, ce qui ne correspond
pas au comportement des gaz réels.

Hemmes a utilisé une forme modifiée de l’équation de Van der Waals qui tient compte
de la pression et de la température [96]. Ce modèle est décrit par l’équation d’état :(

P + a(P)
nα(T )

Vα(T )

)
(V − nb(P)) = nRT

avec a(P) = exp(α1 + α2) − exp(α3 + α4ln(P)) pour P > 1 bar
b(P) =

∑8
i=0(ln(P))i pour P > 100 bars

b(P) = b(100) pour P < 100 bar
α(T ) = α0 + α1T + α2T 2

Il a été rapporté que les valeurs calculées par la loi de Hemmes reproduisent à 0,5 %
près, la plupart des valeurs expérimentales. C’est donc ce modèle qui a été utilisé pour le
calcul des capacités.

2.6.3 Processus d’hydrogénation
2.6.3.1 Préparation des échantillons

Les échantillons sont sous forme de poudre. Néanmoins, avant de procéder à l’hydro-
génation, ils sont tamisés à 63 µm afin d’homogénéiser la surface de réaction. Une masse
de poudre comprise entre 0,5 et 1 g est introduite dans un porte-échantillon cylindrique en
acier. Ce dernier est fermé hermétiquement grâce à des joints métalliques. La préparation
s’effectue en boîte à gants sous atmosphère d’argon MHU. En fonction du type de bra-
sure, ces porte-échantillons peuvent supporter des pressions allant jusqu’à 200 bars et des
températures allant jusqu’à 873 K.

Le porte-échantillon est ensuite monté sur un banc d’hydrogénation où un dégazage
prolongé (durant la nuit) sous vide primaire (10−2 mbar) est effectué pour éliminer toutes
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les espèces gazeuses absorbées en surface du matériau ainsi que dans le porte-échantillon.
Pendant le dégazage, le porte-échantillon est immergé dans un bain d’huile à 473 K.

Ce traitement permet d’activer les échantillons, c’est-à-dire de les rendre aptes à absor-
ber l’hydrogène au maximum de leur capacité. Le porte-échantillon est ensuite stabilisé à
la température voulue pour effectuer la mesure désirée.

2.7 Synthèse des carbures
La carburation est réalisée par réaction à l’état solide entre l’échantillon et un com-

posé organique, l’anthracène (C14H10). La quantité d’anthracène est ajustée en fonction
du nombre d’atomes de carbone que l’on veut insérer par formule unitaire du composé
intermétallique et aussi en fonction de la masse de l’échantillon selon la réaction bilan
ci-dessous :

La(Fe1−xSix)13 +
y

14
C14H10 +

5y
14

Mg −→ La(Fe1−xSix)13Cy +
5y
14

MgH2

La préparation s’effectue sous atmosphère contrôlée d’argon MHU dans la boîte à
gants. La poudre d’intermétallique et l’anthracène sont préalablement mélangés dans un
mortier en agate puis introduits dans un tube de silice, scellé par le bas. Il est à noter que
ce dernier est d’abord dégazé sous vide secondaire à l’aide d’un montage adapté à cet effet
avant d’être introduit en boîte à gants. Dans ce même tube, il est introduit en excès des
copeaux de magnésium, séparés du mélange par de la laine de verre, qui servent à piéger
l’hydrogène libéré lors de la réaction par le composé organique.

Le tube est ensuite scellé sous vide secondaire puis soumis à un traitement thermique
dans un four tubulaire résistif à des températures comprises entre 923 K et 973 K pendant
24 heures.

2.8 Méthodes de caractérisation

2.8.1 Diffraction des rayons X
Après leur élaboration, les échantillons sont caractérisés par diffraction des rayons X.

Cette technique permet d’identifier les phases cristallines en présence dans le matériau et
de déterminer leurs caractéristiques cristallographiques.

2.8.1.1 Principe de la diffraction des rayons X

Un cristal est constitué de matière diffusante répartie périodiquement dans l’espace. Il
est caractérisé par son réseau ainsi que par sa structure cristalline. Un faisceau de rayons X
est un rayonnement électromagnétique de longueur d’onde λ comprise entre 0,2 et 2 Å ce
qui correspond à des énergies comprises entre 60 keV et 6 keV respectivement. Lorsqu’un
faisceau de rayons X monochromatique entre en contact avec le cristal, il y a interaction
élastique entre le rayonnement incident et le nuage électronique de chacun des atomes.
Leur structure interne et donc l’énergie interne des atomes ne sont pas modifiées. Dans
ce cas, le transfert d’énergie est nul ou très faible. C’est-à-dire que la longueur d’onde
associée aux rayons diffusés est conservée par rapport à l’onde incidente.
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L’appareil de diffraction utilisé est un diffractomètre à poudre D8 Advance-BRUKER
AXS. Il possède une géométrie de type Bragg–Brentano et est constitué d’un goniomètre
horizontal en configuration θ–θ (voir figure 2.8), d’un porte-échantillon tournant et d’un
tube à rayons X de radiation Kα1 et Kα2 du cuivre de longueurs d’ondes λ1 = 1,5406 et
λ2 = 1,5444 Å. Un monochromateur arrière situé entre le détecteur et l’échantillon permet
de s’affranchir du bruit de fond engendré par le rayonnement de fluorescence de certains
éléments, tel que le fer.

qq

Tube à rayons X Détecteur de rayons X

Echantillon

F. 2.8 – Schéma du diffractomètre en géométrie θ–θ.

La longueur d’onde des rayons X étant du même ordre de grandeur que la distance
qui sépare les plans atomiques des réseaux cristallins, la structure du cristal diffractera un
faisceau de rayons X de telle sorte que le rayonnement conserve sa cohérence, on parle de
diffusion cohérente ou élastique.

Les atomes (ou molécules) d’un cristal appartiennent à des familles de plans réticu-
laires parallèles notés (hkl). Chaque ensemble de plans parallèles se caractérise par une
distance inter-réticulaire dhkl entre chacun d’entre eux. L’onde plane incidente de vecteur
d’onde k0 fait avec les plans un angle θ, appelé angle de Bragg (voir figure 2.9).

Les ondes diffractées vont interférer constructivement dans certaines directions si elles
sont en phase, c’est-à-dire si les différences de marche optique δ entre les rayons diffusés
par deux nœuds successifs sont toutes égales à un nombre entier de longueur d’onde. C’est
la condition d’accord de phase, dite condition de Bragg :

nλ = 2 dhkl sin θhkl (2.1)

avec n : ordre de diffraction (nombre entier).
λ : longueur d’onde du rayonnement utilisé.
h, k et l : indices des plans du réseau cristallin (nombres entiers positifs ou nuls).
dhkl : distance entre deux plans d’indices h, k et l.
θhkl : angle entre le rayon incident et la surface de l’échantillon correspondant à une

interférence constructive créée par les plans (hkl).

Dans le cas d’une maille cubique, les distances inter-réticulaires dhkl sont obtenues
grâce à la relation :

dhkl =
a

√
h2 + k2 + l2

(2.2)

avec a : paramètre de la maille cubique.
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F. 2.9 – Condition de Bragg. Schéma de réflexion d’une famille de plan réticulaire (hkl).

La diffraction sur poudre suppose que l’on a diffraction sur un grand nombre de cris-
tallites dont les orientations sont aléatoires. En supposant que l’atténuation du faisceau
de rayons X due à l’absorption est faible et que les effets d’extinctions sont négligeables,
l’intensité des pics de diffraction est exprimée par la relation suivante :

Ihkl = I0r2
eλ

3PhklLhkl
HC

8πRsinθ
D(1/υ2)MhklVF2

hkl (2.3)

avec I0 : Intensité du faisceau incident.
r2

e = (e2/mc2) = 7,9·10−26 cm2 : carré du rayon classique d’un électron.
λ : longueur d’onde utilisée.
Phkl = (1+cos22θ)/2 : facteur de polarisation pour un rayon incident non polarisé.
Lhkl = 1/sin2θ : facteur de Lorentz.
HC : longueur de corde.
R : distance de l’échantillon au détecteur.
D : facteur de Debye–Waller, prenant en compte l’agitation thermique.
υ : volume de la maille élémentaire.
Mhkl : facteur de multiplicité.
V : volume de l’échantillon.
Fhkl : facteur de structure.

L’intensité diffractée est enregistrée en fonction de l’angle 2θ du faisceau incident
et donne lieu à un diagramme de diffraction dont les pics correspondent aux différentes
familles de plans [hkl]. Cette intensité contient les informations essentielles sur l’arran-
gement structural, notamment sur la position des atomes dans la maille et les facteurs
de déplacements atomiques (isotropes ou anisotropes). En effet, l’intensité intégrée d’une
raie de diffraction est proportionnelle au carré du module du facteur de structure Fhkl défini
comme :

Fhkl =
∑

j

f j

(
sin θhkl
λ

)
e2iπ(hx j+ky j+lz j) e−B(T )

(
sin θhkl

λ

)2

(2.4)
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avec λ : longueur d’onde utilisée.
f j

(
sin θhkl
λ

)
: facteur de diffusion atomique de l’atome j.

x j, y j et z j : coordonnées de l’atome j.
T : température.
B(T ) : exprime le carré de la déviation des atomes

autour de leur position d’équilibre ou agitation thermique.

2.8.1.2 Préparation des échantillons

Lorsque les échantillons sont massifs, ils sont concassés dans un mortier d’abiche afin
de pouvoir en prélever une partie qui est ensuite réduite en poudre, la plus fine possible
dans un mortier en agate. Pour les échantillons en poudre, la quantité adéquate est préle-
vée et broyée dans un mortier en agate. Cela permet d’obtenir une distribution aléatoire
des grains dans le but d’éviter qu’ils y aient des orientations préférentielles qui se mani-
festeraient par le renforcement de certaines familles de raies de diffraction. Cela permet
également d’éviter les problèmes de micro-absorption en travaillant avec une poudre ho-
mogène ayant des grains de petite taille. De plus, la statistique de comptage étant liée à la
quantité de matière diffractante, il est nécessaire d’utiliser le plus grand volume possible
de poudre, soit environ 100 mg dans notre cas. On étale cette poudre sur une plaque cy-
lindrique d’altuglass munie au préalable d’un ruban adhésif double face pour limiter les
pertes de poudre. La disposition de la poudre est plane et l’analyse s’effectue aux condi-
tions normales de pression et température dans un intervalle angulaire compris entre 10 et
120◦ par pas de 0,01◦.

2.8.2 Diffraction des neutrons
2.8.2.1 Principe de la diffraction des neutrons

Le neutron est une particule neutre de spin 1/2 qui interagit avec le noyau d’un atome
(diffusion nucléaire) et avec son moment magnétique (diffusion magnétique). L’absence
d’interaction à longue distance assure une forte pénétration du neutron dans la matière
(de l’ordre de quelques centimètres), le neutron étant alors fortement absorbé. Comme
indiqué précédemment, les rayons X interagissent uniquement avec le nuage électronique
des atomes. Les neutrons permettent donc d’avoir des informations supplémentaires car
ils interagissent avec le noyau des atomes. De plus, grâce à la diffraction de neutrons, il
est possible de déterminer les positions atomiques d’atomes légers et de leurs isotopes tels
que l’hydrogène, le deutérium ou le carbone, même en présence d’atomes plus lourds ainsi
que la distinction entre deux atomes proches comme le fer et le cobalt dans le tableau pé-
riodique. Cela est possible car l’amplitude de l’interaction nucléaire dépend de la longueur
de diffusion cohérente bcoh ou longueur de Fermi qui varie de façon non systématique d’un
atome à l’autre (voir figure 2.10). Ainsi, il est possible d’identifier les phases en présence
dans un échantillon, les données cristallographiques des phases avec précision telle que
la position atomique d’éléments interstitiels. L’interaction magnétique est déterminée par
les couplages dipôle–dipôle entre le moment magnétique du neutron et les moments ma-
gnétiques des électrons non appariés existants dans l’enveloppe électronique d’un atome
ou avec le moment magnétique du noyau atomique. Elle permet de déterminer la structure
magnétique d’un échantillon.
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F. 2.10 – Longueur de diffusion cohérente en fonction du numéro atomique.

Comme dans le cas des rayons X, il y aura diffusion cohérente si les conditions de dif-
fraction sont satisfaites. Les neutrons les plus utilisés pour la diffraction sont les neutrons
thermiques sortant du modérateur d’une pile nucléaire qui sont obtenus après un nombre
suffisant de collisions dans des substances adaptées aux gammes de longueur d’onde dési-
rée. Ces neutrons sont intéressants car leur longueur d’onde est du même ordre de grandeur
que celle des rayons X couramment utilisés et donc proche des distances interatomiques
dans les cristaux. La condition de Bragg (voir équation 2.1) est satisfaite. Comme les
neutrons voient deux "réseaux de diffraction", il existe deux jeux de maxima de diffrac-
tion, conformément à la loi de Bragg. Ainsi, lorsque la structure nucléaire est différente
de la structure magnétique, cela engendre deux ensembles de pics de diffraction distincts
correspondant respectivement à chacune des phases. Lorsque les deux réseaux correspon-
dant aux phases nucléaire et magnétique sont identiques, les pics se superposent (cas des
composés ferromagnétiques).

Dans le cas de la diffraction des neutrons sur poudre, il existe deux techniques de
mesure souvent utilisées :
• un faisceau monochromatique, est envoyé sous un angle fixe, sur l’échantillon. La

détection du faisceau diffusé est faite dans une plage angulaire, en déplaçant le dé-
tecteur par rapport à l’échantillon ou en utilisant un multi-détecteur,
• un faisceau incident est envoyé sous un angle fixe sur l’échantillon, la détection est

faite dans une seule direction. Les maxima de diffraction donnés par les différents
plans (hkl) sont obtenus en variant la longueur d’onde du faisceau incident.

Les mesures de diagrammes de diffraction de neutrons sur poudres ont été réalisées sur
différents appareillages tels que les diffractomètres deux axes G4.1 et 3T2 du Laboratoire
Léon Brillouin (LLB) ainsi que sur les diffractomètres D1B de l’Institut Laue Langevin
(ILL) et E6 de Helmholtz-Zentrum Berlin (HZB).

Diffractomètre 2 axes à neutrons froids PYRRHIAS G4-1 G4-1 est un diffractomètre
deux axes sur poudre qui utilise le guide G4 de neutrons froids (voir figure 2.11).
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F. 2.11 – Schéma du diffractomètre deux axes G4-1 du LLB.

Il est équipé d’un monochromateur de graphite pyrolytique (reflexion (002)) à foca-
lisation verticale et d’un multidétecteur constitué de 800 cellules couvrant un domaine
angulaire de 2θ de 80◦. Le flux maximal de neutrons est de 4.106 n·cm−2·s−1. La longueur
d’onde la plus couramment utilisée est 2,43 Å mais peut occasionnellement varier de 2,43
à 5,5 Å. Le domaine angulaire de diffusion est compris entre 3 et 105◦ mesuré par pas de
0,02◦. À bas angle, la résolution du diffractomètre est minimale ce qui fait que cet instru-
ment est surtout adapté pour la résolution de structures magnétiques. Un cryostat permet
d’atteindre des températures variant de 1,5 K à 300 K.

Diffractomètre haute résolution 3T-2 3T-2 est un diffractomètre deux axes haute réso-
lution dédié à la diffraction de neutrons sur poudre.

F. 2.12 – Schéma du diffractomètre deux axes 3T-2 du LLB.

Il utilise des neutrons thermiques et permet donc d’obtenir des affinements de struc-
ture nucléaire de haute résolution dans une gamme de température variant de 2 à 1300 K.
Comme le montre la figure 2.12, le faisceau de neutrons passe dans un collimateur puis est
dévié par un monochromateur vertical en germanium utilisant la réflexion (335) qui délivre
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un flux de neutrons maximum de 106 n·cm−2·s−1 sur l’échantillon. La longueur d’onde ac-
cessible est de 1,225 Å. Un multidétecteur permet d’enregistrer des diffractogrammes sur
une large couverture angulaire de 5 à 122◦ par pas de 0,05◦.

Diffractomètre 2 axes D1B D1B est un diffractomètre à deux axes à haut flux de neu-
trons (voir figure 2.13).

F. 2.13 – Schéma du diffractomètre deux axes D1B du ILL.

Il est essentiellement dédié à la résolution de structure magnétique. En effet, il possède
une haute résolution spatiale à bas angles, là où en général apparaissent les raies magné-
tiques, la largeur à mi-hauteur pouvant atteindre 0,2◦ pour les échantillons de 8 mm de
diamètre. Le diffractomètre possède trois monochromateurs de graphite pyrolytique utili-
sant la réflexion (0 0 2) délivrant un flux de neutrons de 6,5.106 n·cm−2·s−1 à λ = 2,52 Å.
Un seconde longueur d’onde, λ = 1,28 Å, peut être disponible en utilisant un monochro-
mateur de germanium utilisant la réflexion (3 1 1) qui délivre un flux de neutrons de
0,4.106 n·cm−2·s−1. Le faisceau de neutrons est dévié de 44,22◦ par les monochromateurs,
puis envoyé vers l’échantillon. La collimation du faisceau est faite par un jeu de fentes
horizontales et verticales, qui diminuent sa taille à 50x20 mm2. La détection est assurée
par un détecteur circulaire composé d’un système multi-électrodes de 400 cellules (type
3He/Xe), espacées de 0,2◦, couvrant un domaine angulaire de 80◦. Le détecteur peut être
déplacé de façon à couvrir une plage angulaire de 2◦ à 160◦. Un cryostat à hélium et un
four permettent d’effectuer des mesures en température.

Diffractomètre E6 Le diffractomètre à neutrons E6 peut aussi bien être utilisé pour
des mesures sur des monocristaux que sur des échantillons en poudre. Il est équipé d’un
monochromateur courbé composé de 105 cristaux de graphite pyrolytique (20x20x2 mm3)
délivrant un haut flux de neutrons de 5.106 n·cm−2·s−1 à la surface de l’échantillon. La
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longueur d’onde utilisée est λ = 2,4 Å. Le détecteur dont il dispose permet de couvrir un
large domaine angulaire de 5◦ à 110◦. Un cryoaimant permet d’effectuer des mesures sous
des champs magnétiques jusqu’à 14 T dans une gamme de température de 2 K à 300 K.
Ainsi, cet instrument permet l’étude de matériaux magnétiques.

2.8.3 Utilisation de la méthode Rietveld
Les pics des diagrammes de diffraction obtenus sont comparés à ceux de diagrammes

théoriques figurant dans des bases de données dans lesquelles sont répertoriées de nom-
breuses données cristallographiques. Il est ainsi possible de procéder à une identification
approchée des paramètres de maille des différentes phases présentes dans l’échantillon.

L’analyse des données de diffraction des rayons X et des neutrons est effectuée par
la méthode Rietveld qui permet l’affinement simultané de la structure cristallographique
et magnétique (dans le cas de la diffraction de neutrons) [97]. Les différents paramètres
structuraux, tels que les positions atomiques, les taux d’occupation et les facteurs d’agi-
tation thermique, les paramètres liés au profil des pics, le facteur d’échelle et le bruit de
fond sont ajustés par la méthode des moindres carrés pour se rapprocher le plus possible
du diagramme expérimental.

Afin de mettre en œuvre la méthode Rietveld, le programme FullProf [98] a été utilisé
de façon à modifier par itérations successives les divers paramètres précédemment cités
de manière à minimiser l’équation suivante :

χ2 =
∑

i

ωi
(
yobs,i − ycalc,i

)2 (2.5)

où yobs,i est l’intensité observée et ycalc,i celle calculée au point i. ωi est la pondération
assignée à chaque intensité. Elle est égale à l’inverse de la variance de yobs,i, qui elle-
même est égale au carré de l’écart type. Or la mesure de chaque point du diagramme
de diffraction obéit à la statistique de Poisson. D’après cette loi, l’écart type sur chaque
valeur yobs,i mesurée vaut

√
yobs,i, donc lorsque la mesure a été effectuée en une seule fois,

ωi = 1/yobs,i.
L’intensité calculée, ycalc,i, est obtenue en additionnant les contributions des réflexions

de Bragg et du fond continu à l’aide de la formule suivante :

ycalc,i =
∑
φ

S φ

∑
h

Lφ,h Aφ,h Pφ,h |Fφ,h|
2 Ωφ,h

(
θi − θφ,h

)
+ ybi (2.6)

• φ : indexe les différentes phases présentes et varie entre 1 et le nombre total de
phases.
• S φ : facteur d’échelle de la phase φ. Il permet notamment le calcul des proportions

massiques des différentes phases.
• h : indexe les réflexions h k l. h, k et l sont des entiers positifs ou nuls.
• Lφ,h : facteur de Lorentz. Il corrige la polarisation due au monochromateur.
• Aφ,h : paramètre prenant en compte la microabsorption de l’échantillon.
• Pφ,h : décrit l’orientation préférentielle, pouvant apparaître lorsqu’au cours de la

préparation de l’échantillon, les particules de poudre ont pris une forme non symé-
trique, suivant une direction particulière du cristal.
• Fφ,h : facteur de structure. Il prend en compte en particulier la position des sites, leur

taux d’occupation, et un facteur d’agitation thermique.
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• θi : angle correspondant au point i.
• θφ,h : angle de la réflexion d’indice h de la phase φ.
• Ωφ,h

(
θi − θφ,h

)
: il s’agit de la fonction de profil des réflexions, décrivant la forme

des pics, et modélisant aussi bien des effets dus à l’instrument que provenant de
l’échantillon.
• ybi est l’intensité du bruit de fond. Celui-ci peut être modélisé soit sous forme d’un

polynôme de degré six, soit sous forme d’une liste de points reliés par des segments.

La méthode Rietveld permet également une analyse quantitative des différentes phases
susceptibles d’être présentes dans le composé analysé. En effet, l’intensité des pics de
diffraction est proportionnelle à la quantité de matière respective de chaque phase.

2.8.4 Microsonde électronique
2.8.4.1 Principe de l’analyse par microsonde électronique

C’est entre 1948 et 1950 que R. Castaing supervisé par A. Guiner construisit la pre-
mière microsonde électronique à l’Université de Paris. La microsonde électronique ou mi-
crosonde de Castaing (electron probe microanalysis, EPMA, en anglais) est une technique
non destructive permettant de déterminer la concentration des éléments présents dans un
volume de l’ordre du µm3.

Un faisceau d’électrons vient bombarder une petite partie, de l’ordre du micron, de la
surface d’un échantillon préalablement poli générant un rayonnement X. Des électrons
thermoïoniques de basse énergie sont produits à partir d’un filament de tungstène. Ils
passent ensuite par une anode plate qui contient un trou en son centre avec une énergie
cinétique typiquement comprise entre 10–30 keV. Ces derniers sont collimatés et focalisés
par une série de lentilles magnétiques et d’ouvertures. Le faisceau d’électrons bombarde
l’échantillon et pénètre à une profondeur de l’ordre de 1 µm s’étalant latéralement d’une
distance du même ordre et produit un rayonnement X.

Les longueurs d’ondes des raies d’émission sont caractéristiques de l’élément consi-
déré et leur intensité est d’autant plus importante que la concentration de l’élément est
élevée. Le rayonnement X diffracté par l’échantillon est détecté. Lorsque les spectres sont
enregistrés dans un domaine de longueurs d’onde connues où des pics pertinents devraient
être présents, c’est une analyse qualitative. Pour une analyse quantitative, la composition
chimique de l’échantillon est déterminée par comparaison des intensités des rayons X à
celle de matériaux standards connus.

La composition analysée en un point est calculée à partir des intensités mesurées qui
sont soumises à des corrections instrumentales incluant la soustraction du bruit de fond
ainsi qu’à une correction concernant le numéro atomique, l’absorption ainsi que la fluo-
rescence appelée correction ZAF [99].

L’analyse du spectre X peut se faire soit par dispersion de l’énergie (ou EDS pour
energy dispersive spectroscopy), soit par dispersion de longueur d’onde (ou WDS pour
wavelenght dispersive spectroscopy). Nous avons utilisé une microsonde de Castaing SX
100 de C (voir figure 2.14) qui possède des spectromètres de type WDS à cristal
analyseur focalisant et compteurs proportionnels.
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F. 2.14 – Schéma de principe de la microsonde de Castaing SX 100 de C

Ces spectromètres sélectionnent les rayonnements X intéressants pour l’analyse, par
diffusion Rayleigh des rayons X par un cristal monochromateur situé entre l’échantillon
et le détecteur de rayons X. Une intensité constructive est diffractée par le cristal unique-
ment s’il respecte la loi de Bragg (selon la relation 2.1) ainsi une seule longueur d’onde
est envoyée vers le détecteur. En faisant varier l’angle d’incidence du cristal différentes
longueurs d’onde peuvent être sélectionnées.

L’analyse par microsonde électronique permet de détecter des éléments légers (c’est-
à-dire de faible numéro atomique) qui de ce fait émettent des photons X de faible énergie
qui sont facilement absorbés par les autres atomes, et notamment par la fenêtre en béryl-
lium qui protège le détecteur. De plus, les éléments légers ont tendance à se désexciter
en émettant un électron Auger plutôt qu’un photon X. Ces deux faits font que les intensi-
tés des raies émises par les éléments légers sont de faible intensité, leur détection et leur
quantification sont par conséquent très difficiles.

Un microscope électronique à balayage incorporé dans la microsonde permet de prendre
des images en électrons rétrodiffusés de l’échantillon.

2.8.4.2 Préparation des échantillons

Concernant les massifs, un morceau de l’échantillon est prélevé. Ce dernier est intro-
duit dans un porte échantillon cylindrique en dural, puis enrobé par un alliage de Wood,
lequel a pour caractéristiques un bas point de fusion (≈ 343 K (70 °C)) et un refroidisse-
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ment instantané au contact de l’air. Les échantillons en poudre ont été enrobés dans de la
résine. Les deux types de porte échantillons sont polis sur du papier abrasif (SiC) de grains
de plus en plus fins, sous eau, afin de supprimer un maximum de rayures. On termine le
polissage sur des feutres imbibés de pâte diamantée (poudre de diamant en suspension
dans un liquide organique) de 3 µ puis de 1/4 µ, en arrosant continuellement le tissu avec
de l’éthanol. La surface étant parfaitement lisse, les composés peuvent être observés au
microscope optique.

2.9 Calorimétrie à balayage différentiel
La calorimétrie à balayage différentiel (differential scanning calorimetry (DSC) en

anglais) ou analyse enthalpique différentielle est une technique servant à étudier les tran-
sitions thermiques d’un matériau qu’elles soient d’ordre magnétique ou structurale. Lors-
qu’un échantillon possède une transition de phase d’ordre magnétique ou structurale, il
a besoin d’une quantité de chaleur qui va dépendre de la nature endothermique ou exo-
thermique de la transition. Cette technique mesure l’énergie nécessaire pour établir une
différence de température quasi nulle entre l’échantillon et un creuset vide, servant de
référence, qui sont tous les deux soumis aux mêmes régimes de température dans un en-
vironnement chauffé ou refroidi à une vitesse contrôlée.
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F. 2.15 – Schéma de principe de la DSC par flux de chaleur (gauche), photographie de la DSC (droite)

Il existe deux types de DSC communément utilisés [100]. Dans la méthode dite de
compensation de puissance, les températures de l’échantillon et de la référence sont contrô-
lées indépendamment en utilisant des fours séparés et identiques. La puissance injectée
dans les fours est variée de façon à ce que la température de l’échantillon et celle de la réfé-
rence soient identiques. L’énergie requise pour cela correspond à la mesure du changement
de l’enthalpie ou de la capacité calorifique de l’échantillon en fonction de la référence.

Dans le cadre de notre étude, nous avons utilisé la méthode dite par flux de chaleur
dont le schéma de principe est illustré dans la figure 2.15. Dans cette méthode, l’échan-
tillon et la référence sont connectés par une résistance chauffante par flux correspondant
à un disque métallique, le tout enfermé dans un four. La variation de l’enthalpie ou de la
capacité calorifique du matériau entraîne une différence dans sa température relative à la
référence. Toutefois, le flux de chaleur résultant est moins important que lors d’une ana-
lyse thermique différentielle (ATD) car l’échantillon et la référence sont en bon contact
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thermique. La différence de température est enregistrée et rapportée au changement d’en-
thalpie du matériau déduite d’expériences de calibration préalablement effectuées.

La majeur partie du montage de la cellule DSC est enfermée dans une enceinte argen-
tée cylindrique chauffante qui dissipe la chaleur des creusets via un disque de constantan
(alliage métallique constitué de cuivre et de nickel) qui est rattaché au bloc argenté (voir
figure 2.15). Le disque possède deux plateformes surélevées sur lesquelles on place le
creuset contenant l’échantillon et celui de référence. Un disque de chromel (alliage mé-
tallique à base de chrome et de nickel) et des connections sont attachés en-dessous de
chacune des plateformes. Les thermocouples chromel–constantan sont utilisés pour mesu-
rer la différence de température. Les connections sont en alumel (un alliage constitué de
nickel, de manganèse, d’aluminium et de silicium) et permettent de mesurer indépendam-
ment la température de l’échantillon et de la référence. La cellule de DSC est parcourue
par un flux constant de gaz inerte (argon) afin d’éviter l’oxydation des composés pendant
les analyses et la solidification de l’eau condensée lors des mesures à basses températures.

2.10 Mesure des propriétés magnétiques

2.10.1 Principe de la mesure
Les mesures d’aimantation ont été réalisées en courant continu en utilisant une tech-

nique dite de magnétométrie d’extraction. Dans cette technique, la mesure est basée sur
la détection du flux magnétique déterminé par un brusque déplacement de l’échantillon
magnétique, à une fréquence donnée (de 10 Hz à 10 kHz), perpendiculaire à la surface des
bobines supraconductrices de détection. Selon la loi de Faraday, la force électromotrice
(ε) induite dans un bobinage fermé placé dans un champ magnétique est proportionnelle à
la variation au court du temps du flux magnétique (φ) qui entre dans le circuit :

ε = −
dφ
dt

(2.7)

Le courant électrique induit dans la boucle circule de telle façon que le champ créé par
ce courant supplémentaire va être opposé au champ magnétique appliqué, conformément
à la loi de Lentz.

Si l’on considère une bobine conductrice constituée de N spires on obtient l’expression
suivante :

ε = −N
dφ
dt

= −
d(Nφ)

dt
(2.8)

La force électromotrice est associée à un champ électrique dont la résultante est un
courant induit dans les spires de la bobine conductrice. L’amplitude du signal obtenue est
proportionnelle au moment magnétique et à la vitesse de l’échantillon durant l’extraction.
Ces mesures peuvent être réalisées à champ constant en faisant varier la température pour
obtenir la susceptibilité magnétique (χ(T)). En maintenant la température fixe et faisant
varier le champ on obtient des courbes d’aimantation (M(H)).
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2.10.2 Description des magnétomètres
Pour les mesures d’aimantation à saturation qui nécessitent des basses températures

ainsi que pour les échantillons qui présentent une température de transition de phase ma-
gnétique inférieure à 340 K, nous avons utilisé un magnétomètre physical properties mea-
surement system (PPMS) model 6000 de Quantum Design (voir figure 2.16).

F. 2.16 – Photographie du PPMS

Il est constitué d’un dewar à l’intérieur duquel une sonde verticale, contenant une
chambre hermétique pour accueillir l’échantillon et tout une gamme de capteurs, est en-
tourée par un aimant supraconducteur surmonté d’une tête de contrôle, dans laquelle on
insère l’échantillon. Autour de cette chambre, une bobine supraconductrice permet d’ap-
pliquer le champ magnétique et une sonde munie de divers capteurs permet de mesurer
le champ magnétique, l’aimantation et la température. Une console permet de traiter et
d’enregistrer les données issues des mesures effectuées. Cette dernière est équipée d’un
logiciel de contrôle contenant toutes les fonctions essentielles pour chaque type d’expé-
rience. Il est ainsi possible de réaliser des séquences de mesure où la température et/ou le
champ magnétique peuvent varier automatiquement. La gamme de température accessible
est de 1,9–350 K pour des champs magnétiques allant jusqu’à 9 T.

Grâce à différentes têtes de mesure, cet appareil permet de réaliser des mesures de
chaleur spécifique, de résistivité électrique ainsi que des mesures d’aimantation en courant
alternatif ou continu. Dans le cadre de cette étude, nous avons réalisé uniquement des
mesures d’aimantation en courant continu.

Lorsque l’échantillon est en poudre, il est introduit dans un porte-échantillon cylin-
drique (environ 38 mm2) en téflon. Pour les matériaux massifs, une petite partie est pré-
levée de façon à pouvoir y être introduite. Dans les deux cas, ils sont enrobés dans de la
résine afin d’être maintenus fixes dans le petit tube en téflon. Il est ensuite monté au bout
d’une tige rigide prévue à cet effet, laquelle va être insérée dans la chambre de sorte que
le composé soit placé au milieu de la bobine et que le haut de la tige se trouve au niveau
de la tête de contrôle. Quelques dizaines de milligrammes sont suffisant pour avoir un bon
signal magnétique.

Un magnétosusceptomètre DSM8 de Manics a également été utilisé pour les mesures
d’aimantation à haute température. Il est composé d’un électroaimant Bruker pouvant at-
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teindre un champ magnétique maximal de 1,8 T dans une gamme de température de 300
à 900 K. Les échantillons sont scellés sous vide secondaire dans une petite ampoule de
silice d’environ 6 millimètres de long sur 3 millimètres de large. L’ampoule obtenue est
ensuite montée au bout d’une tige rigide. Le matériau est soumis, dans le champ magné-
tique, à une force horizontale qui déplace la tige en dehors de sa position d’équilibre. Le
système est alors ramené à sa position initiale automatiquement par un couple de rappel.
L’intensité du courant nécessaire à cette force de rappel est une mesure de susceptibilité
magnétique de l’échantillon.
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Chapitre 3

Étude des composés intermétalliques
LaFe13-xSix

Comme le montre le chapitre 1, les composés intermétalliques de type La(Fe,Si)13 cris-
tallisant dans la structure cubique de type NaZn13 ont fait l’objet de nombreuses études
depuis la découverte de l’effet magnétocalorique géant dans les composés à base de gado-
linium. Dans la littérature, de nombreux auteurs présentent leurs résultats sur les propriétés
structurales et magnétiques des intermétalliques LaFe13−xSix synthétisés, dans la majorité
des cas par des méthodes classiques de fusion, c’est-à-dire en four à arc ou en four à in-
duction. Certains ont aussi étudié la synthèse par hypertrempe à la roue (melt-spinning)
qui permet la réduction du temps de recuit des composés par rapport aux produits bruts de
fusion. Cependant aucune recherche n’avait été effectuée sur l’élaboration de ce type de
composé par broyage mécanique à partir des métaux purs ou d’alliages précurseurs.

Dans ce chapitre, il sera d’abord présenté une étude structurale et métallographique des
composés intermétalliques LaFe13−xSix synthétisés par fusion classique. Nous étudierons
ensuite les composés issus du broyage mécanique à haute énergie. Enfin nous compare-
rons les résultats obtenus en fonction de la méthode de synthèse et nous discuterons de
l’évolution des propriétés magnétiques et magnétocaloriques en fonction des conditions
de traitement et de la composition des échantillons.

Il est à noter qu’une nomenclature arbitraire est utilisée pour référencer les différents
échantillons synthétisés. Elle est de type LFS00-0R où la première série de chiffres dé-
signe le numéro de l’échantillon et la deuxième, spécifie le recuit effectué sur ce même
échantillon. Lorsqu’aucun traitement thermique n’est effectué, ils seront notés LFS00-NR.

3.1 Étude des propriétés structurales et métallographiques

3.1.1 Composés synthétisés par voie classique de fusion
Sachant que pour une concentration en atomes de silicium telle que 1,3 ≤ x ≤ 2,6,

les composés intermétalliques LaFe13−xSix cristallisent dans la structure cubique de type
NaZn13, nous avons dans un premier temps, élaboré par fusion, des échantillons dans
cette gamme de concentration. Cela permettra par la suite de déterminer l’influence de
la méthode de synthèse sur la formation de la phase cubique en comparant les résultats
obtenus avec ceux des échantillons synthétisés par broyage mécanique.
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Les intermétalliques ont été synthétisés par co-fusion des éléments purs au four à arc
ou au four à induction. Ils ont ensuite été soumis à un traitement d’homogénéisation de
15 à 30 jours à haute température suivi d’une trempe à l’eau. Dans le but de réaliser
une étude cristallographique et métallographique complète, les composés obtenus sont
systématiquement analysés par diffraction des rayons X et microsonde électronique de
Castaing.
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F. 3.1 – Diffractogramme des rayons X de l’intermétallique LFS41-NR de composition nominale
LaFe11,4Si1,6 brut de fusion affiné par la méthode Rietveld.

Les résultats des analyses structurales obtenus par l’affinement des données de diffrac-
tion des rayons X sont référencés dans le tableau 3.1. Il est également indiqué la com-
position nominale des échantillons, la méthode de synthèse ainsi que les conditions de
traitement thermique.

La figure 3.1 présente le diagramme de diffraction affiné du produit brut de fusion de
l’échantillon LFS41-NR de composition nominale LaFe11,4Si1,6 synthétisé au four à arc.
En rouge est représenté le diagramme expérimental, en noir, celui déduit de l’affinement
par la méthode Rietveld. La courbe bleue, en bas, est témoin de la qualité de l’affinement
réalisé : elle correspond à la différence entre l’intensité observée expérimentalement et
celle calculée. Les traits verticaux verts symbolisent les positions de Bragg des phases
cristallisées.

L’affinement de ce diagramme par la méthode de Rietveld permet de mettre en évi-
dence la coexistence de trois phases. La solution solide (Fe,Si)-α est la phase majoritaire
tandis que l’on retrouve en phases minoritaires le LaFeSi et la structure cubique de type
NaZn13. La présence de la phase tétragonale LaFeSi et de la phase Fe-α peut être attri-
buée au fait que la réaction péritectique entre le lanthane liquide et le (Fe,Si)-α n’a pas pu
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arriver à son terme.
En effectuant un traitement thermique à 1403 K durant 30 jours sur ce produit brut

de fusion, on observe la transformation des phases (Fe,Si)-α et LaFeSi en phase cubique
1:13. En effet, comme on peut le constater sur la figure 3.2 représentant le diagramme
de diffraction du composé précédent après recuit, les pics de diffraction appartenant aux
phases secondaires ont quasiment disparu. Cela souligne la nécessité d’effectuer un trai-
tement d’homogénéisation afin d’obtenir un échantillon le plus homogène et monophasé
possible.

20 40 60 80 100 120

-1000

0

1000

2000

3000

��������α
	
��


�

� ��������

� �
������

�������� �� ��
��

� ��� � � �
��

��
��
�
�
��
�
	


�
�


�
�

�θ (�������

 
����

F. 3.2 – Diffractogramme des rayons X de l’intermétallique LFS41-1R de composition nominale
LaFe11,4Si1,6 recuit à 1403 K pendant 30 jours affiné par la méthode Rietveld.

Cependant, nous nous sommes aperçus que la température ainsi que le temps de re-
cuit jouaient un rôle important dans la formation de la phase cubique 1:13. Comme le
témoigne la figure 3.3, qui présente l’évolution des phases cristallines en présence dans
les échantillons de type LaFe13-xSix en fonction de la température de recuit, un recuit
à 1273 K durant 15 jours est suffisant pour que la phase de type NaZn13 devienne pré-
pondérante par rapport au (Fe,Si)-α, contrairement à un échantillon n’ayant subi aucun
traitement thermique. Mais cela ne permet pas l’obtention d’un composé monophasé. En
effet, les phases secondaires présentes dans le produit brut de fusion sont encore largement
persistantes dans le composé recuit. En augmentant le temps du traitement thermique de
15 à 30 jours, on s’affranchit pour ainsi dire du LaFeSi. L’augmentation de la température
améliore d’autant plus la formation de la phase désirée que la quantité en (Fe,Si)-α di-
minue. Ce n’est qu’après un traitement d’homogénéisation de 30 jours à 1403 K, comme
présenté précédemment pour l’échantillon LFS41-1R, que l’on peut prétendre avoir un
composé quasi monophasé 1:13 à ≈ 98 % massique. L’affinement Rietveld des données
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de diffraction des rayons X révèle la présence des phases secondaires, (Fe,Si)-α (≈ 1,5 %
massique) et LaFeSi (≈ 1,0 % massique), sous forme de traces dans ce dernier cas.

20 40 60 80 100

 

 

!

!

!

 

 

!
"
#
$
"
%
&
#
'
 
(
)
*
+
*
,

"θ (#$%&'()

*&+,- #$- .+(/01

 

 

 

 

 

 

2$3+/,- 4565- 78- 59- :0+&(

2$3+/,- 4"65- 78- 59- :0+&(

2$3+/,- 4"65- 78- 4;- :0+&(

 
 

  

♦

!

2$3+/,- 4<95- 78- 59- :0+&(

 

-

♦
♦

♦♦ ♦
♦

♦♦

♦

♦♦♦ ♦♦ ♦♦ ♦

F. 3.3 – Comparaison des diffractogrammes des rayons X pour les intermétalliques de composition
LaFe13-xSix en fonction du temps et de la température du traitement thermique. Losanges noirs : phase

NaZn13 ; Ronds blancs : phase LaFeSi, Etoiles : phase (Fe,Si)-α.

En corrélant les données de diffraction fournies par l’affinement Rietveld avec ceux
de la microsonde on est en mesure de caractériser plus précisément l’échantillon en terme
de quantité de phases cristallisées et de composition de chacune d’entre elles. Les erreurs
relatives aux deux mesures donnent une idée sur la composition en cas d’importantes dis-
parités entre la composition nominale et celle analysée. En ce qui concerne la proportion
des phases, la diffraction des rayons X est un outil très bien adapté contrairement à la
microsonde électronique. En effet, la technique de mesure fait que si l’on est en présence
d’un échantillon inhomogène et que les pointés sont réalisés sur une partie spécifique de
l’échantillon où l’une des phases n’est pas présente, les résultats peuvent ne pas être quan-
titatifs.

La figure 3.4 présente les données traitées, obtenues par analyse à la microsonde
électronique pour l’échantillon LFS23-1R de composition nominale LaFe11,5Si1,5 recuit
à 1373 K pendant 30 jours. On peut observer la proportion des différents éléments en
pourcentage atomique dans chacune des phases présentes dans l’échantillon. On peut
ainsi constater la présence de trois compositions distinctes. La première, de composition
La0,46Fe96,95Si2,58, coïncide avec la phase (Fe,Si)-α, la seconde, avec la phase NaZn13 dont
la composition analysée est La7,35Fe82,69Si9,96 et la troisième, au LaFeSi, La32,65Fe34,09Si33,26.
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F. 3.4 – Données issues de l’analyse par microsonde électronique de Castaing pour l’échantillon
LaFe11,5Si1,5 recuit à 1373 K pendant 30 jours. Chaque tranche verticale représente une phase présente

dans l’intermétallique dont la composition est précisée en pourcentage atomique.

Les figures 3.5, 3.6 et 3.7 présentent les micrographies obtenues par électrons rétro-
diffusés pour les intermétalliques de composition nominale LaFe11,5Si1,5 recuits respecti-
vement à 1273 K pendant 15 jours (LFS6-1R), à 1273 K pendant 30 jours (LFS7-1R) et à
1373 K pendant 30 jours (LFS23-1R). Les deux premiers clichés montrent clairement la
coexistence de trois phases bien distinctes en accord avec les diagrammes de diffraction
illustrés dans la figure 3.3. On observe en gris la phase cubique de type NaZn13, en noir le
(Fe,Si)-α et en blanc la phase tétragonale LaFeSi. La topologie des micrographies atteste
du phénomène rapide de germination et croissance des phases secondaires qui semblent
bien insérées dans la matrice. En effet, comme le mentionne la littérature, la formation
du LaFeSi est thermodynamiquement plus favorable que celle du LaFe13−xSix [58]. Elle a
tendance à se former rapidement lors du refroidissement. Visuellement, on peut constater
la diminution du LaFeSi, en blanc, sur les micrographies, lorsque l’on augmente le temps
de recuit de 15 à 30 jours.

Le dernier cliché illustré figure 3.7 correspondant à la micrographie relative aux don-
nées microsonde de l’échantillon LFS23-1R montre que seulement deux phases peuvent
être distinguées. La phase 1:13 en gris et la phase LaFeSi en blanc. Sur ce cliché, le
(Fe,Si)-α n’apparaît pas mais reste présent dans l’échantillon avec 1,8 % massique selon
les résultats de diffraction des rayons X (voir tableau 3.1). Même à cette température, il
n’est pas aisé d’obtenir un échantillon monophasé et l’on constate toujours le caractère
incomplet de la réaction péritectique entre le lanthane à l’état liquide et la solution solide
de (Fe,Si)-α.
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F. 3.5 – Micrographie obtenue par électrons rétrodiffusés de l’échantillon LFS6-1R de composition
LaFe11,5Si1,5 recuit à 1273 K pendant 15 jours. La matrice en gris représente la phase 1:13, les taches

blanches représentent une phase riche en Fe-α.

F. 3.6 – Micrographie obtenue par électrons rétrodiffusés de l’échantillon LFS7-1R de composition
nominale LaFe11,4Si1,6 recuit à 1273 K pendant 30 jours. La matrice en gris représente la phase 1:13, les

taches blanches représentent une phase riche en Fe-α.
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F. 3.7 – Micrographie obtenue par électrons rétrodiffusés de l’échantillon LFS23-1R de composition
LaFe11,5Si1,5 recuit à 1373 K pendant 30 jours. La matrice en gris représente la phase 1:13, les taches

blanches représentent une phase riche en Fe-α.

Composition Élaboration/ Composition Paramètre de maille (Å)
Echantillon nominale Traitement thermique Phase atomique affinée Proportion a c

LFS41 LaFe11,4Si1,6 NR
NaZn13 LaFe11,3(7)Si1,7(7) 37(2) 11,4626(6) -
Fe-α - 40(1) 2,8626(2) -
LaFeSi - 23(1) 4,1056(8) 7,172(3)

LFS1-1R LaFe11,4Si1,6 FA/1273 K, 3 j.
NaZn13 LaFe11(6)Si2(6) 69(4) 11,4685(6) -
Fe-α - 21(2) 2,8647(2) -
LaFeSi - 10(1) 4,1097(9) 7,1691(3)

LFS6-1R LaFe11,5Si1,5 FI/1273 K, 15 j.
NaZn13 LaFe11,0(2)Si2,0(2) 71(1) 11,4658(4) -
Fe-α - 8,4(3) 2,8640(2) -
LaFeSi - 20,3(5) 4,1096(4) 7,161(2)

LFS7-1R LaFe11,4Si1,6 FA/1273 K, 30 j.
NaZn13 LaFe11,6(2)Si1,4(2) 91(2) 11,4643(3) -
Fe-α - 6,2(5) 2,8633(4) -
LaFeSi - 2,4(3) 4,110(3) 7,15(1)

LFS23-1R LaFe11,5Si1,5 FA/1373 K, 30 j.
NaZn13 LaFe11,3(2)Si1,7(2) 96(2) 11,4695(3) -
Fe-α - 1,8(3) 2,8637(7) -
LaFeSi - 2,7(3) 4,111(1)) 7,159(5)

LFS41-1R LaFe11,4Si1,6 FA/1403 K, 30 j.
NaZn13 LaFe11,4(2)Si1,6(2) 98(2) 11,4767(2) -
Fe-α - 1,5(2) 2,8652(8) -
LaFeSi - 1,0(2) 4,117(3) 7,15(1)

T 3.1 – Récapitulatif des méthodes de synthèse (FA : four à arc, FI : four à induction), des
traitements thermiques (température et temps de recuit ou NR : non recuit) ainsi que les résultats des

affinements par méthode Rietveld des données de diffraction des rayons X pour les alliages LaFe13-xSix
synthétisés par méthodes classiques de fusion. Les compositions issues des affinements ne sont données que

pour la phase principale 1:13.

Le tableau 3.1 récapitule les méthodes de synthèse et les traitements thermiques aux-
quels ont été soumis les échantillons. Les proportions des phases en présence, leurs para-
mètres de maille et la composition atomique de la phase principale donnés par l’affinement
des données de diffraction des rayons X y sont également présentés. On constate qu’il y
a systématiquement deux types de phases secondaires dans les intermétalliques massifs,
le (Fe,Si)-α ainsi que le LaFeSi. Cela souligne encore la difficulté d’obtenir un composé
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monophasé, néanmoins pour des recuits de 30 jours à partir de 1373 K, la qualité des
échantillons obtenus est suffisante pour une investigation structurale correcte.

On constate également que pour l’ensemble des échantillons, le paramètre de maille a
de la phase (Fe,Si)-α est inférieur à ceux du Fe-α (2,866 Å [101]). Ce fait indique qu’une
petite quantité d’atomes de silicium s’est dissoute dans la structure cubique du Fe-α. C’est
pour cela que l’on considère la solution solide (Fe,Si)-α et non le Fe-α pur. Selon la lit-
térature, ces paramètres de maille correspondraient à une gamme de concentrations en
silicium de 2 à 6 % massique [102].

3.1.2 Composés synthétisés par broyage à haute énergie
3.1.2.1 Précurseurs intermétalliques

Pour élaborer les composés par mécanosynthèse, il a été nécessaire de synthétiser des
alliages précurseurs. Comme indiqué dans le chapitre 2, les différents constituants utilisés
lors du broyage sont sous forme de poudre. Le lanthane étant un élément très réactif, il
suffit qu’il soit exposé à l’air pour être oxydé. Le réduire en poudre augmenterait considé-
rablement la surface susceptible d’être oxydée, rendant ainsi cette dernière passive à toutes
réactions chimiques. Dans le but d’éviter cela, nous avons donc décidé de synthétiser des
précurseurs intermétalliques à base de lanthane qui, une fois alliés, seraient moins sen-
sibles à l’oxydation. Dans un premier temps, nous avons réalisé deux catégories d’alliages
précurseurs : un ternaire LaFeSi et un binaire LaSi.
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F. 3.8 – Diagramme de diffraction des rayons X du précurseur ternaire LaFeSi non recuit élaboré au four
à arc
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La réalisation du binaire FeLa n’est pas envisageable car, comme en atteste le dia-
gramme de phase Fe-La, ces deux éléments ne sont pas miscibles [92]. Les alliages pré-
curseurs sont synthétisés soit au four à arc, soit au four à induction à partir des métaux
purs (≥ 99,99 %) sous forme de lingots. La procédure d’élaboration est détaillée chapitre
2, partie 2.4.1. La caractérisation par diffraction des rayons X et celle par microsonde
électronique ont permis d’analyser les propriétés structurales de ces échantillons.

Les résultats obtenus à partir de ces analyses sont donnés dans le tableau 3.2. Sur
la figure 3.8, on peut apprécier le diagramme de diffraction du précurseur LaFeSi. Trois
phases distinctes cristallisent dans ce composé. En effet, en plus de la phase principale
LaFeSi appartenant au groupe d’espace P4/nmm, l’affinement Rietveld révèle la présence
du LaFe2Si2 et du La5Si3. La phase LaFeSi bien qu’étant prépondérante, ne constitue
que 60 % en masse de l’échantillon. Il faudrait procéder à un traitement thermique pour
obtenir un alliage monophasé LaFeSi. Or cela ne nous intéresse pas car outre le temps de
recuit nécessaire, il serait plus difficile par la suite de rompre les liaisons métalliques de
l’intermétallique obtenu afin de former une nouvelle phase.

Selon la littérature le composé LaSi est stœchiométrique jusqu’à température ambiante
et formé à 1898 K (1625 °C) par une transformation congruente [93]. Cette phase cristal-
lise dans une structure type FeB qui dépend du groupe d’espace Pnma.

Le diffractogramme de la figure 3.9 est celui du composé précurseur LaSi. L’alliage
binaire obtenu est quasiment monophasé. On décèle la présence de traces de LaSi2 décou-
lant de la réaction eutectique LaLiq→ LaSi + LaSi2−x. Cette dernière occupe environ 1,6 %
en masse de l’échantillon après élaboration (voir tableau 3.2). Les analyses qui ont suivi
sur les autres binaires de composition nominale identique (non reportées ici) prouvent la
faisabilité d’un précurseur binaire monophasé LaSi brut de fusion.
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F. 3.9 – Diagramme de diffraction des rayons X du précurseur binaire LaSi non recuit élaboré au four à
arc

Composition Composition Pourcentage
nominale Phase atomique massique

LaFeSi
LaFeSi La33,2(7)Fe33,5(4)Si33,3(11) 60(2)

LaFe2Si2 La20,3(3)Fe40,6(2)Si39,1(5) 25,2(1)
La5Si3 La49(4)Fe23(5)Si27,0(7) 15(1)

LaSi LaSi La50,5Si49,5 98(1)
LaSi2 La38Si62 1,6(4)

T 3.2 – Récapitulatif des phases en présences dans les alliages précurseurs, leurs proportions
massiques issues de l’étude par diffraction des rayons X ainsi que leur composition donnée par l’analyse à

la microsonde électronique. Les composés présentés dans ce tableau ont été synthétisés au four à arc et
n’ont subi aucun traitement thermique.

L’analyse par diffraction des rayons X a permis, par le biais des affinements par la
méthode Rietveld, de déterminer la structure des phases cristallisant dans chacun des
échantillons. Avec celle réalisée à la microsonde électronique de Castaing, nous avons pu
compléter l’analyse structurale par la composition atomique des différentes phases (voir
tableau 3.2).

La figure 3.10 représente la micrographie de l’échantillon ternaire LaFeSi. On dis-
tingue une microstructure inhomogène avec la coexistence de trois phases. Le gris clair
correspond à la phase LaFeSi, le gris foncé représente la phase LaFe2Si2 et la partie
blanche à une phase riche en lanthane. La statistique de points ayant été effectuée dans
cette zone blanche est très basse donc ne permet pas de conclure sur la composition. Celle
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F. 3.10 – Micrographie obtenue par électrons rétrodiffusés de l’intermétallique de composition LaFeSi
brut de fusion synthétisé au four à arc. La partie gris clair représente la phase LaFeSi, la partie grise foncé

représente la phase LaFe2Si2 et la partie blanche la phase La5Si3. Les points noirs correspondent à des
trous dans l’alliage.

trouvée par analyse microsonde ne fait référence à aucune des phases existantes dans le
diagramme ternaire LaFeSi [103]. C’est pour cela que les pics de diffraction correspon-
dant à cette troisième phase ont été indexés dans la structure du La5Si3 cristallisant dans
le groupe d’espace I4/mcm.

F. 3.11 – Micrographie obtenue par électrons rétrodiffusés de l’intermétallique de composition LaSi brut
de fusion synthétisé au four à arc. La matrice en gris clair représente la phase LaSi, les lanières un peu

plus claires correspondent à la phase LaSi2. Les points noirs sont des trous dans l’alliage.

En revanche, pour le composé binaire LaSi, dont la micrographie est illustrée sur la
figure 3.11, on remarque une répartition quasi-homogène de la phase LaSi. L’échantillon
se compose en gris, de la phase LaSi, en gris clair, de la phase LaSi2 qui a cristallisé aux
joints de grain de la phase majoritaire et en noir, des trous causés par les craquelures à la
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surface du composé qui est très friable.
Suite aux résultats de l’étude réalisée sur les précurseurs, nous avons choisi d’utiliser

les alliages binaires LaSi comme précurseurs des composés intermétalliques LaFe13−xSix.

3.1.2.2 Composés intermétalliques

Pour élaborer les composés intermétalliques LaFe13−xSix à partir du précurseur LaSi,
il a fallu mélanger à ce dernier les bonnes proportions en fer et en silicium de façon à ob-
tenir la stœchiométrie désirée. Le lanthane étant le plus réactif des éléments utilisés, pour
pallier aux pertes (écart à la stœchiométrie dans le précurseur, oxydation, passivation), un
excès de 10 à 25 % en masse de lanthane a systématiquement été introduit dans le mé-
lange de poudres. Ainsi, une fois que les masses adéquates de chaque constituant furent
déterminées, il a été possible d’effectuer le broyage mécanique à haute énergie selon les
conditions énoncées chapitre 2, partie 2.4.2. Afin de pouvoir obtenir des échantillons mo-
nophasés NaZn13, divers paramètres de recuit ont été expérimentés. Nous nous sommes
limités à des températures maximales de recuit aux alentours de 1423 K car au delà, la
poudre reste collée sur les parois de la feuille de tantale et/ou l’ampoule de silice se casse.
Le temps du traitement d’homogénéisation utilisé est de 30 minutes pour chacun des com-
posés.

Les échantillons élaborés par broyage mécanique sont référencés dans les tableaux
3.3 et 3.4. Il y est indiqué leur composition nominale, la température de leur traitement
d’homogénéisation et les résultats structuraux et métallurgiques donnés par l’affinement
des données de diffraction des rayons X.

Le diffractogramme de l’échantillon LFS25-NR de composition nominale LaFe11,5Si1,5

brut de broyage affiné par la méthode Rietveld est présenté sur la figure 3.12. Le produit
obtenu après broyage est une phase amorphe majoritaire où les quelques larges pics qui
surgissent sont indexés dans la structure type W dépendant du groupe d’espace Im3̄m qui
correspond au Fe-α. Le paramètre de maille a de cette phase, d’une valeur de 2,864 Å, est
légèrement inférieur à celui du Fe-α pur indiquant que l’on se trouve en présence d’une
solution solide (Fe,Si)-α. Quelle que soit la concentration en silicium x, le même constat
peut être dressé concernant les intermétalliques LaFe13−xSix bruts de broyage.
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F. 3.12 – Diffractogramme des rayons X de l’échantillon LFS25-NR de composition nominale
LaFe11,5Si1,5 brut de broyage affiné par la méthode Rietveld.

Sur la figure 3.13 sont présentés différents diagrammes de diffraction des rayons X
pour un intermétallique de composition LaFe11,4Si1,6. Plusieurs recuits de 30 minutes ont
été effectués à différentes températures dans le but d’étudier l’évolution de la formation
de la phase 1:13. Pour les recuits réalisés à 873 K et 973 K, la phase (Fe,Si)-α est majo-
ritaire. Quelques pics de diffraction semblant correspondre à ceux de la structure cubique
de type NaZn13 apparaissent dès 973 K. A partir de 1223 K on distingue plus précisément
les différentes phases présentes dans l’échantillon à savoir, en plus de la solution solide de
(Fe,Si)-α, le La2O3 et la phase 1:13. Ce ne sont que pour les recuits à des températures su-
périeures à 1273 K que la phase désirée cristallise de façon prépondérante par rapport aux
autres. Pour des traitements d’homogénéisation réalisés à température suffisamment éle-
vée (> 1173 K) nous constatons l’existence systématique des secondes phases (Fe,Si)-α
et La2O3 dans tous les échantillons synthétisés par broyage mécanique. Le taux de si-
licium influe également sur l’homogénéité des intermétalliques synthétisés par broyage
mécanique.
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F. 3.13 – Comparaison des diffractogrammes des rayons X des intermétalliques de composition
LaFe11,4Si1,6 en fonction de la température du traitement thermique. Les échantillons ont été soumis à un
recuit de 30 minutes suivi d’une trempe à l’eau. Losanges noirs : phase NaZn13 ; Ronds blancs : phase

La2O3, Étoiles : phase (Fe,Si)-α.

Afin de mettre en valeur ce point, les diagrammes de diffraction de différents échan-
tillons de composition LaFe13−xSix avec x variant de 1,2≤ x≤ 2,2 ont été reportés ci-
dessous, sur les figures 3.14 à 3.19. Nous constatons tout d’abord, que pour de faibles
taux en silicium, tel que x = 1,2 et 1,3, la proportion en Fe reste importante et atteint res-
pectivement la valeur de 29(2) et 12,8(8) % massique. De façon générale, le pourcentage
massique de la phase oxyde (La2O3) reste aux alentours de 2,0 % pour la majorité des
échantillons. L’homogénéité des composés s’améliore d’autant plus que la concentration
en silicium augmente. Cependant, lorsque cette dernière est supérieure à 2,0 atomes par
formule unitaire, on remarque l’apparition de la phase tétragonale LaFeSi.
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F. 3.14 – Diffractogramme des rayons X de
l’échantillon LFS38-1R de composition nominale

LaFe11,8Si1,2 recuit 30 minutes à 1403 K.
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F. 3.15 – Diffractogramme des rayons X de
l’échantillon LFS35-1R de composition nominale

LaFe11,7Si1,3 recuit 30 minutes à 1403 K.
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F. 3.16 – Diffractogramme des rayons X de
l’échantillon LFS25-1R de composition nominale

LaFe11,5Si1,5 recuit 30 minutes à 1393 K.
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F. 3.17 – Diffractogramme des rayons X de
l’échantillon LFS28-1R de composition nominale

LaFe11,2Si1,8 recuit 30 minutes à 1423 K.
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F. 3.18 – Diffractogramme des rayons X de
l’échantillon LFS34-1R de composition nominale

LaFe11,0Si2,0 recuit 30 minutes à 1403 K.
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F. 3.19 – Diffractogramme des rayons X de
l’échantillon LFS36-1R de composition nominale

LaFe10,8Si2,2 recuit 30 minutes à 1403 K.

Les figures 3.20, 3.21 et 3.22 présentent les micrographies obtenues par électrons ré-
trodiffusés des échantillons LFS29-1R, LFS21-2R et LFS28-1R respectivement de com-
position nominale LaFe11,5Si1,5, LaFe11,4Si1,6 et LaFe11,2Si1,8. La taille de grain obtenue
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est de l’ordre du nanomètre après broyage. Cela complique les analyses à la microsonde
d’autant plus que la poudre se répartit de façon inhomogène dans la résine du porte échan-
tillon du microscope. Le nombre de pointés effectués est donc réduit ce qui amoindrit la
qualité de l’analyse.

Pour l’ensemble des échantillons, la cartographie est quasiment identique avec la ré-
sine qui apparaît en noir, en gris clair la phase cubique de type NaZn13, en gris foncé
la phase (Fe,Si)-α et en blanc la phase oxyde. Les phases secondaires apparaissent sous
forme d’inclusions dans la phase principale. Bien que la poudre soit dispersée, la micro-
structure semble homogène quant à la répartition des différentes phases entre elles.

F. 3.20 – Micrographie obtenue par électrons rétrodiffusés de l’intermétallique de composition
LaFe11,5Si1,5 recuit 30 minutes à 1403 K. En noir : la résine, en gris clair la phase NaZn13, en gris foncé la

phase (Fe,Si)-α et en blanc la phase La2O3.

F. 3.21 – Micrographie obtenue par électrons rétrodiffusés de l’intermétallique de composition
LaFe11,4Si1,6 recuit 30 minutes à 1423 K. En noir : la résine, en gris clair la phase NaZn13, en gris foncé la

phase (Fe,Si)-α et en blanc la phase La2O3.
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F. 3.22 – Micrographie obtenue par électrons rétrodiffusés de l’intermétallique de composition
LaFe11,2Si1,8 recuit 30 minutes à 1423 K. En noir : la résine, en gris clair la phase NaZn13, en grises la

phase (Fe,Si)-α et en blanc la phase La2O3.

Les tableaux 3.3 et 3.4 récapitulent les traitements thermiques effectués, la composi-
tion atomique, la proportion des phases en présence ainsi que leurs paramètres de maille
affinés par méthode Rietveld. Conformément aux données fournies par l’analyse à la mi-
crosonde électronique, dans la grande majorité des échantillons, trois phases cristallines
se forment.

Les composés LFS12-1R, LFS13-1R et LFS14-1R, tous de composition nominale
LaFe11,5Si1,5, ont été broyés à une vitesse de rotation inférieure (400 tr/min) à celle des
autres échantillons (600 tr/min). Réduire cette vitesse revient à diminuer la puissance de
broyage. D’un point de vue métallurgique, nous avons remarqué l’apparition de phases
secondaires contenant du fer, la phase tétragonale LaFeSi et l’oxyde de fer Fe0,92O. Pour
une même composition, et en suivant les paramètres de recuit similaires, les échantillons
broyés avec une vitesse de rotation de 600 tr/min ne présentent pas ces phases. Ces don-
nées soulignent le fait que réduire la puissance de broyage entraîne l’existence de nou-
velles phases secondaires et donc limite la formation de la phase de type NaZn13.

Nous avons constaté, grâce aux données de diffraction des rayons X, que le taux de si-
licium influe sur la qualité du produit final. L’obtention d’un composé monophasé 1:13 est
d’autant plus difficile que le taux de silicium est bas. Pour les composés intermétalliques
LaFe13−xSix avec x égal à 1,3, la proportion en (Fe,Si)-α est supérieure aux autres. Prenons
comme exemple l’échantillon LFS35-1R de composition LaFe11,7Si1,3 recuit pendant 30
minutes à 1403 K. Dans ce dernier, la solution solide de fer est de 12,8 % en masse, l’oxyde
de lanthane 4,2 % et la phase principale 83 %. Si l’on considère les intermétalliques ayant
été soumis aux mêmes paramètres de traitement thermique et dont la concentration en si-
licium est telle que x ≥ 1,4 la proportion massique en (Fe,Si)-α et en La2O3 n’excèdent
pas 5 et 3 % respectivement.

Pour les intermétalliques de composition nominale LaFe11,8Si1,2, la quantité en solu-
tion solide Fe-α y est encore plus importante, environ 29 % massique. De plus, de larges
pics, qui n’ont pas pu être indexés, apparaissent sur le diffractogramme aux alentours de
2θ = 25,7°, 31,3° et 33,9°.
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Composition Excès
La Température Composition Fraction Paramètre de maille (Å)

Echantillon nominale (% m.) de recuit Phase atomique affinée massique a c

LFS40-1R LaFe11,8Si1,2 20 1413 K
NaZn13 LaFe10,9(5)Si2,1(5) 68(3) 11,4729(5) -
Fe-α - 28(1) 2,8640(1) -
La2O3 - 3,7(6) 3,939(2) 6,145(4)

LFS38-1R LaFe11,8Si1,2 20 1403 K
NaZn13 LaFe11,5(6)Si1,5(6) 69(4) 11,4750(6) -
Fe-α - 29(2) 2,8644(2) -
La2O3 - 2,4(4) 3,941(2) 6,137(6)

LFS37-1R LaFe11,7Si1,3 25 1403 K
NaZn13 LaFe11,4(3)Si1,6(3) 84(2) 11,4759(3) -
Fe-α - 14,5(6) 2,8639(1) -
La2O3 - 1,5(2) 3,928(1) 6,150(3)

LFS35-1R LaFe11,7Si1,3 20 1403 K
NaZn13 LaFe11,4(4)Si1,6(4) 83(3) 11,4708(3) -
Fe-α - 12,8(8) 2,8637(3) -
La2O3 - 4,2(1) 3,936(1) 6,132(3)

LFS4-1R LaFe11,54Si1,46 - 1173 K
NaZn13 LaFe11,1(2)Si1,9(2) 70,8(11) 11,4774(3) -
Fe-α - 28,0(5) 2,8645(1) -
La2O3 - 1,2(1) 3,935(1) 6,139(4)

LFS14-1R* LaFe11,5Si1,5 - 1173 K

NaZn13 LaFe11,5(2)Si1,5(2) 72(1) 11,4733(6) -
Fe-α - 21,2(5) 2,8652(2) -
La2O3 - 1,9(2) 3,934(3) 6,151(9)
LaFeSi - 4,5(2) 4,109(1) 7,202(7)
Fe0,92O - 0,10(1) 4,315(8) -

LFS13-1R* LaFe11,5Si1,5 - 1273 K

NaZn13 LaFe10,2(2))Si2,8(2) 90(2) 11,4736(3) -
Fe-α - 6,7(6) 2,8642(2) -
La2O3 - 0,7(1) 3,939(1) 6,149(4)
LaFeSi - 2,5(2) 4,109(1) 7,187(4)

LFS16-1R LaFe11,5Si1,5 13 1273 K
NaZn13 LaFe11,4(7)Si1,6(7) 92,3(6) 11,4705(2) -
Fe-α - 5,4(1) 2,8647(1) -
La2O3 - 2,3(1) 3,9341(7) 6,142(2)

LFS2-1R LaFe11,5Si1,5 - 1373 K
NaZn13 LaFe10,9(2)Si2,1(2) 64,6(11) 11,4700(3) -
Fe-α - 32,4(6) 2,86305(8) -
La2O3 - 3,0(2) 3,9344(7) 6,144(2)

LFS19-1R LaFe11,5Si1,5 20 1373 K, NaZn13 LaFe11,0(2)Si2,0(2) 95(1) 11,4644(1) -
Fe-α - 2,4(2) 2,8628(2) -

sans trempe La2O3 - 2,3(1) 3,9354(3) 6,140(1)

LFS18-4R LaFe11,5Si1,5 20 1373 K
NaZn13 LaFe11,7(1)Si1,3(1) 96(1) 11,4687(2) -
Fe-α - 1,3(1) 2,8631(4) -
La2O3 - 2,6(3) 3,9336(9) 6,140(2)

LFS18-2R LaFe11,5Si1,5 20 1373 K NaZn13 LaFe11,7(1)Si1,3(1) 98(2) 11,4766(2) -
La2O3 - 1,9(1) 3,938(1) 6,145(3)

LFS18-3R LaFe11,5Si1,5 20 1393 K
NaZn13 LaFe11,6(1)Si1,4(1) 97(1) 11,4687(1) -
Fe-α - 0,44(3) 2,865(2) -
La2O3 - 2,6(1) 3,9337(7) 6,139(2)

LFS31-1R** LaFe11,5Si1,5
20 1393 K

NaZn13 LaFe11,3(1)Si1,7(1) 93(2) 11,4743(2) -
Fe-α - 3,3(2) 2,8684(3) -
La2O3 - 2,8(2) 3,9361(7) 6,142(2)
LaFeSi - 1,8(2) 4,106(4) 7,17(1)

T 3.3 – Récapitulatif des traitements thermiques ainsi que des résultats des affinements par méthode
Rietveld des données de diffraction des rayons X pour les alliages LaFe13-xSix synthétisés par broyage

mécanique à haute énergie. Les compositions issues des affinements ne sont données que pour la phase
principale 1:13. Le temps de recuit est de 30 minutes sauf indiqué. Les synthèses ont été effectuées selon le

protocole détaillé dans le chapitre 2 sauf pour les échantillons marqués (*) qui ont été broyés avec une
vitesse de rotation de 400 tr/min et ceux marqués (**) obtenus en mélangeant le produit de deux jarres de

broyage.
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Composition Excès
La Température Composition Fraction Paramètre de maille (Å)

Echantillon nominale (% m.) de recuit Phase atomique affinée massique a c

LFS32-1R** LaFe11,5Si1,5 23 1393 K

NaZn13 LaFe11,2(2)Si1,8(2) 95(2) 11,4744(3) -
Fe-α - 2,0(4) 2,865(2) -
La2O3 - 2,4(2) 3,937(1) 6,142(3)
LaFeSi - 0,9(5) 4,109(2) 7,158(7)

LFS33-1R** LaFe11,5Si1,5 22 1393 K
NaZn13 LaFe11,5(3)Si1,5(3) 98(2) 11,4749(1) -
Fe-α - 0,6(2) 2,8624(11) -
La2O3 - 1,2(1) 3,9355(7) 6,142(2)

LFS25-1R LaFe11,5Si1,5 20 1393 K
NaZn13 LaFe11,8(2)Si1,2(2) 94(1) 11,4695(2) -
Fe-α - 3,2(3) 2,8631(4) -
La2O3 - 2,6(2) 3,934(1) 6,138(3)

LFS29-1R LaFe11,5Si1,5 20 1403 K
NaZn13 LaFe11,6(3)Si1,4(3) 95(3) 11,4806(3) -
Fe-α - 1,5(5) 2,8626(2) -
La2O3 - 3,5(5) 3,937(1) 6,142(3)

LFS12-1R* LaFe11,4Si1,6 - 1273 K

NaZn13 LaFe10,5(2)Si2,5(2) 93(2) 11,4719(3) -
Fe-α - 4,6(5) 2,8637(4) -
La2O3 - 1,4(1) 3,937(2) 6,150(4)
LaFeSi - 0,7(3) 4,103(4) 7,18(1)

LFS21-1R LaFe11,4Si1,6 20,4 1373 K, 75 mn

NaZn13 LaFe11,2(2)Si1,8(2) 92(2) 11,4718(2) -
Fe-α - 3,4(3) 2,8635(3) -
La2O3 - 2,2(2) 3,935(1) 6,142(2)
LaFeSi - 2,0(4) 4,12(1) 7,13(3)

LFS26-2R LaFe11,4Si1,6 21 1393 K
NaZn13 LaFe11,4(2)Si1,6(2) 93(2) 11,4751(2) -
Fe-α - 3,3(3) 2,8626(2) -
La2O3 - 3,4(2) 3,9360(6) 6,144(2)

LFS21-2R LaFe11,4Si1,6 20,4 1423 K
NaZn13 LaFe11,4(2)Si1,6(2) 97(2) 11,4695(1) -
Fe-α - 1,0(2) 2,862(1) -
La2O3 - 2,4(2) 3,935(1) 6,144(3)

LFS26-1R LaFe11,4Si1,6 21 1423 K
NaZn13 LaFe11,2(2)Si1,8(2) 96(2) 11,4727(2) -
Fe-α - 1,8(4) 2,8629(6) -
La2O3 - 2,5(2) 3,937(1) 6,143(3)

LFS21-3R LaFe11,4Si1,6 20,4 1453 K
NaZn13 LaFe11,4(2)Si1,6(2) 96(2) 11,4736(2) -
Fe-α - 1,2(2) 2,8625(2) -
La2O3 - 2,2(2) 3,936(1) 6,144(3)

LFS28-1R LaFe11,2Si1,8 20 1423 K
NaZn13 LaFe11,2(3)Si1,8(3) 96(3) 11,4796(2) -
Fe-α - 1,9(5) 2,8646(6) -
La2O3 - 2,6(2) 3,940(6) 6,150(2)

LFS34-1R LaFe11,0Si2,0 20 1403 K
NaZn13 LaFe11,0(2)Si2,0(2) 95(2) 11,4635(2) -
Fe-α - 2,3(4) 2,863(1) -
La2O3 - 2,5(2) 3,934(1) 6,141(2)

LFS39-1R LaFe10,8Si2,2 20 1403 K

NaZn13 LaFe11,0(1)Si2,0(1) 92(1) 11,4589(1) -
Fe-α - 3,9(2) 2,8631(3) -
La2O3 - 2,3(1) 3,9349(3) 6,1403(8)
LaFeSi - 1,6(1) 4,1117(9) 7,147(3))

LFS36-1R LaFe10,8Si2,2 25 1403 K

NaZn13 LaFe10,9(2)Si2,1(2) 92(2) 11,4569(1) -
Fe-α - 3,7(3) 2,8627(3) -
La2O3 - 2,4(1) 3,9341(4) 6,139(1)
LaFeSi - 1,9(3) 4,111(2) 7,16(1)

T 3.4 – Récapitulatif des traitements thermiques ainsi que des résultats des affinements par méthode
Rietveld des données de diffraction des rayons X pour les alliages LaFe13-xSix synthétisés par broyage

mécanique à haute énergie. Les compositions issues des affinements ne sont données que pour la phase
principale 1:13. Le temps de recuit est de 30 minutes sauf indiqué. Les synthèses ont été effectuées selon le

protocole détaillé dans le chapitre 2 sauf pour les échantillons marqués (*) qui ont été broyés avec une
vitesse de rotation de 400 tr/min et ceux marqués (**) obtenus en mélangeant le produit de deux jarres de

broyage.
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Le volume de la phase principale ne dépend pas du nombre d’atomes de Si insérés
dans la maille cubique comme en attestent les résultats présentés dans les tableaux 3.3
et 3.4. On pourrait s’attendre à ce que le paramètre de maille a augmente avec le taux
de silicium dont le rayon atomique de 1,322 Å est supérieur à celui du Fe-α qui est de
1,274 Å. Pourtant aucune relation de linéarité entre la substitution du Fe par le Si et le
paramètre de maille n’a pu être établie.

Les positions atomiques ainsi que le taux d’occupation du Si sur les différents sites
cristallographiques de la structure type NaZn13 sont donnés dans le tableau 3.5. Les po-
sitions atomiques restent quasi inchangées en fonction de la concentration en silicium.
Nous avons également constaté que le site 8b n’est occupé que par des atomes de Fe se-
lon les affinements réalisés. Tous les atomes de Si s’ordonnent dans le site de plus haute
multiplicité, le site 96i, qui sont les plus proches voisins des atomes de La.

Composition Paramètre
Échantillon affinée par DRX de maille a y96i z96i 96i RB (%)

LFS36-1R LaFe10,9(2)Si2,1(2) 11,4569(1) 0,1173(1) 0,1791(1) 2,1(2) 2,5
LFS34-1R LaFe11,0(2)Si2,0(2) 11,4635(2) 0,1173(2) 0,1794(2) 2,0(2) 1,7
LFS39-1R LaFe11,0(1)Si2,0(1) 11,4589(1) 0,1172(1) 0,1792(1) 2,0(1) 2,4
LFS28-1R LaFe11,2(3)Si1,8(3) 11,4796(2) 0,1178(3) 0,1795(3) 1,8(3) 6,9
LFS26-1R LaFe11,2(2)Si1,8(2) 11,4727(2) 0,1166(1) 0,1791(1) 1,8(2) 3,2
LFS21-2R LaFe11,4(2)Si1,6(2) 11,4695(1) 0,1167(2) 0,1790(2) 1,6(2) 4,2
LFS33-1R LaFe11,5(3)Si1,5(3) 11,4749(1) 0,1172(2) 0,1793(2) 1,5(3) 3,5
LFS29-1R LaFe11,6(3)Si1,4(3) 11,4806(3) 0,1171(3) 0,1799(3) 1,4(3) 9,8
LFS18-3R LaFe11,6(1)Si1,4(1) 11,4687(1) 0,1171(1) 0,1791(1) 1,4(1) 2,0

T 3.5 – Résultat de la caractérisation structurale par diffraction des rayons X. La composition
atomique par maille unitaire, les positions variables, le taux d’occupation du Si sur le site 96i et le facteur
de fiabilité R-Bragg (RB) de l’affinement Rietveld sont indiqués. Le taux d’occupation du Si sur le site 8b

est fixé à 0. Les déviations standards relatives au dernier chiffre sont indiquées entre parenthèses.

Quelques écarts entre les compositions nominales et affinées sont observés. Dans la
plupart des cas, la composition de départ est comprise dans l’intervalle d’incertitude dû,
entre autre, à la méthode d’analyse utilisée. Ce décalage de concentration s’explique aussi
par l’existence de phases secondaires. Ces dernières contiennent des atomes de fer, de si-
licium ou de lanthane provoquant l’écart à la stœchiométrie initiale de la phase principale.

3.1.3 Discussion
Nous avons démontré qu’il est possible d’obtenir des composés presque monopha-

sés NaZn13 par broyage mécanique à haute énergie. De nombreux paramètres influent
sur le produit final tels que le taux de silicium, les conditions du traitement thermique et
du broyage dans le cas des échantillons en poudre. L’affinement des données de diffrac-
tion des rayons X, par la méthode Rietveld, nous a permis de mettre en évidence la pré-
sence des phases cristallines au sein des composés. On remarque que pour la majorité des
échantillons obtenus par mécanosynthèse, les phases secondaires (Fe,Si)-α et La2O3 cris-
tallisent systématiquement, alors que pour les échantillons massifs, on observe l’existence
du (Fe,Si)-α et du LaFeSi. Dans ce dernier cas, les composés sont issus de la co-fusion
des éléments purs massifs, réalisés sous atmosphère contrôlée, ce qui explique qu’il n’y
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a pas d’oxyde. Pour les échantillons broyés puis recuits, la présence d’oxyde peut s’ex-
pliquer d’une part, par le fait que ces derniers ont pu être exposés (en petite quantité) à
un environnement "contaminé" (pollution de la boîte à gants, exposition à quelques ppm
d’oxygène lors du transport des jarres et/ou oxydation lors du broyage à haute énergie à
cause de l’échauffement des jarres) et d’autre part, au fait qu’une importante quantité de
produit (≈ 24 %), probablement en majorité du fer, reste collée sur les parois des jarres.
Toujours est-il que dans les deux cas, la réaction péritectique qui forme la phase 1:13
n’arrive pas à terme, d’où la présence de la phase (Fe,Si)-α. La substitution du fer par le
silicium améliore la formation de la phase cubique de type NaZn13. Cela permet de di-
minuer l’enthalpie de formation de cette dernière. Pour les intermétalliques LaFe13−xSix,
lorsque la concentration en silicium est telle que x < 1,4 (soit une proportion massique
en silicium inférieure à ≈ 11 %), la fraction massique de la phase 1:13 reste aux alentours
de ≈ 83 %. Ainsi pour de meilleurs résultats, il convient d’avoir plus de 11 % en masse de
silicium.

La température favorise également l’homogénéité des échantillons. La comparaison
des diffractogrammes en fonction de la température de recuit d’un intermétallique de com-
position nominale LaFe11,4Si1,6, figure 3.13, montre que la phase de type NaZn13 com-
mence à cristalliser entre 973 et 1123 K mais reste minoritaire par rapport au Fe-α. Ce
n’est qu’à partir de températures supérieures à 1373 K que les fractions volumiques des
phases secondaires sont réduites de façon significative et que la quantité en phase cubique
de type NaZn13 atteint un pourcentage massique compris entre 92 et 98 %. Selon P. I. Kri-
pyakevich, elle existe dès 873 K [57], or nous l’observons que 100 K au-dessus. Il est donc
possible que la phase amorphe et l’importante quantité de Fe-α l’aient disimulé.

La cinétique de diffusion de la phase de type NaZn13 lors du recuit semble très rapide
pour les composés élaborés par broyage mécanique. Alors qu’un recuit de 30 minutes
à haute température (> 1373 K) est suffisant pour la cristallisation de la phase 1:13, il
faut compter 30 jours à température équivalente pour avoir un composé massif quasi-
monophasé. Cela est sans doute dû à la taille des grains qui est de l’ordre du nanomètre
après mécanosynthèse, ce qui favorise la formation de la phase cubique 1:13, grâce à une
meilleure diffusion thermique.

Même en réunissant toutes les conditions techniques, expérimentales et de protections
nécessaires à la formation d’un échantillon homogène et monophasé, les phases secon-
daires persistent toujours. Les résultats métallurgiques donnés tableaux 3.3 et 3.4 tendent
à confirmer que la formation de la phase cubique de type NaZn13 des intermétalliques
LaFe13−xSix n’est pas favorable thermodynamiquement.

D’un point de vue cristallographique, on aurait pu s’attendre à une variation crois-
sante du paramètre de maille lors de l’augmentation du silicium, d’autant plus que son
rayon atomique (1,322 Å) est supérieur à celui du fer (1,274 Å). Or, on n’observe aucune
linéarité du paramètre de maille en fonction de la substitution du fer par le silicium dans
les intermétalliques LaFe13−xSix. Néanmoins on peut constater, figure 3.23, que le volume
de maille a tendance à diminuer lorsque le taux de Si augmente. Le même effet se pro-
duit pour la solution solide (Fe,Si)-α où le paramètre de maille décroît en fonction de
l’augmentation du soluté. En effet, le paramètre de maille de la solution solide varie de
≈ 2,862 Å à un peu plus de 2,866 Å qui correspond au paramètre de maille du Fe-α. En
appliquant la loi de Vegard, on en déduit qu’une petite quantité de silicium (jusqu’à 6,6 %
massique) s’est dissoute dans le fer, conformément à la littérature [102].

85



Chapitre 3 : Étude des composés intermétalliques LaFe13-xSix

1,2 1,4 1,6 1,8 2,0 2,2

11,4550

11,4575

11,4600

11,4625

11,4650

11,4675

11,4700

11,4725

11,4750

11,4775

11,4800

11,4825

LaFe
13-x

Si
x

Concentration en Si, x

 

!
"
#
"
$
%
&
#
'
 
(
'
 
$
"
)
*
*
'
 
a
 
+
,
-

F. 3.23 – Évolution du paramètre de maille en fonction de la substitution du fer par le silicium dans les
intermétalliques LaFe13-xSix.

Nous avons également observé que la modification du rapport Fe/Si par l’augmenta-
tion du nombre d’atomes de silicium n’a aucune incidence significative sur les distances
interatomiques et sur les positions atomiques. La figure 3.24 montre l’évolution des dis-
tances interatomiques entre premiers voisins en fonction du taux de Si et permet de vérifier
ce dernier fait.

1,4 1,6 1,8 2,0 2,2

2,4

2,5

3,2

3,3

3,4
 

!
"
#
$
%
&
'
(
 
"
&
$
(
)
%
$
*
+
"
,
-
(
 
.
/
0

Concentration en Si, x

 La(8a)-Fe(96i)

 Fe(8b)-Fe(96i)

 Fe(96i)-Fe(96i)

LaFe
13-x

Si
x

F. 3.24 – Évolution des distances interatomiques entre premiers voisins en fonction de la substitution du
fer par le silicium dans les intermétalliques LaFe13-xSix.

Le tableau 3.6 montre les phases cristallines en présence, en fonction de la méthode
de synthèse utilisée, pour quelques composés issus de la littérature et pour certains de
ceux élaborés dans cette étude. On peut constater que pour une même composition, les
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composés broyés puis recuits présentent une fraction volumique de la phase NaZn13 plus
importante que pour les intermétalliques synthétisés par d’autres méthodes.

Composition Méthode de synthès/ Proportion
Échantillon nominale traitement thermique Phase (% massique)

LaFe11,6Si1,4[58] FA/1573 K, 1 h NaZn13 91,4
Fe-α 4,5

LaFeSi 4,1

LFS18-3R LaFe11,6(1)Si1,4(1) BM/1393 K, 30 min NaZn13 97(1)
Fe-α 0,44(3)

La2O3 2,6(1)

LaFe11,57Si1,43[104] MS/1273 K, 1 h NaZn13 93,0(4)
Fe-α 5,7(1)

LaFeSi 1,3(1)

LaFe11,57Si1,43[105] FA/1323 K, 10 j NaZn13 ≈93
Fe-α ≈7

LaFe11,4Si1,6[61] FA/– NaZn13 95
(Fe,Si)-α 3,6
LaFeSi 1,4

LFS41-1R LaFe11,4(2)Si1,6(2) FA/1371 K, 30 j NaZn13 98(2)
(Fe,Si)-α 1,5(2)
LaFeSi 1,0(2)

LFS21-2R LaFe11,4(2)Si1,6(2) BM/1423 K, 30 min NaZn13 97(2)
(Fe,Si)-α 1,0(2)

La2O3 2,4(2)

LaFe10,6Si2,4[17] FA/1273 K, 30 j NaZn13 –
Fe-α –

T 3.6 – Comparaison des fractions massiques des différentes phases en présence dans quelques
composés intermétalliques LaFe13-xSix de cette étude et de la littérature en fonction de la méthode de

synthèse (FA : Four à Arc ; MS : Melt-Spinning ; BM : Broyage Mécanique) et du traitement thermique.

3.2 Étude des propriétés magnétiques
Les mesures magnétiques présentées dans cette partie ont été effectuées avec un ma-

gnétomètre Physical Properties Measurement System (PPMS) dont les caractéristiques et
le mode de préparation des échantillons sont donnés dans le chapitre 2, partie 2.10.2. Les
courbes d’aimantation en fonction de la température (M(T)) et en fonction du champ ma-
gnétique (M(H)) ainsi que l’aimantation à saturation (MS) à 2 K ont été systématiquement
mesurées pour chaque composé.

3.2.1 Composés massifs de type LaFe13−xSix

Les composés massifs appartenant à la structure type NaZn13 ont fait l’objet de nom-
breuses investigations concernant leurs propriétés magnétiques. Bien que notre étude porte
sur les composés intermétalliques de type LaFe13−xSix élaborés par mécanosynthèse, nous
avons décidé, dans le but de comparer nos résultats à ceux existants, de réaliser l’étude
des propriétés magnétiques des échantillons massifs LFS7-1R, LFS23-1R et LFS41-1R
(référencés dans le tableau 3.1).

Les figures 3.25, 3.26 et 3.27 présentent les courbes d’aimantation en fonction de la
température sous un champ magnétique de 0,01 T respectivement des échantillons LFS41-
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1R, LFS7-1R et LFS23-1R. On remarque une transition discontinue d’un état dont l’ai-
mantation est quasi nulle vers un état fortement aimanté à la température de Curie (TC).
Cette température est déterminée par la dérivée de l’aimantation par rapport à la tempéra-
ture comme indiqué dans l’encadré de la figure 3.25 selon la formule numérique suivante :

dMi

dTi
=

Mi−1 − Mi+1

Ti−1 − Ti+1
(3.1)
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F. 3.25 – Courbe d’aimantation en fonction de la température sous un champ magnétique de 0,01 T au
chauffage pour l’échantillon LFS41-1R de composition nominale LaFe11,4Si1,6. L’encadré représente la

dérivée de l’aimantation utilisée pour la détermination de la température de Curie.
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F. 3.26 – Courbe d’aimantation en fonction de la
température sous un champ magnétique de 0,01 T au

chauffage et au refroidissement pour l’échantillon
LFS7-1R de composition nominale LaFe11,4Si1,6.
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F. 3.27 – Courbe d’aimantation en fonction de la
température sous un champ magnétique de 0,01 T au

chauffage et au refroidissement pour l’échantillon
LFS23-1R de composition nominale LaFe11,5Si1,5.
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Chapitre 3 : Étude des composés intermétalliques LaFe13-xSix

L’évolution de l’aimantation en fonction de la température est caractéristique d’une
transition d’un état paramagnétique vers un état ferromagnétique conformément à la lit-
térature. On peut également constater que ce changement de phase magnétique est ré-
versible en température. Néanmoins ces composés présentent un phénomène d’hystérèse
thermique variant de 4,8 K pour l’échantillon LFS7-1R de composition LaFe11,4Si1,6 à
7,0 K pour le LFS23-1R de composition LaFe11,5Si1,5. Ces valeurs sont relativement éle-
vées compte tenu de celles publiées qui sont de l’ordre de 1 K pour un intermétallique
de composition LaFe11,44Si1,56 [106, 107]. L’allure de ces courbes laisse supposer que ces
matériaux présentent une transition de phase magnétique du premier ordre.

Nous pouvons constater sur la figure 3.28 que la température critique à laquelle a lieu
la transition magnétique augmente avec le champ. Même à fort champ, le comportement
magnétique de l’échantillon reste inchangé. Il présente toujours une transition du premier
ordre entre l’état paramagnétique et ferromagnétique. Toujours est-il que la température
d’ordre reste inférieure à la température ambiante.

Dans l’état paramagnétique, lorsque l’on applique un champ, les atomes magnétiques
s’orientent parallèlement à celui-ci, mais l’aimantation totale du matériau reste faible car
l’agitation thermique s’oppose à ce parallélisme. Cet état n’est pas dépendant de la tem-
pérature mais est proportionnel au nombre d’électrons dont le moment magnétique se sera
orienté dans le sens du champ appliqué. Ces matériaux présentent donc un paramagné-
tisme de Pauli.

La variation thermique de l’aimantation lors de la transition entre la phase parama-
gnétique et ferromagnétique est discontinue à faible champ comme à fort champ. Aucune
température de compensation, caractérisant un matériau ferrimagnétique, n’est présente.
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F. 3.28 – Courbes d’aimantation en fonction de la température sous champs magnétiques de 0,05 T, 0,5 T
et 1 T au chauffage pour l’échantillon LFS41-1R de composition LaFe11,4Si1,6.

À basse température, le système acquiert une forte aimantation car plus rien ne vient
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Chapitre 3 : Étude des composés intermétalliques LaFe13-xSix

s’opposer à l’alignement des moments magnétiques avec le champ appliqué. Les com-
posés atteignent leur aimantation à saturation, MS, très rapidement ce qui confirme leur
comportement ferromagnétique.

MS est obtenue en extrapolant à champ nul, la valeur de l’aimantation lorsque celle-ci
ne varie plus. Comme on peut le remarquer sur la courbe d’aimantation de l’intermétal-
lique LFS41-1R illustrée figure 3.29, pour une température de 2 K il atteint sa saturation
magnétique aux alentours de 2 T pour une de valeur de 153,3 emu/g.

La figure 3.30 présente les courbes d’aimantation isothermes mesurées pour des tem-
pératures allant de 169 K à 250 K par pas de 3 K sous champs magnétiques de 0 à 5 T par
pas de 0,2 T pour l’échantillon LFS41-1R de composition nominale LaFe11,4Si1,6 recuit
à 1403 K durant 30 jours. On remarque que lorsque le champ magnétique appliqué aug-
mente, le matériau passe d’un état faiblement aimanté à un état fortement aimanté. Cet
effet est d’autant plus important que la température est basse. Il existe un champ critique
HC correspondant au point d’inflexion de chaque courbe lors du changement de phase
magnétique. Ce champ critique augmente avec la température. De plus, la forme en "S"
de ces courbes confirme que les matériaux présentent un métamagnétisme des électrons
itinérants lequel induit une transition magnétique de premier ordre [43]. Cet effet est d’au-
tant plus remarquable que la température est basse. À partir de 220 K, le métamagnétisme
est moins apparent dans la gamme de champ appliqué.
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F. 3.29 – Courbe d’aimantation à saturation à 2 K de 0 à 9 T pour l’échantillon LFS41-1R de
composition nominale LaFe11,4Si1,6 recuit à 1403 K durant 30 jours.

Contrairement à l’augmentation de la température, l’augmentation du champ magné-
tique réduit le désordre des moments magnétiques. Cependant, plus on augmente la tem-
pérature et plus l’agitation thermique va s’opposer à cet ordre magnétique diminuant l’ai-
mantation du matériau. De ce fait, le passage de la phase paramagnétique vers la phase

90



Chapitre 3 : Étude des composés intermétalliques LaFe13-xSix

ferromagnétique nécessite un champ plus intense. Ce qui signifie que HC croît.
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F. 3.30 – Courbes d’aimantation isothermes mesurées de 250 à 169 K et de 0 à 5 T pour l’échantillon
LFS41-1R de composition nominale LaFe11,4Si1,6 recuit à 1403 K durant 30 jours.

Pour évaluer l’effet magnétocalorique de ces composés, nous avons déterminé la va-
riation d’entropie magnétique, ∆S M, grâce aux mesures des courbes d’aimantation iso-
thermes. Afin de calculer cette variation d’entropie, nous avons utilisé l’une des relations
de Maxwell [108] :

∆S M(T,∆H)∆H = µ0

∫ Hf

Hi

(
∂M(T,H)

∂T
)HdH (3.2)

Cela correspond à une estimation indirecte de l’effet magnétocalorique à partir des
données des mesures d’aimantation isothermes selon la formule numérique 3.3 suivante :

∆S M(Ti,∆H) = −µ0

∑
j

Mi+1(Ti+1,H j) − Mi(Ti,H j)
Ti+1 − Ti

δH j (3.3)

où Mi et Mi+1 sont, respectivement, les valeurs de l’aimantation mesurées aux tempé-
ratures T i et T i+1 sous un champ magnétique H [108].

L’erreur relative sur la valeur de ∆S M en utilisant cette méthode est comprise entre 3
et 10 % [109].

L’effet magnétocalorique correspond à l’échauffement réversible des matériaux ma-
gnétiques accompagnant le processus de mise en ordre des moments magnétiques de l’état
paramagnétique vers l’état ferromagnétique. Lors de la transition le dégagement de cha-
leur se traduit par une augmentation importante de la variation d’entropie magnétique aux
alentours de la température de Curie.
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F. 3.31 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température et du champ magnétique pour
l’échantillon LFS7R-1R de composition nominale LaFe11,4Si1,6 recuit à 1373 K durant 30 jours.
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F. 3.32 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température et du champ magnétique pour
l’échantillon LFS41R-1R de composition nominale LaFe11,4Si1,6 recuit à 1403 K durant 30 jours.
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Chapitre 3 : Étude des composés intermétalliques LaFe13-xSix

Les figures 3.31 et 3.32 représentent la variation thermique de ∆S M sous différentes
variations du champ magnétique allant de 0 jusqu’à µ0H = 1, 2, 3, 4 et 5 T. La tempé-
rature d’ordre à laquelle a lieu le dégagement de chaleur ainsi que la valeur maximale
de la variation d’entropie magnétique, ∆S max

M , croissent avec l’augmentation du champ
magnétique. La mise en ordre des moments magnétiques contribue à l’amplification de
l’aimantation globale du composé, et donc à celle de ∆S max

M . De part et d’autre de TC, la
variation d’entropie diminue jusqu’à s’estomper.

On s’aperçoit que l’allure des courbes de ∆S M en fonction de la température est sensi-
blement différente pour les deux composés présentés. Les pics de l’échantillon LFS41-1R
sont plus fins, la largeur à mi-hauteur, notée δT FWHM, de ces derniers est plus étroite que
pour le composé LFS7-1R. Sous une variation de champ de 0 à 5 T, on obtient δT FWHM

= 8,7 K pour l’échantillon LFS41-1R contre 21,3 K pour l’échantillon LFS7-1R. Cela si-
gnifie physiquement un dégagement de chaleur sur une gamme de température plus large
pour ce dernier. Cependant, la valeur de ∆S max

M pour un champ magnétique µ0H donné
est presque deux fois inférieure pour l’intermétallique dont les pics sont plus larges. Elle
atteint 13,1 et 30,7 J/kg K respectivement pour les échantillons LFS7-1R et LFS41-1R.

La puissance froide relative (notée RCP pour Relative Cooling Power), indique la
quantité de chaleur qui peut être transférée de la source chaude à la source froide d’un
réfrigérateur. Afin de la calculer pour les différents composés nous avons fait le produit
de la valeur maximale de la variation de l’entropie magnétique, ∆S max

M , avec la largeur à
mi-hauteur, δT FWHM, du pic correspondant selon l’équation 3.4 suivante :

RCP = −∆S max
M · δT FWHM (3.4)

Les résultats des mesures magnétiques effectuées sont résumés dans le tableau 3.7 et
comparés avec quelques composés magnétiques issus de la littérature. La large gamme de
température des pics de ∆S M du composé LFS7-1R compense les faibles valeurs de ∆S M

et permet d’obtenir des RCP proches, voire supérieures, en fonction du champ, à celles de
l’échantillon LFS41-1R.

Composition -∆SM (J/kg K) RCP (J/kg)
Échantillon affinée par DRX TC (K) ∆T (K) MS (emu/g) MS (µB/u.f.) 2 T 5 T 2 T 5 T

LFS7-1R LaFe11,6(2)Si1,4(2) 202,5 4,9 166,2 24,6 8,54 13,1 109,7 276,4
LFS41-1R LaFe11,4(2)Si1,6(2) 196,5 4,8 171,0 25,1 22,6 30,7 119,6 267,7
LFS23-1R LaFe11,3(2)Si1,7(2) 186,4 7,0 158,5 23,2 – – – –
LaFe11,6Si1,4[58] – 190 – – 13,2 17,6 – –
LaFe11,5Si1,5[81] – 195 – – 21,9 24,6 – –
LaFe11,4Si1,6[110] – 195 – – 18 22,8 167 467
LaFe10,6Si2,4[17] – 245 – – 3,2 – – –
Gd[25] 295 5,1 9,6 687
Gd5Ge2Si2[25] 278 14,1 20,4
DyCo2[37, 111] 142 10,1 12,8 331
MnAs[37] 318 28,5 32,6

T 3.7 – Récapitulatif des résultats sur les mesures magnétiques des composés massifs comparés avec
d’autres composés issus de la littérature. Il est présenté la température de Curie TC au chauffage pour un

champ de 0,01 T ainsi que l’hystérèse thermique ∆T, l’aimantation à saturation MS à 2 K, la variation
d’entropie magnétique ∆SM ainsi que le RCP pour un champ de 2 et 5 T.
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Chapitre 3 : Étude des composés intermétalliques LaFe13-xSix

3.2.2 Composés LaFe13−xSix synthétisés par broyage mécanique
3.2.2.1 Variation de la température de Curie

Il a été observé dans des études antérieures que l’évolution de TC est fonction de la
concentration en silicium pour les composés massifs [37, 104, 112]. Les échantillons éla-
borés par broyage mécanique ne dérogent pas à cette règle. La figure 3.33 présente les
courbes d’aimantation en fonction de la température sous un champ magnétique de 0,01 T
pour les composés intermétalliques de composition LaFe13−xSix avec x = 1,5, 1,6, 1,8, 2,0
et 2,2. La mesure a été effectuée en température croissante. On peut observer que l’évo-
lution thermique de l’aimantation entre l’état paramagnétique et l’état ferromagnétique
possède une discontinuité. Cela laisse supposer une transition de phase magnétique de
premier ordre. Cependant afin de s’en assurer, il convient d’examiner les courbes d’ai-
mantation isothermes, ce que nous ferons dans la suite de cette étude. On constate que TC

croît avec l’augmentation du taux de Si dans la maille cubique de type NaZn13. Effecti-
vement, elle varie de 200,2 K pour x = 1,5 à 242,4 K lorsque x = 2,2. Les valeurs de TC

obtenues ont été déterminées de façon similaire aux échantillons massifs en utilisant la
dérivée de l’aimantation en fonction de la température selon l’équation 3.1.
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F. 3.33 – Courbes d’aimantations en fonction de la température sous un champ magnétique de 0,01 T
pour différentes concentration en Si. La mesure a été effectuée en température croissante.

La figure 3.34 permet de mieux suivre l’évolution de la température de Curie en fonc-
tion du taux de Si. Les données issues de cette étude y sont comparées avec quelques unes
tirées de la littérature [37]. Les valeurs des températures d’ordre obtenues sont en accord
avec celles publiées pour une même composition en dépit des incertitudes dues à l’expé-
rimentation et aux paramètres de mesures magnétiques qui ne sont pas toujours précisés
dans la littérature.
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F. 3.34 – Évolution de la température de Curie en fonction du taux en Si pour un champ de 0.01 T, pour
les composés élaborés lors de cette étude, comparée aux données issus de la littérature pour des

échantillons massifs [37].

Cette évolution de la température d’ordre en fonction de l’augmentation du taux de
silicium ne correspond pas à un effet volumique car comme nous l’avons précisé dans la
partie précédente, il n’y pas de relation linéaire entre le volume de maille et l’augmentation
de la concentration en silicium (voir tableaux 3.3 et 3.4). Ce phénomène est dû à la modifi-
cation des distances interatomiques Fe–Fe engendrée par la création de nouvelles liaisons
Fe–Si. Trois tendances peuvent être dégagées des données présentées figure 3.34. La pre-
mière : les composés pour lesquels x < 1,7, la température de Curie semble constante en
fonction de la concentration en atomes de silicium. La deuxième : lorsque cette concentra-
tion devient telle que x > 1,7, la température d’ordre augmente linéairement avec le taux
de silicium. La troisième : TC chute brutalement quand x > 2,6 à cause du changement de
structure cristallographique, de cubique à tétragonale, qui induit également la modification
des propriétés magnétiques des composés.

La température d’ordre est aussi fonction du champ magnétique. Sur la figure 3.35
qui présente la variation thermique de l’aimantation sous différents champs magnétiques,
pour l’échantillon LFS18-3R de composition nominale LaFe11,6Si1,4, on passe de TC =

195,8 K sous un champ de 0,03 T à TC = 199,6 K sous un champ de 1 T. Dans la phase
paramagnétique, l’aimantation totale s’accroît modérément avec le champ µ0H appliqué
alors qu’elle augmente de façon plus remarquable dans la phase ferromagnétique, surtout
entre 0,03 T et 0,5 T.
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F. 3.35 – Courbes d’aimantation en fonction de la température sous champs magnétiques de 0,03, 0,5 et
1 T pour l’échantillon LFS18-3R de composition LaFe11,6Si1,4.

3.2.2.2 Phénomène d’hystérèse

Les figures 3.36 et 3.37 montrent la variation thermique de l’aimantation, respective-
ment pour les échantillons LFS18-3R et LFS21-2R de composition nominale LaFe11,6Si1,4

et LaFe11,4Si1,6 mesurée à 0,01 T. Ces échantillons présentent un phénomène d’hystérèse
thermique important, de l’ordre de 5 K en moyenne, qui se rapproche de celui des échan-
tillons massifs étudiés.
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F. 3.36 – Courbe d’aimantation en fonction de la
température sous un champ magnétique de 0,01 T

pour l’échantillon LFS18-3R de composition
nominale LaFe11,6Si1,4.
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F. 3.37 – Courbe d’aimantation en fonction de la
température sous un champ magnétique de 0,01 T

pour l’échantillon LFS21-2R de composition
nominale LaFe11,4Si1,6.

Cependant, cette valeur est élevée par rapport à celle de la littérature qui est d’environ
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1 K pour les échantillons élaborés par des méthodes classiques de fusion. L’occurrence de
ce phénomène fait partie des caractéristiques des composés présentant une transition de
premier ordre. Les valeurs des hystérèses thermiques des composés obtenus par broyage
sont données dans le tableau 3.8.

3.2.2.3 Aimantation à saturation

Les interactions d’échanges Fe–Fe et Fe–Si sont favorisées lors de la diminution de la
température. Cela induit l’alignement des spins magnétiques et donc, le ferromagnétisme
des composés. Il est alors possible de déterminer, à basses températures, l’aimantation
à saturation MS d’un matériau magnétique. MS est atteinte lorsque le champ appliqué est
supérieur à une certaine valeur telle que l’aimantation de chaque domaine lui soit parallèle.

La figure 3.38 présente les courbes d’aimantation isothermes mesurées à 2 K de 0 à 9 T
pour les composés LaFe13−xSix avec x = 1,5, 1,6, 1,8, 2,0 et 2,2. Leur aimantation atteint
sa valeur maximale dès 1,5 T. Cette dernière diminue de 172,5 à 118,0 emu/g lorsque x
passe de 1,5 à 2,2. Ainsi, le rapport Fe/Si influe sur la valeur de l’aimantation à saturation
(voir encadré figure 3.38). Cela peut s’expliquer par le fait que l’on remplace le fer, qui est
un métal ferromagnétique, par le silicium qui est diamagnétique. Il se crée un phénomène
de dilution magnétique.
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F. 3.38 – Courbes d’aimantation isothermes mesurées à 2 K de 0 à 9 T pour les composés LaFe13-xSix
avec x = 1,5, 1,6, 1,8, 2,0 et 2,2.

L’intermétallique de composition LaFe11,4Si1,6 présente une valeur MS = 181,3 emu/g
qui est supérieure à toutes les autres. Cette concentration en silicium correspond proba-
blement à une valeur limite où le moment magnétique par atome de Fe atteindrait un
maximum.
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3.2.2.4 Courbes d’aimantation isothermes

Nous avons effectué des mesures d’aimantation isothermes en fonction d’un champ
magnétique variant de 0 à 5 T. Les courbes d’aimantation isotherme pour les échantillons
LFS38-1R, LFS18-2R, LFS21-2R, LFS28-1R, LFS34-1R et LFS36-1R respectivement de
composition nominale LaFe13−xSix avec x = 1,2 ; 1,5 ; 1,6 ; 1,8 ; 2,0 et 2,2 sont illustrées
figure 3.39. Tout d’abord, en regardant l’allure générale des courbes, on s’aperçoit qu’il y
a deux tendances distinctes en fonction de la concentration en silicium dans le matériau.
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F. 3.39 – Courbes d’aimantation isotherme mesurées entre 130 et 340 K pour des champs magnétiques
de 0 à 5 T pour les échantillons LFS38-1R, LFS18-2R, LFS21-2R, LFS28-1R, LFS34-1R et LFS36-1R

respectivement de composition nominale LaFe13-xSix avec x = 1,2 ; 1,5 ; 1,6 ; 1,8 ; 2,0 et 2,2.

Pour un taux en atomes de silicium inférieur ou égal à 1,6 atomes par maille élémen-
taire, on passe d’un état non-magnétique (ou faiblement magnétique) vers un état forte-
ment magnétique sous l’effet du champ de façon discontinue. Au-delà du champ critique
HC, qui correspond au point d’inflexion des courbes M(H), il y a une augmentation bru-
tale de l’aimantation totale des composés. Comme pour les échantillons massifs, la forme
en "S" des courbes et l’augmentation de HC avec la température confirment que ces com-
posés présentent une transition magnétique de l’état paramagnétique à l’état ferromagné-
tique du premier ordre, associée au métamagnétisme des électrons itinérants. On constate
également que l’aimantation totale s’affaiblit lorsque l’on augmente la concentration en
silicium. Conformément aux observations précédentes sur l’évolution de l’aimantation à
saturation, pour une température et un champ donnés, l’échantillon LFS21-2R possède
une aimantation supérieure aux autres composés.

On peut observer, figure 3.40, l’hystérèse magnétique de l’aimantation pour l’échan-
tillon LFS21-2R de composition nominale LaFe11,4Si1,6. Il est vraiment de faible amplitude
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comparé à celle l’hystérèse thermique.
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F. 3.40 – Courbes d’aimantation isotherme mesurées entre 187 et 229 K pour des champs magnétiques
croissants et décroissant de 0 à 5 T pour l’échantillon LFS21-2R de composition nominale LaFe11,4Si1,6.

Lorsque la proportion en atomes de Si est supérieure à 1,6 atomes par maille élémen-
taire, le caractère discontinu de la transition est de moins en moins prononcé. La transition
magnétique se fait de façon continue. Nous avons vu que la substitution du Fe par le Si
provoque la diminution de la valeur du moment total par atome de fer à cause des inter-
actions pd. Cela affecte les bandes 3d du fer, qui sont responsables du magnétisme. Mais
l’augmentation de la concentration en silicium entraîne la modification du rapport entre la
terre-rare et le métal de transition, s’écartant du domaine de concentrations critiques pour
lesquelles les conditions de l’instabilité magnétique sont satisfaites, d’où l’abaissement du
métamagnétisme.

3.2.2.5 Calcul de l’effet magnétocalorique

Nous avons caractérisé l’effet magnétocalorique par la variation de l’entropie magné-
tique, ∆S M en fonction de la variation du champ magnétique µ0H. Afin de calculer cette
variation d’entropie, nous avons utilisé l’une des relations de Maxwell citée précédem-
ment (voir équation 3.2). Ainsi une estimation indirecte de l’effet magnétocalorique a été
effectuée à partir des données des mesures d’aimantation isothermes selon la formule nu-
mérique de l’équation 3.3.

La figure 3.41 compare l’évolution de ∆S M en fonction de la température et du champ
magnétique pour l’intermétallique LFS18-3R de composition LaFe11,5Si1,5. La forme des
pics, très étroite, caractérise la nature de la transition magnétique du premier ordre. On
constate que le champ appliqué a une influence double sur l’effet magnétocalorique. D’une
part, la valeur maximale de ∆S M passe de 16,2 à 32,8 J/kg K, respectivement, sous des va-
riations de champs magnétiques de 0–1 T et 0–5 T et, d’autre part, la température critique
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aux alentours de laquelle l’effet magnétocalorique est le plus important augmente respec-
tivement de 198 à 216 K.
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F. 3.41 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température et du champ magnétique pour
l’intermétallique LFS18-3R de composition LaFe11,4Si1,6.

Le changement de l’allure de la transition en fonction de la concentration en silicium
que nous avions remarqué par l’intermédiaire des courbes d’aimantation isothermes se
manifeste également sur les courbes de ∆S M.

La figure 3.42 présente l’évolution de la variation d’entropie magnétique pour les com-
posés intermétalliques LaFe13−xSix sous des variations de champ magnétique de 0–2 T et
0–5 T.

Tout d’abord, nous avons constaté que la valeur de ∆S max
M diminue lorsque le taux de

silicium augmente. En augmentant ce taux de 1,5 à 2,2, ∆S max
M passe de 24,4 à 2,3 J/kg K

sous ∆µ0H = 2 T. Ce qui est en accord avec les observations réalisées précédemment quant
à la diminution du moment magnétique par atome de fer et de la relation qui existe entre
∆S M et l’aimantation (voir l’équation 3.3).

D’autre part, la forme des pics est progressivement modifiée en fonction de x. Les com-
posés LaFe13−xSix tels que x ≤ 1,6 possèdent des pics fins de type lorentzien, la plage de
température de la variation d’entropie magnétique est étroite (20 K pour l’intermétallique
LaFe11,6Si1,4 sous une variation du champ magnétique de 2 T) à l’inverse des composés
pour lesquels x > 1,6 qui possèdent des pics très larges de type gaussien. De ce fait, ces
derniers possèdent un EMC qui s’étend sur un large domaine de température (50 K pour
l’intermétallique LaFe11,0Si2,0 sous un champ magnétique de 2 T) mais de faible ampli-
tude.
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F. 3.42 – Évolution de la variation d’entropie magnétique pour les composés LaFe13-xSix avec x = 1,5 ;
1,6 ; 1,8 ; 2,0 et 2,2 sous des champs magnétiques variant de 0–2 T et de 0–5 T. Les carrés blancs : ∆µ0H =

2 T ; Les carrés noirs : ∆µ0H = 5 T.

Sur la figure 3.43 sont présentées les variations d’entropies magnétiques des échan-
tillons LFS18-3R (LaFe11,5Si1,5) et LFS21-2R (LaFe11,4Si1,6) comparées à celle du gadoli-
nium pur et du Gd5Si2Ge2 tirées de la littérature [25]. Avec ∆S M = 16,4 J/kg K, l’intermé-
tallique LaFe11,4Si1,6 possède un effet magnétocalorique trois fois supérieur à celui du Gd
pur et 1,2 fois supérieur au Gd5Si2Ge2.

101



Chapitre 3 : Étude des composés intermétalliques LaFe13-xSix

180 200 220 240 260 280 300 320

0

4

8

12

16

20

24

 

 

|∆
S

M
| 
(J

/k
g

 K
)

!"#$%&'()&" *+,

 -'."

//01

23

/01

 -'."

//04

23

/05

 67

 67

1

23

8

6"

8

9

:

H  ; 8 !

F. 3.43 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température sous une variation de champ
magnétique de 0 à 2 T pour les échantillons LFS18-3R et LFS21-2R respectivement de composition
LaFe11,5Si1,5 et LaFe11,4Si1,6 comparées à celle du gadolinium pur et d’un alliage à base de Gd de

composition Gd5Si2Ge2 tirées de la littérature [25].

La figure 3.44 représente l’évolution de la variation d’entropie magnétique en fonction
du champ magnétique et de la proportion en silicium par maille élémentaire pour les com-
posés intermétalliques LaFe13−xSix. Ces courbes illustrent l’effet du Si combiné à celui du
champ magnétique sur la variation de l’entropie magnétique.
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F. 3.44 – Évolution de la variation d’entropie magnétique en fonction du champ magnétique et de la
proportion en silicium par maille élémentaire pour les composés LaFe13-xSix. La composition nominale en

silicium est indiquée.
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3.2.2.6 Détermination de la puissance froide relative

Pour les applications magnétocaloriques, il est intéressant de déterminer la puissance
froide relative des matériaux. Ce paramètre est lié à la variation d’entropie magnétique
selon la relation 3.4 utilisée précédemment. La figure 3.45 montre le RCP des composés
de type LaFe13−xSix sous une variation du champ magnétique de 0–2 T en fonction de
la température de Curie. Au regard de ces données, il paraît difficile d’en dégager une
tendance. Les valeurs de RCP sont comprises entre 124 et 156 J/kg pour l’ensemble des
composés à l’exception de celle du LaFe11,8Si1,2 qui est de 99,7 J/kg.
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F. 3.45 – Puissance de refroidissement relative en fonction de la température de Curie pour les
échantillons de type LaFe13-xSix sous un champ magnétique de 2 T. La composition nominale en silicium est

indiquée.
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F. 3.46 – Variation de l’entropie magnétique et la valeur de la largeur à mi-hauteur des pics de la courbe
∆S M en fonction de T pour l’échantillon LFS21-2R de composition LaFe11,4Si1,6.

103



Chapitre 3 : Étude des composés intermétalliques LaFe13-xSix

La figure 3.46 présente l’évolution de RCP, ∆S max
M et δT FWHM en fonction du champ

magnétique pour l’échantillon LFS21-2R de composition LaFe11,4Si1,6. ∆S max
M et δT FWHM

augmentent linéairement avec le champ magnétique appliqué. Il en résulte une évolution
linéaire de la puissance froide relative. Nous avons constaté le même comportement pour
l’ensemble des composés.

Les résultats des mesures magnétiques sont donnés dans le tableau 3.8 pour des cer-
tains échantillons élaborés par broyage mécanique.

Composition -∆SM (J/kg K) RCP (J/kg)
Échantillon nominale TC (K) ∆T (K) MS (emu/g) 2 T 5 T 2 T 5 T

LFS36-1R LaFe10,8Si2,2 242,4 2,8 118,0 2,32 4,3 139,7 305,4
LFS34-1R LaFe11,0Si2,0 228,5 3,6 147,6 3,8 6,9 124,8 –
LFS28-1R LaFe11,2Si1,8 216,5 3,2 153,3 6,5 11,3 141,7 350,1
LFS26-1R LaFe11,4Si1,6 202,8 7,9 – 16,4 22,9 129,4 296,6
LFS21-2R LaFe11,4Si1,6 202,5 7,1 181,3 16,5 25,0 155,3 439,4
LFS29-1R LaFe11,5Si1,5 200,7 5,5 172,5 19,9 32,6 144,5 300,3
LFS33-1R LaFe11,5Si1,5 196,6 3,4 161,3 16,1 26,1 141,7 296,4
LFS31-1R LaFe11,5Si1,5 196,9 3,9 161,3 18,1 26,6 117,0 391,0
LFS18-3R LaFe11,5Si1,5 200,2 4,4 – 24,4 32,8 123,7 279,5
LFS37-1R LaFe11,7Si1,3 204,5 7,8 162,2 11,1 18,4 127,5 287,6
LFS38-1R LaFe11,8Si1,2 190,4 6,7 167,8 10,8 18,7 99,7 230,0

T 3.8 – Récapitulatif des résultats sur les mesures magnétiques des composés élaborés par broyage
mécanique à haute énergie. Il est présenté la température de Curie au chauffage sous un champ de 0,01 T

ainsi que la valeur de l’hystérèse thermique, l’aimantation à saturation à 2 K, la variation d’entropie
magnétique ainsi que le RCP pour un champ de 2 T et 5 T.

3.2.2.7 Analyses par calorimétrie différentielle à balayage

L’analyse par calorimétrie différentielle à balayage a été effectuée à basse température
pour les intermétalliques LaFe13−xSix. La figure 3.47 présente les courbes d’analyse de
l’échantillon LFS33-1R de composition LaFe11,5Si1,5.

On peut constater sur la figure, un pic exothermique à 197,1 K de 0,14 W/g lors du
refroidissement. Lors du chauffage, un pic endothermique surgit à 198,9 K de -0,15 w/g.
Ces pics correspondent avec la transition de phase magnétique de l’état paramagnétique
à l’état ferromagnétique aux alentours de TC. L’hystérèse thermique est d’environ de 2 K,
légèrement inférieur à celui recensé lors de la mesure de la courbe M(T) pour ce même
échantillon qui est de 3,2 K. Aucune transformation n’est observée en dehors de cette
dernière.

Conformément à l’évolution thermique des courbes d’aimantation, plus l’on substi-
tue le fer par le silicium et plus la température d’ordre croît. Ainsi, l’échantillon LFS29-
1R de composition LaFe11,5Si1,5 présente un pic exothermique et un pic endothermique
respectivement à 201,5 et 202,4 K alors que pour l’échantillon LFS34-R de composition
LaFe11,0Si2,0 les transitions ont lieu à 219,3 et 223,6 K.

L’aire sous les pics ainsi que leur forme sont liées au taux de silicium. Ces modifica-
tions sont corrélées à la modification de l’allure de la transition en fonction du taux de
silicium. Les composés pour lesquels x ≤ 1,6 présentent deux pics, un endothermique et
l’autre exothermique, bien définis qui émergent de la ligne de base lors de la transition.
Cette transition métamagnétique des électrons itinérants induite thermiquement produit un
échange de chaleur avec le milieu environnant le matériau.
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F. 3.47 – Analyses par calorimétrie différentielle à balayage de l’échantillon LFS33-1R de composition
LaFe11,5Si1,5.

Comme on peut le remarquer sur les figures 3.48 et 3.49 qui présentent les courbes
d’analyse respectives des échantillons LFS28-1R de composition nominale LaFe11,2Si1,8

et LFS34-1R de composition nominale LaFe11,0Si2,0, pour les intermétalliques tels que x >
1,6, les pics s’affaissent peu à peu caractérisant la continuité lors du changement de phase
magnétique et la diminution de la chaleur dégagée lors de la transition. En augmentant
encore le nombre d’atomes de silicium, il en résulte une disparition graduelle des pics qui
laisse place à une augmentation progressive du flux de chaleur jusqu’au point critique de
transformation de phase, puis à une décroissance tout aussi lente (voir figure 3.49). Cela
coïncide avec les mesures des courbes de ∆S M en fonction de la température présentées
précédemment figure 3.42.
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F. 3.48 – Analyses par calorimétrie différentielle à
balayage de l’échantillon LFS28-1R de composition

nominale LaFe11,2Si1,8.
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F. 3.49 – Analyses par calorimétrie différentielle à
balayage de l’échantillon LFS34-1R de composition

nominale LaFe11,0Si2,0.
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3.2.3 Discussion
Nous avons montré que les composés broyés et recuits présentent un comportement

magnétique équivalent aux composés étudiés dans la littérature. Ils possèdent une tran-
sition magnétique d’un état paramagnétique à un état ferromagnétique de premier ordre.
Cette transition est induite par la température et a lieu aux alentours de TC. Cette tempé-
rature d’ordre est fonction de la concentration en silicium. Plus cette dernière augmente
et plus TC croît. Ainsi, TC = 190,4 K lorsque x = 1,2, puis atteint 242,4 K pour x = 2,2.
Comme on peut le voir sur la figure 3.34, les valeurs des TC obtenues sont en accord avec
celles publiées. Il est à noter que l’évolution de cette température change de pente à partir
d’un taux en silicium x > 1,6. L’augmentation de TC n’est pas due à un effet volumique,
car comme il a été démontré précédemment il n’y a pas de relation de linéarité entre
le nombre d’atomes de silicium par maille et le volume. De plus, les distances interato-
miques entre proches voisins restent constantes (voir figure 3.24). Nous en avons déduit
que ce comportement serait dû à un effet électronique correspondant à la modification de la
structure électronique de la bande 3d du fer par hybridation pd lors de la création de nou-
velles liaisons Fe–Si. De la modélisation de structures électroniques permettrait d’avoir
plus amples informations sur ce fait. Les échantillons intermétalliques LaFe13−xSix obte-
nus par broyage mécanique ainsi que ceux obtenus par fusion présentent un phénomène
d’hystérèse important en température (constaté lors des mesures magnétiques) qui est, en
moyenne, de l’ordre de 6 K pour les composés tels que x ≤ 1,6 et d’environ 3 K pour
les autres. Ces valeurs sont bien supérieures au 1 K reporté dans la littérature pour l’in-
termétallique massif de composition LaFe11,44Si1,56 [106, 107]. Les valeurs d’hystérèse
thermique obtenus lors des analyses calorimétriques différentielles à balayage sont moins
importantes (≈ 2 K). On en déduit que la différence d’amplitude du phénomène d’hysté-
rèse des échantillons de cette étude par rapport à ceux de la littérature n’est pas dû à la
méthode de synthèse utilisée mais plutôt à la façon à laquelle ont été réalisées les mesures
magnétiques.

Les courbes d’aimantation isothermes sont caractéristiques d’un métamagnétisme des
électrons itinérants, selon les raisons évoquées partie 3.2.2.4, auquel est liée la transition
magnétique de premier ordre. Ce métamagnétisme s’affaiblit considérablement lorsque
x > 1,6 car, à cause de l’augmentation de la concentration en silicium, le rapport La/Fe est
modifié, s’écartant du domaine de concentrations critiques pour lesquelles les conditions
de l’instabilité magnétique sont satisfaites. Cela a également une influence sur la variation
d’entropie magnétique. En effet, ∆S max

M diminue avec l’augmentation de la concentration
en silicium et les pics de ∆S M s’aplatissent à mesure que le rapport Fe/Si diminue. Ainsi,
la valeur de RCP, étant fonction de ∆S max

M et de la largeur à mi-hauteur du pic de ∆S M à
un champ donné, stagne entre 124 et 156 J/kg pour une variation de champ magnétique
de 0–2 T. Mais plus le champ magnétique est intense et plus les écarts entre les valeurs de
RCP sont grands (voir tableau 3.8).

Les tracés d’Arrott de la figure 3.50 présentent la variation isotherme du carré de l’ai-
mantation, M2, en fonction de µ0H/M. Ces courbes permettent de déterminer le type de
la transition de phase magnétique. Les courbes des composés dont le taux de Si est tel
que x ≤ 1,6 présentent deux points d’inflexion et/ou une pente négative. Cela confirme
que ces matériaux possèdent une transition de phase de premier ordre de l’état parama-
gnétique vers l’état ferromagnétique induite par le champ [113]. Les courbes des compo-
sés LaFe11,2Si1,8 et LaFe11,0Si2,0 présentent une légère courbure à peine perceptible, mais
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l’hystérèse thermique que présente leur aimantation laisse supposer qu’ils possèdent éga-
lement une transition magnétique de premier ordre, bien que leur métamagnétisme soit
très diminué.

0,00 0,01 0,02 0,03 0,04
0

3000

6000

9000

12000

15000

M
2  (J

2 /T
2  k

g2 )

�
�
H�M ��

�
�	�
�

�
��
����

��
���

�
��
����

��
���

�
��
����

��
���

�
��
����

��
���

�
��
����

��
���

F. 3.50 – Tracés d’Arrott au voisinage de la TC pour les composés intermétalliques LaFe13-xSix
synthétisés par broyage mécanique.

Nous avons remarqué le comportement particulier des échantillons de composition
LaFe11,4Si1,6. Prenons l’exemple de l’échantillon LFS21-2R. Son aimantation à saturation
est plus élevée que celle des autres composés (MS = 181,3 emu/g). Il possède le RCP le
plus important parmi les composés étudiés. Il contient une concentration en silicium cri-
tique au-delà de laquelle l’évolution de TC (voir figure 3.34) et des courbes d’aimantations
isothermes (voir figure 3.39) changent d’allure. Ceci signifie que lorsque x > 1,6, il y a
une modification de la structure électronique de telle sorte que les propriétés magnétocalo-
riques (comportement métamagnétique et variation de l’entropie magnétique) s’atténuent.
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Chapitre 4

Influence des éléments d’insertion sur
les composés LaFe13-xSix

L’étude menée dans le chapitre précédent, nous a permis d’obtenir les données struc-
turales des composés intermétalliques, en fonction du taux de substitution du fer par le
silicium et de différents paramètres de synthèse et de traitement thermique. La dépendance
en champ magnétique et en température de leurs propriétés magnétiques a été déterminée.
Dans ce chapitre, seront présentées les propriétés structurales et thermodynamiques des
composés hydrogénés et des carbures des composés de type LaFe13−xSix, ainsi que leurs
propriétés magnétiques. Cela nous permettra ensuite, d’exposer l’évolution de ces proprié-
tés par rapport aux intermétalliques et de les comparer en fonction du type d’atome (H,C)
inséré.

4.1 Étude des composés hydrogénés

4.1.1 Propriétés d’hydrogénation de la phase cubique NaZn13

Afin de déterminer les propriétés d’hydrogénation de la phase cubique NaZn13 des
composés de type LaFe13−xSix, nous avons choisi des échantillons de compositions en
silicium différentes. Ils ont été sélectionnés de telle sorte qu’ils présentent un minimum
de phase secondaire pour que celle-ci n’interfère pas dans la mesure des propriétés d’hy-
drogénation de la phase cubique principale. Les mesures ont été effectuées entre 298 K
et 473 K, principalement sur des bancs d’hydrogénation pouvant atteindre une pression
maximale de 10 bar.

4.1.1.1 Capacité maximale de la phase cubique NaZn13

Les composés intermétalliques LaFe13−xSix ont une cinétique d’absorption rapide qui
diminue lorsque le taux de Si augmente. En effet, il faut environ une trentaine de mi-
nutes pour qu’un échantillon avec x = 1,6 atteigne sa capacité maximale en hydrogène
sous une pression de 10 bar, à température ambiante, alors qu’il faut attendre plus d’une
heure lorsque x = 2,0. Cette cinétique d’absorption est d’autant plus rapide que la tem-
pérature est élevée car cela favorise la diffusion des atomes d’hydrogène dans le réseau
cubique. La capacité maximale atteinte par la phase cubique NaZn13 sous une pression
initiale de 10 bar d’hydrogène à température ambiante ne dépasse pas 2 H/u.f. Même en
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réitérant la procédure d’activation plusieurs fois afin de s’assurer que la décrépitation des
grains soit suffisante pour faciliter l’insertion des atomes d’hydrogène, nous n’avons pas
pu charger les échantillons à des concentrations supérieures. Le tableau 4.1 reporte les
capacités maximales atteintes à 298 K sous une pression initiale de 10 bar pour quelques
échantillons.

Composition Capacité maximale
Échantillon nominale (H/u.f.) (H/M) Pf

LFS29-1R LaFe11,5Si1,5 1,58 0,11 7,51
LFS26-1R LaFe11,4Si1,6 1,35 0,10 8,30
LFS34-1R LaFe11,0Si2,0 1,22 0,09 8,03

T 4.1 – Capacités maximales des composés intermétalliques LaFe13-xSix à 298 K sous une pression
initiale de 10 bar d’hydrogène.

La capacité maximale d’hydrogène absorbée par les composés intermétalliques de type
LaFe13−xSix augmente lorsque le nombre d’atomes de silicium par maille élémentaire di-
minue. Comme nous l’avons montré dans le chapitre précédent, il n’y a pas de corrélation
entre l’augmentation du taux de silicium, le paramètre de maille et les distances interato-
miques. Ce phénomène ne correspond donc pas à une modification de la géométrie des
sites intersititiels. Une interprétation plus détaillée de ce fait sera présentée dans la partie
discussion.

4.1.1.2 Courbes isothermes pression – compositions

Les isothermes pression – compositions ont été réalisées entre 298 K et 473 K, sous une
pression d’hydrogène maximale de 10 bar. Les courbes isothermes du composé LFS29-1R
sont présentées figures 4.1, 4.2 et 4.3. Les mesures ont été effectuées respectivement à
298 K, 363 K et 413 K avec le même échantillon qui a été désorbé sous vide primaire à
573 K, entre chacune d’entre elles.

On constate que les courbes semblent commencer directement par un plateau d’équi-
libre à très basse pression. Il est probable que l’on soit à la limite de détection des capteurs,
ce qui empêche de suivre l’évolution exacte des propriétés d’absorption à ce niveau. En
absorption, la largeur du plateau est d’environ 1,5 H/u.f. à 298 K et diminue légèrement
avec l’augmentation de la température jusqu’à 1,4 H/u.f. à 413 K. Dans la deuxième partie
de la courbe, on observe une augmentation rapide et linéaire de la pression d’équilibre. La
capacité d’absorption maximale en hydrogène est de 1,72, 1,81 et 1,76 H/u.f. respective-
ment à 298 K, 363 K et 413 K. Ceci correspond à moins de 0,13 H/M pour l’ensemble de
ces composés.

Le phénomène d’hystérèse important entre les courbes d’absorption et de désorption
laisse supposer la présence de contraintes élastiques dans les matériaux.

La désorption n’est pas totale, en effet, on peut voir que la concentration en hydrogène,
à l’issue des mesures, est de 1,55, 1,46 et 0,68 H/u.f. respectivement à 298 K, 363 K et
413 K (figure 4.4), ce qui signifie que ces composés sont très stables à basse température.
Ainsi, à 413 K, le composé a désorbé 61 % d’atomes H par rapport à sa capacité maximale
à la fin de la mesure, alors qu’à 298 K, il ne désorbe que de 10 %.
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F. 4.1 – Isotherme d’absorption et de désorption de l’échantillon LFS29-1R de composition nominale
LaFe11,5Si1,5 à 298 K.
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F. 4.2 – Isotherme d’absorption et de désorption de l’échantillon LFS29-1R de composition nominale
LaFe11,5Si1,5 à 363 K.
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F. 4.3 – Isotherme d’absorption et de désorption de l’échantillon LFS29-1R de composition nominale
LaFe11,5Si1,5 à 413 K.
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F. 4.4 – Courbes isothermes de désorption de l’échantillon LFS29-1R de composition nominale
LaFe11,5Si1,5 à 298 K, 363 K et 413 K.
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Au-delà des pressions inférieures à 3 bar, l’isotherme réalisée à 298 K montre un com-
portement anormal. Elle se place au-dessus les deux autres courbes, dérogeant à la règle
selon laquelle la capacité diminue avec l’augmentation de la température. Il est probable
que l’équilibre n’avait pas été atteint lors de l’enregistrement de la pression finale pour
cette partie de la courbe.

4.1.2 Étude structurale et métallographique
4.1.2.1 Diffraction des rayons X

Nous avons vu dans la partie précédente que les isothermes pression – composition
commencent par un plateau d’équilibre jusqu’à la capacité de 1,5 H/u.f., ce qui implique
la coexistence de deux phases dans la gamme de températures étudiée. L’étude par diffrac-
tion des rayons X a été effectuée pour déterminer l’évolution de la structure cristalline de
la phase NaZn13 en fonction de la concentration en hydrogène mais aussi en fonction de
la température d’hydrogénation. Ainsi, plusieurs échantillons ont été chargés avec diffé-
rents taux d’hydrogène à partir des composés intermétalliques présentés dans le chapitre
3. Les hydrures des composés intermétalliques LaFe13−xSix sont stables dans le temps et
conservés dans des conditions normales de pression atmosphérique et de température ; les
mesures de diffraction des rayons X ont donc été réalisées sous air.

Hydrogénations réalisées à 298 K Les échantillons LFS18-2R et LFS18-4R, tous les
deux de composition nominale LaFe11,5Si1,5 ont été chargés respectivement à 0,61 H/u.f.
et 1,16 H/u.f. à 298 K. Les diagrammes de diffraction sont présentés figure 4.5.

Lorsqu’on augmente la concentration en hydrogène, on remarque l’apparition de nou-
veaux pics. Ces derniers correspondent à un dédoublement des pics de la phase NaZn13 et
présentent un décalage vers les valeurs de 2θ plus basses. Les pics relatifs à la phase inter-
métallique sont de plus faibles intensités que ceux de la nouvelle phase. On s’attend donc,
à une différence de fraction massique non négligeable de ces phases l’une par rapport à
l’autre, ainsi qu’à une variation du paramètre de maille.

La figure 4.6 montre le diagramme de diffraction des rayons X affiné du composé
LaFe11,5Si1,5H0,61. L’affinement de ces données de diffraction a révélé la coexistence de
deux phases NaZn13 dont les paramètres de maille sont 11,4765(3) Å et 11,5962(2) Å et
d’une phase oxyde La2O3. La première valeur coïncide avec celle de l’intermétallique
de départ dont le paramètre de maille est 11,4766(2) Å (voir tableau 3.3 du chapitre 3)
alors que la seconde correspond à celui de la phase hydrogénée. On peut constater que le
paramètre de maille a augmenté de 1 % après hydrogénation tout en conservant la struc-
ture du composé de départ. Les résultats structuraux issus de l’affinement, à savoir, les
phases en présence, leurs pourcentages massiques, leurs paramètres de maille ainsi que
la variation volumique relative des échantillons après hydrogénation sont donnés dans le
tableau 4.2. Pour l’ensemble des hydrogénations réalisées à 298 K, la phase hydrogénée
LaFe11,5Si1,5Hy est majoritaire.

Les pics de diffraction de cette phase sont relativement fins, ce qui souligne le fait qu’il
n’y a pas, ou peu, de gradient de concentration. Cependant, il est évident qu’à 298 K, la
mobilité des atomes d’hydrogène n’est pas assez importante pour diffuser dans l’ensemble
du volume des grains de l’intermétallique.
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F. 4.5 – Diffractogrammes des rayons X du composé LaFe11,5Si1,5 chargé à différentes concentrations en
hydrogène. Les échantillons chargés à 0,61 et 1,16 H/u.f. ont été obtenus respectivement, à partir des

composés LFS18-2R et LFS18-4R.
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F. 4.6 – Diffractogramme affiné des rayons X du composé LaFe11,5Si1,5H0,64 obtenu à partir de
l’échantillon LFS18-2R hydrogéné à 298 K.
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Hydrogénations réalisées à T ≥ 423 K La figure 4.7 présente les diagrammes de dif-
fraction des composés LaFe11,2Si1,8Hy, avec y = 0 ; 0,61, 0,86 et 1,19, hydrogénés à 423 K,
obtenus à partir de l’échantillon LFS28-1R.
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F. 4.7 – Diffractogrammes des rayons X des composés LaFe11,2Si1,8Hy avec y = 0, 0,61, 0,86 et 1,19
obtenus à partir de l’échantillon LFS28-1R hydrogéné à 423 K

Contrairement aux composés hydrogénés à 298 K, les pics ne sont pas dédoublés.
Lorsque l’on augmente la concentration en hydrogène, les pics de diffraction de la phase
cubique NaZn13 se décalent vers les petits angles, témoignant de l’augmentation du pa-
ramètre de maille. Nous sommes en présence d’une solution solide d’hydrogène dans la
phase métallique qui s’enrichit progressivement en atomes H. Or, d’après les courbes iso-
thermes, on devrait être sur un plateau d’équilibre et avoir deux phases en présence (phase
intermétallique et phase hydrogénée). Il est possible qu’à cette température, on ait une so-
lution solide d’hydrogène métastable qui lors du refroidissement devrait se décomposer en
ces deux phases. Cependant, nous n’avons pas observé cette décomposition. Les composés
hydrogénés sont très stables, une analyse par diffraction des rayons X, plus d’un an après
sur l’un des échantillons, montre qu’il n’a pas désorbé. Les pics des composés hydrogé-
nés possèdent une faible asymétrie qui peut s’expliquer par un gradient de concentration
en hydrogène dans les échantillons, qui dans certains cas, ont du être affinés avec deux
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phases hydrures. Un constat identique est réalisé pour les composés LaFe11,4Si1,6Hy, avec
y = 0, 0,21, 0,41 et 0,86, hydrogénés à 473 K à partir de l’échantillon LFS26-1R, dont les
diagrammes de diffraction sont présentés figure 4.8.
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F. 4.8 – Diffractogrammes des rayons X des composés LaFe11,4Si1,6Hy avec y = 0, 0,21, 0,41 et
0,86 H/u.f. obtenus à partir de l’échantillon LFS26-1R hydrogéné à 473 K

Le diagramme affiné par la méthode Rietveld du composé LaFe11,2Si1,8H0,61 est pré-
senté figure 4.9. L’analyse par diffraction des rayons X confirme que la phase cubique
NaZn13 est conservée après hydrogénation. Le paramètre de maille a des composés
LaFe11,2Si1,8Hy a pour valeur 11,4796(2) Å, 11,5143(4) Å, 11,5375(14) Å et 11,5682(1) Å
lorsque y = 0, 0,61, 0,86 et 1,19 respectivement. Cela correspond à une augmentation
de 0,3 %, 0,5 % et de 0,7 % par rapport au composé intermétallique de départ soit une
expansion du volume de 0,9 %, 1,5 % et 2,3 % respectivement (tableau 4.2).

Pour l’ensemble des composés hydrogénés, la solution solide d’hydrogène est majori-
taire par rapport aux phases secondaires ((Fe,Si)-α et La2O3). La proportion massique de
ces dernières restant quasi-inchangée par rapport au composé de départ dans la majorité
des cas.
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F. 4.9 – Diffractogramme des rayons X affiné pour le composé LaFe11,2Si1,8H0,61 obtenu à partir de
l’échantillon LFS28-1R hydrogéné à 463 K.
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F. 4.10 – Évolution du paramètre de maille a des composés LaFe13-xSixHy en fonction de la capacité en

hydrogène comparée à celle de quelques composés de la littérature [64, 81].

L’évolution du paramètre de maille a en fonction de la capacité en hydrogène est pré-
sentée figure 4.10 pour les composés hydrogénés LaFe13−xSixHy issus de cette étude et
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de la littérature. On peut constater qu’indépendamment de la composition de l’intermétal-
lique, l’insertion d’hydrogène entraîne une augmentation linéaire du paramètre de maille
a conformément à la littérature [64, 81].

Échantillon Composition Temp. (K) fraction Paramètre de maille (Å) ∆V/V
de départ de l’hydrure d’hydrogénation Phase massique a c (%)

LFS26-1R LaFe11,4Si1,6H1,64 473 NaZn13 91,7(32) 11,5925(61) – 3,16
Fe-α 8,1(10) 2,8663(16) – –

La2O3 0,2(1) 3,852(8) 6,137(20) –

LFS26-1R LaFe11,4Si1,6H0,41 473 NaZn13 96(2) 11,5084(4) – 0,94
Fe-α 1,3(4) 2,8623(8) – –

La2O3 2,7(4) 3,936(1) 6,137(4) –

LFS26-1R LaFe11,4Si1,6H0,21 473 NaZn13 95(1) 11,4847(4) – 0,31
Fe-α 2,2(2) 2,8632(6) – –

La2O3 2,9(3) 3,937(1) 6,139(3) –

LFS26-1R LaFe11,4Si1,6H0,86 463 NaZn13 70(3) 11,5183(5) – 1,20
NaZn13 24(2) 11,558(2) – 2,25
Fe-α 3(1) 2,8625(8) – –

La2O3 2,9(4) 3,941(2) 6,133(5) –

LFS31-1R LaFe11,5Si1,5D1,49 423 NaZn13 94(2) 11,5988(4) – 3,29
Fe-α 3,5(5) 2,8662(4) – –

La2O3 2,6(3) 3,9439(9) 6,144(5) –

LFS28-1R LaFe11,2Si1,8H1,19 423 NaZn13 97,3(13) 11,5682(10) – 2,33
Fe-α 1,2(2) 2,8644(3) – –

La2O3 1,5(1) 3,941(1) 6,138(3) –

LFS18-3R LaFe11,5Si1,5H1,19 423 NaZn13 97(2) 11,5951(3) – 3,34
Fe-α 0,5(3) 2,864(3) – –

La2O3 2,4(3) 3,947(2) 6,137(5) –

LFS28-1R LaFe11,2Si1,8H0,86 423 NaZn13 91,2(24) 11,5375(14) – 1,52
Fe-α 6,0(13) 2,8629(8) – –

La2O3 2,8(5) 3,940(3) 6,115(11) –

LFS32-1R LaFe11,5Si1,5D0,71 423 NaZn13 95,2(1) 11,5097(2) – 0,92
Fe-α 2,5(2) 2,865(2) – –

La2O3 2,4(2) 3,937(1) 6,142(3) –

LFS28-1R LaFe11,2Si1,8H0,61 423 NaZn13 96,4(24) 11,5143(4) – 0,91
Fe-α 1,6(5) 2,8629(8) – –

La2O3 2,0(2) 3,937(1) 6,143(3) –

LFS18-4R LaFe11,5Si1,5H1,16 298 NaZn13 88(1) 11,5918(2) – 3,25
NaZn13 7,4(5) 11,4708(5) – 0,06
Fe-α 1,1(4) 2,8667(8) – –

La2O3 3,9(4) 3,945(1) 6,135(4) –

LFS18-2R LaFe11,5Si1,5H0,64 298 NaZn13 80,9(8) 11,5962(2) – 3,16
NaZn13 17,0(4) 11,4765(3) – 0
La2O3 2,1(2) 3,946(1) 6,132(3) –

T 4.2 – Récapitulatif des pourcentages massiques des phases en présence, de leurs paramètres de
maille déduit de l’affinement des données de diffraction X et de la variation relative du volume des

composés hydrogénés en fonction de leur concentration en hydrogène et de leur température
d’hydrogénation.

Distances interatomiques et sites interstitiels Les données cristallographiques obte-
nues par l’affinement Rietveld des diagrammes de diffraction des rayons X (groupe d’es-
pace, paramètre de maille, position atomique) ont été utilisées pour calculer les distances
interatomiques entre premiers voisins. Ces résultats sont présentés dans le tableau 4.3.
Les distances interatomiques les plus affectées par l’insertion d’hydrogène sont celles qui
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mettent en jeu les atomes qui forment les sites cristallographiques 24d et 48 f de géométrie
octaédrique (figure 4.11).

Fe (8b)
La (8a)

Fe,Si (96i)

Site interstitiel

H(D) (24d,48f)

F. 4.11 – Huitième de la structure cubique de type NaZn13 mettant en valeur les sites interstitiels 24d et
48 f .

On remarque les distances Fe96i–Fe96i (côté de la base carré de l’octaèdre) et Fe96i–La8a

(arête reliant un sommet de la pyramide à un sommet de la base) augmentent lorsque la
concentration en hydrogène croît. Les distances Fe96i–Fe8b ne sont quasiment pas affectées
pour des concentrations en hydrogène inférieures à 1 H/u.f. Une étude plus approfondie,
par diffraction des neutrons, nous permettra de déterminer le site cristallographique occupé
par les atomes intersititiels.

Composition Capacité Position atomique Distance interatomique (Å)
Échantillon nominale (H/u.f.) y96i z96i Fe96i–Fe96i Fe96i–Fe8b Fe96i–La8a

LFS18-3R LaFe11,5Si1,5 0 0,1170(1) 0,1791(1) 2,44 2,45 3,35
1,19 0,1154(2) 0,1788(2) 2,50 2,47 3,39

LFS32-1R LaFe11,5Si1,5 0 0,1173(2) 0,1798(2) 2,44 2,46 3,35
0,71 0,1164(2) 0,1787(2) 2,46 2,45 3,36

LFS31-1R LaFe11,5Si1,5 0 0,1170(1) 0,1793(1) 2,44 2,46 3,35
1,49 0,1148(2) 0,1795(2) 2,50 2,47 3,40

LFS26-1R LaFe11,4Si1,6 0 0,1166(1) 0,1791(1) 2,45 2,45 3,35
0,21 0,1162(2) 0,1788(2) 2,46 2,46 3,36
0,41 0,1166(1) 0,1791(1) 2,46 2,46 3,36

LFS28-1R LaFe11,2Si1,8 0 0,1178(2) 0,1795(2) 2,43 2,46 3,35
0,61 0,1155(3) 0,1792(3) 2,47 2,45 3,37
1,19 0,1151(2) 0,1794(2) 2,49 2,47 3,39

T 4.3 – Évolution des positions atomiques et des distances interatomiques entre premiers voisins
modifiées lors de l’insertion des atomes d’hydrogène.

4.1.2.2 Diffraction des neutrons

Pour l’analyse par diffraction des neutrons, nous avons élaboré deux échantillons deu-
térés de composition LaFe11,5Si1,5Dy avec y = 0,71 et 1,49, respectivement, à partir des
échantillons LFS32-1R et LFS31-1R (tableau 3.4 chapitre 3). Leurs structures nucléaires
ont été étudiées grâce au diffractomètre 3T-2, à 400 K (dans le domaine paramagnétique).

La figure 4.12 présente le diffractogramme affiné du composé LaFe11,5Si1,5D1,49. La
phase secondaire La2O3 n’est pas observée, à l’inverse de l’analyse par diffraction des
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rayons X sur le même échantillon. On peut faire le même constat pour le composé deutéré
LaFe11,5Si1,5D0,71. Ceci montre que l’oxyde de lanthane se forme qu’en surface (les neu-
trons permettent une analyse des matériaux en volume contrairement aux rayons X, qui
sont plus sensibles à la surface).

Dans la référence [78], les auteurs proposent une insertion des atomes d’hydrogène
dans les sites 24d, mais plus récemment M. Rosca et al. [64] ont proposé que ce soit les
sites 48 f qui soient occupés. Afin de pouvoir déterminer avec exactitude le type de site
occupé par les atomes de deutérium (hydrogène), l’analyse par la méthode de Rietveld a
été menée selon l’une et l’autre des hypothèses précédentes (D occupe le site 24d – D
occupe le site 48 f ). Les données issues des affinements sont présentées tableau 4.4. Les
paramètres de maille, les positions atomiques (y96i et z96i) sont quasi-identiques, la seule
différence notable se situe au niveau du facteur de fiabilité, R-Bragg, qui vaut 3,32 %
lorsque les atomes D occupent le site 24d et 1,49 % pour le site 48 f . Cela s’explique
par le fait que lorsque l’affinement est réalisé en considérant le site 48 f , un degré de
liberté supplémentaire permet le déplacement des atomes interstitiels selon l’axe La–La.
La réalité est ainsi mieux retranscrite. Nous en avons déduit que les atomes interstitiels
occupent les sites de multiplicité 48 f , avec un léger décalage selon l’axe La–La, avec
x = ±0,0221(8), en accord avec les travaux de M. Rosca et al. [64].
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F. 4.12 – Diffractogramme des neutrons réalisé à 400 K sur 3T-2 du composé LaFe11,5Si1,5D1,49 obtenu à
partir de l’échantillon LFS31-1R.
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Position atomique Occupation Dist. interatomique (Å)
Hypothèse a (Å) y96i z96i x48f 48f 24d RB (%) χ2 Fe96i–D D–D

D sur site 24d 11,5560(1) 0,1151(1) 0,1783(1) – 0 1,40(7) 3,32 7,88 1,766 4,086

D sur site 48 f 11,5562(2) 0,1150(1) 0,1783(0,7) 0,0221(8) 1,33(5) 0 1,49 6,14 1,785 0,511

T 4.4 – Résultat de la caractérisation structurale par diffraction des neutrons de l’échantillon
LFS31-1R chargé à 1,49 D/u.f. Le paramètre de maille a, les positions atomiques variables des atomes

métalliques et de deutérium, le taux d’occupation des atomes D, les facteurs de fiabilité R-Bragg (RB) et
Chi2 (χ2) de l’affinement Rietveld ainsi que les distances Fe96i–D et D–D les plus proches sont indiqués.

4.1.2.3 Discussion

Nous avons vu que la capacité maximale d’absorption en hydrogène des composés
LaFe13−xSixHy diminue lorsque x augmente (tableau 4.1). Ces résultats sont conformes aux
travaux de S. Rundqvist et al. [114], qui montrent qu’il existe des interactions répulsives
entre les éléments p et les atomes d’hydrogène (deutérium). Ainsi, ces derniers ont plus de
difficulté à s’insérer et la cinétique d’absorption est plus lente lorsque la concentration en
Si augmente. Néanmoins, la capacité d’absorption de ces intermétalliques est très faible
(≈ 0,13 H/M). L’importante proportion en atomes de fer lesquels ne possèdent pas une
affiné forte avec l’hydrogène explique cette dernière observation (voir figure 4.13).

Les informations fournies par les courbes isothermes (figures 4.1 à 4.4) montrent que
les propriétés thermodynamiques de ces composés sont atypiques. En effet, les courbes
semblent commencer directement par un plateau de pression qui correspond à la coexis-
tence du composé intermétallique et d’une phase hydrure. Cependant, il est probable que
la pression d’équilibre soit si faible qu’à cause de la limite des capteurs on ne puisse
l’observer. Ainsi, il est également impossible d’observer la branche correspondant à la
formation de la solution solide d’hydrogène dans le réseau métallique précédent ce pla-
teau. Dans cette première branche, l’insertion des atomes d’hydrogène s’effectue de façon
discontinue jusqu’à ce que ces derniers atteignent leur limite de solubilité dans le com-
posé. Le plateau de pression correspond alors à l’apparition de la phase hydrure comme le
confirment les mesures réalisées par diffraction des rayons X des échantillons hydrogénés
à 298 K qui montrent l’existence de deux phases cubiques de type NaZn13 contenant des
taux différents en atomes d’hydrogène.
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F. 4.13 – Évolution de la capacité maximale en atome d’hydrogène pour différents types de composés
intermétalliques en fonction de leur proportion en atomes de fer.

Nous avons vérifié, grâce à la diffraction des neutrons, que les atomes de deutérium
(hydrogène) occupent les sites 48 f . La multiplicité de ce site indique que l’on pourrait
insérer jusqu’à 6 atomes par unité formulaire, or les résultats montrent que les composés
absorbent au maximum ≈2 H/u.f. L’affinement des données de diffraction des neutrons
a révélé que la distance la plus courte entre deux atomes de deutérium (hydrogène) est
de ≈0,511 Å. La règle d’exclusion énoncée par A. C. Switendick [115] indique que deux
atomes H(D) sont toujours distants d’au moins 2 Å à cause des effets de répulsion élec-
tronique. Cela réduit de moitié le nombre d’atomes d’hydrogène (deutérium) susceptibles
d’occuper les sites interstitiels (3 H(D)/u.f.). De plus, les travaux menés par S. Rundq-
vist et al. [114] montrent que l’une des caractéristiques cristallographiques des composés
métal de transition-p–hydrogène est que les atomes d’hydrogène (deutérium) occupent
préférentiellement les sites les plus distants des éléments p, donc du Si, dans le cas ci-
présent. Ce qui signifie que le nombre maximale d’atomes d’hydrogène qui peuvent être
insérés par maille est inférieur à 3.

4.1.3 Propriétés magnétiques des composés hydrogénés
Les propriétés magnétiques et magnétocaloriques des composés hydrogénés seront

présentées dans cette partie. Le magnétomètre PPMS a été utilisé pour déterminer la tem-
pérature de transition magnétique et pour mesurer les courbes d’aimantations isotherme et
isochamp ainsi que l’aimantation à saturation. Les campagnes de mesures magnétiques,
au PPMS, ayant lieu en nombre limité de deux sessions par an, l’étude a été menée sur
quelques-uns des échantillons hydrogénés. La structure magnétique a également été déter-
minée grâce à l’analyse par diffraction des neutrons.
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4.1.3.1 Variation de la température de Curie

La figure 4.14 présente la variation thermique de l’aimantation du composé
LaFe11,4Si1,6H0,41, obtenu à partir de l’échantillon LFS26-1R, sous un champ magnétique
de 0,01 T. La valeur de l’aimantation change brutalement à 266,6 K qui correspond à la
température de Curie du composé. Cette dernière a été déterminée par le maximum de la
dérivée dM/dT, comme indiqué dans l’insert de la figure 4.14.
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F. 4.14 – Courbe d’aimantation en fonction de la température sous un champ magnétique de 0,01 T au
chauffage pour le composé LaFe11,4Si1,6H0,41 obetnu à partir de l’échantillon LFS26-1R.

Les courbes d’aimantation des composés LaFe11,4Si1,6Hy réalisées à 0,01 T, présentées
figure 4.15, montrent que TC augmente lorsque la concentration en H augmente. Ainsi, les
températures de transition sont de 202,8 K, 234,5 K, 266,6 K et 281,7 K respectivement
pour y = 0 ; 0,21 ; 0,41 et 0,86. Ces résultats sont cohérents avec les précédentes études
menées sur ce type de phase [81, 116, 106, 110, 105]. Comme pour les échantillons inter-
métalliques, les composés hydrogénés présentent une transition de phase magnétique de
l’état paramagnétique vers l’état ferromagnétique. Le changement de phase moins abrupt
peut être attribué à une distribution de concentration en hydrogène dans les composés.

Une autre caractéristique de ces composés, est qu’ils présentent un hystérèse en tempé-
rature au moment de la transition, comme illustré sur les figures 4.16 et 4.17 qui montrent
l’évolution thermique de l’aimantation du composé LaFe11,4Si1,6H0,21, respectivement à
0,01 T et 1 T. Il est de 5 K à faible champ et augmente à 6,4 K pour µ0H = 1 T. Néanmoins,
nous considérons que ce changement de phase magnétique est réversible.
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F. 4.15 – Courbes d’aimantation en fonction de la température sous un champ magnétique de 0,01 T au
chauffage pour les composés LaFe11,4Si1,6Hy avec y = 0 ; 0,21 ; 0,41 et 0,86 obtenus à partir de

l’échantillon LFS26-1R.
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F. 4.16 – Courbe d’aimantation en fonction de la
température sous champ magnétique de 0,01 T pour

le composé LaFe11,4Si1,6H0,21 obtenu à partir de
l’échantillon LFS26-1R.
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F. 4.17 – Courbe d’aimantation en fonction de la
température sous champ magnétique de 1 T pour le

composé LaFe11,4Si1,6H0,21 obtenu à partir de
l’échantillon LFS26-1R.

Outre le fait que la température de transition (229,4 K et 231,3 K respectivement sous
un champ magnétique de 0,01 T et 0,03 T) et l’aimantation maximale augmentent avec le
champ appliqué, le caractère abrupt de la transition demeure inchangé comme le montrent
les courbes d’aimantation figure 4.18. Les deux premiers points précédemment cités s’ex-
pliquent par le comportement collectif des moments magnétiques, résultant des interac-
tions d’échange entre atomes premiers voisins qui sont proportionnelles à la somme des
moments magnétiques et au champ magnétique appliqué agissant sur chacun des mo-
ments.
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F. 4.18 – Courbe d’aimantation en fonction de la température sous champs magnétiques de 0,01 T et de
0,03 T au refroidissement pour le composé LaFe11,4Si1,6H0,21 obetnu à partir de l’échantillon LFS26-1R.

4.1.3.2 Aimantation à saturation
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F. 4.19 – Courbes d’aimantation à saturation mesurées à 2 K pour les composés LaFe11,2Si1,8Hy avec y =

0, 0,61 et 1,19, obtenus à partir de l’échantillon LFs28-1R.

La figure 4.19 présente les courbes d’aimantation mesurées à 2 K pour les composés
hydrogénés de composition LaFe11,2Si1,8Hy avec y = 0,61 et 1,19 comparées à celle de
l’échantillon de départ LFS28-1R.

Tout comme l’intermétallique, les composés hydrogénés atteignent leurs aimantations
à saturation dès µ0H = 2 T. L’ajout d’atomes d’hydrogène interstitiels entraîne l’augmenta-
tion de MS (tableau 4.5), cependant, ces résultats laissent paraître qu’à partir d’une certaine
concentration en hydrogène, l’aimantation à saturation s’atténue.
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4.1.3.3 Courbes d’aimantation isothermes

0

20

40

60

80

100

120

140

� �

��� �

 

A
im

an
ta

tio
n 

(e
m

u/
g)

��	 �


 � 	���

� �

��� �

�
� �

0 1 2 3 4 5

0

20

40

60

80

100

120


 � 	

����� ���������� ���


 � 	�
�

� �

��� �

��� �

0 1 2 3 4 5


 � 	���

� �

��� �

��� �

F. 4.20 – Courbes d’aimantation isothermes des composés LaFe11,4Si1,6Hy avec y = 0 ; 0,21 ; 0,41 et
0,86, obtenues à partir de l’échantillon LFS26-1R.

La figure 4.20 présente les courbes d’aimantation isothermes dans la gamme de tem-
pérature de 169 K à 345 K, sous une variation de champ magnétique de 0–5 T, pour les
composés LaFe11,4Si1,6Hy avec y = 0, 0,21, 0,41 et 0,86, obtenus à partir de l’échantillon
LFS26-1R.

Les courbes présentent une forme en "S", moins prononcée pour les hydrures que
pour les intermétalliques correspondants. Pour l’ensemble des échantillons, la variation
du champ magnétique provoque la transition d’un état faiblement aimanté vers un état
fortement aimanté dont le champ critique augmente avec la température. La discontinuité
entre les valeurs de l’aimantation correspondant aux phases paramagnétique et ferroma-
gnétique est accentuée pour les basses températures. Cette caractéristique, propre au mé-
tamagnétisme des électrons itinérants [43], s’atténue pour les composés hydrogénés, qui
présentent une aimantation inférieure à l’intermétallique pour une température donnée.
Nous n’avons pas remarqué de différences notables entre une même famille d’échantillons
contenant différentes concentrations en hydrogène. La figure 4.21 montre les mesures de
cycles d’hystérèse pour le composé LaFe11,4Si1,6H0,86. On peut alors constater, que les
courbes d’aimantation présentent un faible hystérèse magnétique aux alentours de la tran-
sition métamagnétique. En dépit de cela, le processus d’aimantation/désaimantation peut
être considéré comme étant réversible.
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F. 4.21 – Courbes d’aimantation isothermes mesurées de 261 à 339 K et de 0 à 5 T pour le composé
LaFe11,4Si1,6H0,86 obtenu à partir de l’échantillon LFS26-1R.

Pour les composés hydrogénés dont la concentration en silicium est supérieure à 1,6
atomes par unité formulaire, les courbes d’aimantation isothermes arborent une forme lé-
gèrement différente. La figure 4.22 montre les courbes d’aimantation isothermes du com-
posé LaFe11,2Si1,8H0,61 obtenues à partir de l’échantillon LFS28-1R.
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F. 4.22 – Courbes d’aimantation isothermes mesurées de 276 à 345 K et de 0 à 5 T pour le composé
LaFe11,2Si1,8H0,61 obtenu à partir de l’échantillon LFS28-1R.

L’aimantation s’amplifie avec le champ magnétique de façon quasi-continue, à l’in-
verse des composés précédents. Cela laisse supposer que l’on tend vers une transition de
phase magnétique du second ordre.
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4.1.3.4 Calcul de l’effet magnétocalorique

Nous avons procédé à la détermination de l’effet magnétocalorique, en utilisant la mé-
thode indirecte de calcul de la variation d’entropie magnétique, ∆S M, à partir des courbes
M-H. La relation de Maxwell 3.2 indiquée dans le chapitre 3 a été utilisée. Les résultats
de ces calculs, pour les composés LaFe11,4Si1,6Hy et LaFe11,2Si1,8Hy sont présentés figures
4.23 à 4.26.

Les pics de ∆S M sont symétriques de part et d’autre de la valeur maximale ∆S max
M . Ils

sont aussi dépendants de la température ainsi que de la variation du champ magnétique
allant de 0 à µ0Hmax (pour le composé LaFe11,4Si1,6H0,41, ∆S max

M = 6,2, 9,8, 11,8, 13,6 et
15,1 J/kg K, respectivement pour ∆µ0H = 1, 2, 3, 4 et 5 T). Sur les figures 4.23 et 4.24,
qui montrent l’évolution de l’effet magnétocalorique en fonction de la température sous
différentes variations de champ magnétique, la valeur de ∆S max

M pour ∆µ0H = 2 T est de 9,8
et 11,1 J/kg K, respectivement pour les composés LaFe11,4Si1,6H0,41 et LaFe11,4Si1,6H0,81.

Sur la figure 4.25, l’intermétallique de composition LaFe11,4Si1,6 possède un maximum
de variation d’entropie magnétique de 22,9 J/kg K à 220 K sous µ0H = 5 T, alors que pour
les hydrures il est de 15,0 ; 15,1 et 16,5 J/kg K, repectivement pour y = 0,21 ; 0,41 et 0,86 à
248,9 ; 282,9 et 300,0 K. Ces derniers ont également des pics légèrement plus larges. Bien
que la température de transition soit augmentée par l’insertion des atomes d’hydrogène,
l’effet magnétocalorique est atténué pour les composés hydrogénés par rapport à l’échan-
tillon de départ. Néanmoins, la valeur de ∆S max

M des hydrures est deux fois supérieure à
celle du Gd pur (9,6 J/kg K) dans la même gamme de températures.

260 270 280 290 300 310 320 330 340

0

4

8

12

16

|Δ
S

M
| (

J/
kg

 K
)

�������	
�� ��


�
�
H � � �

�
�
H � � �

�
�
H � � �

�
�
H � � �

�
�
H � � �

F. 4.23 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température sous une variation de champ
magnétique de 0 à 5 T pour le composé LaFe11,4Si1,6H0,41 obtenu à partir de l’échantillon LFS26-1R.

Le composé LaFe11,2Si1,8H0,61 présente un effet magnétocalorique très diminué par
rapport aux échantillons précédents (∆S max

M = 7,3 J/kg K à 298,0 K pour µ0H = 5 T) comme
le montre la figure 4.26. Les pics de ∆S M couvrent une large gamme de températures, ils
sont très larges et aplatis. Comme le suggèrent les courbes M-H (figure 4.22) ainsi que
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F. 4.24 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température sous une variation de champ
magnétique de 0 à 5 T pour LaFe11,4Si1,6H0,86 obtenu à partir de l’échantillon LFS26-1R.
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F. 4.25 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température sous une variation de champ
magnétique de 0 à 5 T pour les composés LaFe11,4Si1,6Hy avec y = 0,41 et 0,86 en comparaison avec

l’intermétallique LFS26-1R de départ et du gadolinium pur [25].

129



Chapitre 4 : Influence des éléments d’insertion sur les composés LaFe13-xSix

270 285 300 315 330 345

0

1

2

3

4

5

6

7

8

|Δ
S

M
| (

J/
kg

 K
)

�������	
�� ��


�
�
H � � �

�
�
H � � �

�
�
H � � �

�
�
H � � �

�
�
H � � �

F. 4.26 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température sous une variation de champ
magnétique de 0 à 5 T pour LaFe11,2Si1,8H0,61 obtenu à partir de l’échantillon LFS28-1R.

la forme de ces pics, le composé présente une transition de phase magnétique qui semble
tendre vers un second ordre.

Les calculs de ∆S M, nous ont permis d’obtenir les puissances réfrigérantes relatives
(RCP). Pour une même famille de composés, la RCP diminue avec l’augmentation de
la concentration en atome H. Le tableau 4.5 récapitule les données issues des mesures
magnétiques.

Échantillon Composition -∆SM (J/kg K) RCP (J/kg)
de départ de l’hydrure TC (K) MS (emu/g) 2 T 5 T 2 T 5 T

LFS32-1R LaFe11,5Si1,5H0,71 264,3 160,9 – – – –
LFS18-3R LaFe11,5Si1,5H1,19 329,8 – – – – –
LFS31-1R LaFe11,5Si1,5H1,49 321,0 – – – – –
LFS26-1R LaFe11,4Si1,6H0,21 234,5 164,2 8,6 15,0 130,8 351,7
LFS26-1R LaFe11,4Si1,6H0,41 266,6 – 9,8 15,1 123,5 317,1
LFS26-1R LaFe11,4Si1,6H0,86 281,7 – 11,1 16,5 119,1 273,4
LFS28-1R LaFe11,2Si1,8H0,61 287,4 159,4 3,9 7,3 220,9 389,7
LFS28-1R LaFe11,2Si1,8H0,86 300,4 – – – – –
LFS28-1R LaFe11,2Si1,8H1,19 326,4 153,9 – – – –
LFS34-1R LaFe11,0Si2,0H0,41 275,7 140,4 2,7 5,15 131,2 323,7

T 4.5 – Récapitulatif des résultats sur les mesures magnétiques des composés hydrogénés. La
température de Curie TC a été mesurée sous un champ de 0,01 T, l’aimantation à saturation MS à 2 K, la

variation d’entropie magnétique ∆SM ainsi que le RCP pour des variations de champ de 0–2 et 0–5 T.

4.1.3.5 Étude de la structure magnétique

Afin de vérifier la structure magnétique des composés hydrogénés, nous avons effec-
tué des analyses de diffraction des neutrons. Les diagrammes présentés figure 4.27 cor-
respondent au composé LaFe11,5Si1,5D0,71, obtenu à partir de l’échantillon LFS32-1R, me-
surés à 1,5 K (phase ferromagnétique) et 298 K (phase paramagnétique) sur G4-1. Aucun
nouveau pic n’est observé dans la phase magnétique.

130



Chapitre 4 : Influence des éléments d’insertion sur les composés LaFe13-xSix

20 40 60 80
0

20000

40000

60000

��
��
�
�
��
�
	


�
�


�
�

�θ ������	


� � 
�� �

� � ��� �

F. 4.27 – Comparaison des diagrammes de diffraction de neutrons réalisés sur G4-1 à 1,5 K et 298 K du
composé LaFe11,5Si1,5D0,71 obtenu à partir de l’échantillon LFS32-1R.

Le diagramme de cette dernière présente un décalage (vers les petits angles) ainsi
qu’une augmentation de l’intensité des pics par rapport à la phase paramagnétique. Cette
différence entre les deux diffractogrammes provient de la contribution magnétique.

Le diagramme affiné de la phase magnétique est présenté figure 4.28. Les données
obtenues ont été complétées par la mesure de plusieurs diagrammes entre 1,5 K et 288 K.

L’évolution du paramètre de maille a ainsi que celle du moment magnétique par atome
de fer en fonction de la température ont été affinées.

Comme l’indique la figure 4.29, le composé LaFe11,5Si1,5D0,71 montre une expansion
thermique anormale en dessous de sa température de Curie, semblable à celle des alliages
d’Invar ou encore des phases de Laves, telles que les composés RCo2 et RMn2 où R est
une terre rare [68].

On observe une contraction volumique, à la transition de phase dans le sens ferroma-
gnétique vers paramagnétique, de ∆V/V = −1,12 %. L’effet magnétovolumique, engendré
par la transition métamagnétique des électrons itinérants à la température de Curie, est
clairement mis en évidence.

Généralement, un corps solide se dilate lorsqu’il s’échauffe, tel est le cas de la solution
solide (Fe,Si)-α (figure 4.29). La variation du paramètre de maille pour des températures
supérieures à l’ambiante n’a pas pu être mesurée mais on peut supposer qu’elle aurait suivi
une loi de dilatation thermique classique comme pour le (Fe,Si)-α.

L’affinement des données de diffraction indique une différence entre les moments ma-
gnétiques des atomes de Fe en fonction des sites occupés, comme le montre la figure 4.30.
Leurs valeurs sont maximales à basse température et chutent brutalement à TC. Les atomes
de Fe qui occupent les sites 96i présentent un moment magnétique plus élevé (2,25 µB à
1,5 K) que ceux sur les sites 8b (1,50 µB à 1,5 K). Une évolution similaire des moments
magnétiques pour le composé LaFe11,31Si1,69 a été constatée par M. Rosca et al. [64].
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F. 4.28 – Diagramme de diffraction des neutrons réalisée sur G4-1 à 1,5 K du composé LaFe11,5Si1,5D0,71

obtenu à partir de l’échantillon LFS32-1R.
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F. 4.29 – Évolution du paramètre de maille a du composé LaFe11,5Si1,5D0,71 obtenu à partir de
l’échantillon LFS32-1R et de la solution solide (Fe,Si)-α en fonction de la température. Les paramètres de

maille issus des données de l’analyse sur G4-1, 3T-2 et de la diffraction des rayons X ont été reportés.
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F. 4.30 – Évolution thermique du moment magnétique par atome de Fe sur les sites 96i et 8b pour le
composé LaFe11,5Si1,5D0,71 obtenu à partir de l’échantillon LFS32-1R.

4.1.3.6 Discussion

Nous avons observé, conformément à la littérature [81, 105, 110], que les composés
hydrogénés ont une transition de premier ordre de l’état paramagnétique à l’état ferroma-
gnétique. L’aimantation présente un hystérèse thermique de l’ordre de 5 K aux alentours
de la transition. TC augmente avec la concentration en hydrogène et atteint 326,4 K pour
le composé LaFe11,2Si1,8H1,19 issu de l’intermétallique LaFe11,2Si1,8 (TC = 216,5 K). La
figure 4.31 présente l’évolution de TC en fonction du nombre d’atomes d’hydrogène pour
les composés LaFe13−xSixHy. Ces résultats sont en accord avec la littérature : on remarque
l’augmentation continue de la température d’ordre avec la concentration en hydrogène
indépendamment de la composition de l’intermétallique, exception faite que les tempéra-
tures d’ordre des composés hydrogénés synthétisés lors de cette étude sont décalées par
rapport à celles publiées (voir figure 4.31). Cela peut s’expliquer par le fait que les mesures
de capacité n’ont pas été effectuées de la même façon. En effet, l’augmentation de TC en
fonction du paramètre de maille suit la même loi quelle que soit l’origine des échantillons
(voir figure 4.32). L’insertion des atomes d’hydrogène engendre un effet volumique qui
va induire l’augmentation des distances Fe–Fe et Fe–Si, comme en atteste le tableau 4.3.
Cela a pour conséquence l’augmentation des énergies d’échange correspondantes d’où
l’augmentation de la température de Curie. L’augmentation de TC correspond à un com-
portement qui est communément observé pour les hydrures des composés de type R-Fe (R
= terre-rare) [117].

Nous avons pu constater que l’aimantation à saturation augmente avec la concentra-
tion en atome d’hydrogène puis chute pour un certain taux d’insertion (voir figure 4.19).
Cela s’explique par la réduction de l’état d’hybridation entre les bandes 3d du fer et 5d du
lanthane, engendré par l’expansion volumique, qui entraîne une diminution de la densité
d’état au niveau de Fermi. Les bandes 3d du métal de transition deviennent plus étroites
et donc, plus localisées. Ainsi, le moment magnétique par atome de fer s’accroît avec l’in-
sertion d’atomes d’hydrogène dans un premier temps. Il s’en suit la création de nouvelles
liaisons Fe–H qui entraîne la diminution de l’aimantation du matériau.
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F. 4.31 – Évolution de la température de Curie sous un champ magnétique de 0,01 T en fonction de la
capacité en hydrogène pour les composés LaFe13-xSixHy comparée à quelques données de la littérature

[37, 81].
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F. 4.32 – Évolution de la température de Curie sous un champ magnétique de 0,01 T en fonction du
paramètre de maille pour les composés LaFe13-xSixHy comparée à quelques données de la littérature

[64, 75].

134



Chapitre 4 : Influence des éléments d’insertion sur les composés LaFe13-xSix

Les courbes d’aimantation isothermes des composés hydrogénés présentent les mêmes
caractéristiques que les composés intermétalliques : une forme en "S", le champ critique
qui augmente avec la température et la présence d’un hystérèse magnétique aux alen-
tours de la transition. Cela confirme qu’ils présentent également une transition métama-
gnétique des électrons itinérants. La figure 4.33 présente les tracés d’Arrott des compo-
sés LaFe11,4Si1,6Hy obtenus à partir des données des courbes M-H figure 4.20. On peut
constater que les courbes possèdent un point d’inflexion et/ou une pente négative, ce qui
confirme l’occurrence d’un transition magnétique de premier ordre. La modulation est
moins marquée pour les composés hydrogénés, ce qui indique l’atténuation du carac-
tère métamagnétique des électrons itinérants par rapport à l’intermétallique. L’insertion
d’atomes d’hydrogène, bien qu’agissant sur la transition, ne modifie pas l’ordre de cette
dernière.
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F. 4.33 – Tracés d’Arrott pour les composées LaFe11,4Si1,6Hy avec y = 0 ; 0,21 ; 0,41 et 0,81 au dessus de
leurs températures de Curie respectives.

L’amplitude de l’EMC semble légèrement diminuer pour les composés hydrogénés par
rapport aux intermétalliques, tout en restant importante, et possède la même dépendance
au champ magnétique et à la température que ces derniers. Cependant, en comparant les
valeurs de ∆S M obtenues avec celles reportées dans la littérature, on remarque qu’elles
sont environ de moitié plus basses (voir figure 4.34). Nous avions observé dans la partie
4.1.3.1, que la transition magnétique des composés hydrogénés est moins abrupte que
dans le cas des intermétalliques. Elle semble même tendre vers le second ordre. La cause
de ceci est la distribution de concentration d’hydrogène.

Nous avons pu confirmer la structure magnétique des composés hydrogénés de type
La(Fe,Si)13Hy grâce à l’analyse par diffraction des neutrons. L’effet magnétostrictif (∆V/V
= -1,12 % pour le composé LaFe11,5Si1,5D0,71), propre à la transition de phase métamagné-
tique des électrons itinérants a été mis en évidence. Cet effet a été présenté et expliqué
par Y. Nakamura pour les phases de Laves intermétalliques [68]. Ces résultats ont été ex-
posés de nouveau par D. Gignoux et D. Schmitt pour les composés RCo2 [43]. D’après
ces auteurs, cela peut être interprété comme une conséquence du coût en énergie cinétique
émanant du partage de la bande 3d lorsque le Co passe de l’état non magnétique vers l’état
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F. 4.34 – Évolution de la variation d’entropie magnétique sous une variation du champ magnétique de
0–2 T pour les composés LaFe11,4Si1,6Hy comparée à quelques données de la littérature [29].

magnétique, ce coût énergétique est alors minimisé par une expansion volumique. Simi-
lairement aux échantillons élaborés pour cette étude, les alliages RCo2 sont formés par
l’association de la bande 3d du métal de transition et la bande 5d de la terre-rare, de plus
ils présentent une transition métamagnétique des électrons itinérants. Par analogie, nous
en avons conclu que cette interprétation est valable pour nos composés.

4.2 Étude des composés carburés
Les carbures ont été élaborés par réaction à l’état solide entre un intermétallique et de

l’anthracène (voir chapitre 2 partie 2.7). Cette méthode n’étant pas décrite dans la littéra-
ture, il a fallu trouver les conditions adéquates, c’est-à-dire, le temps et la température de
recuit nécessaires pour l’obtention d’échantillons carburés homogènes. Une grande partie
de la synthèse des composés carburés fut donc, destinée à atteindre cet objectif.

4.2.1 Étude structurale et métallographique
4.2.1.1 Diffraction des rayons X

Afin d’étudier l’influence des paramètres extérieurs, tels que la température et le temps
de recuit ainsi que la quantité d’atomes de carbone sur la formation de la phase NaZn13,
plusieurs échantillons ont été carburés à partir des intermétalliques présentés chapitre 3.
Les résultats des analyses par diffraction des rayons X sont présentés ci-dessous.

Influence de la température Les diagrammes de diffraction des composés carburés
LaFe13−xSixCy pendant 24 ou 48 heures sont présentés en fonction de la température de
carburation figure 4.35. Il est évident que la température joue un rôle très important pour
l’obtention d’un échantillon homogène. Lorsqu’elle est inférieure à 693 K, on observe de
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larges pics de diffraction et le dédoublement de ces derniers, indiquant une carburation
partielle de l’échantillon. Quand on augmente la température jusqu’à 823 K, le dédouble-
ment disparaît peu à peu et laisse place à une asymétrie importante, preuve d’une large
distribution de concentration en carbone. Ce n’est qu’à partir de 923 K (650 °C) que l’in-
sertion des atomes de carbone dans la maille cubique de type NaZn13 est effective.
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F. 4.35 – Diffractogrammes des rayons X des composés LaFe13-xSixCy carburés à différentes
températures durant une période comprise entre entre 24 et 48 heures.

Influence du temps La figure 4.36 montre les diffractogrammes des intermétalliques de
composition LaFe11,5Si1,5C1,7 carburés pour différentes durées à 923 K, comparés à celui
de l’échantillon de départ LFS25-2R. Les pics de diffraction des carbures sont plus larges
par rapport à ceux de l’intermétallique et présentent une asymétrie importante lorsque le
temps de recuit est inférieur à 24 heures. Les données fournies par les affinements par
la méthode Rietveld de ces diagrammes sont présentées tableau 4.6. L’augmentation du
temps de recuit favorise la diffusion des atomes de carbone dans la maille de l’intermétal-
lique et améliore l’homogénéité des échantillons. Pour les composés dont la carburation a
été effectuée durant moins de 15 heures, les pics de diffraction sont si larges qu’il a fallu
prendre en compte deux phases carburées lors des affinements. On observe une carbura-
tion plus effective pour les recuits effectués entre 15 et 24 heures, où la proportion en phase
carburée est respectivement, 54,4(50) % et 63,9(61) % en masse.

Néanmoins, l’insertion des atomes de carbone provoque la précipitation d’une certaine
quantité de la solution solide (Fe,Si)-α (12,6(28) %, 9,9(23) %, 44,2(60) % et 29,1(58) %
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massique, respectivement pour 3, 6, 15 et 24 heures de recuit), comme l’indique l’ampli-
fication de l’intensité du pic principal (2θ ≈ 44,7°) de cette phase.

Ces résultats nous ont permis d’établir les conditions de carburation afin d’avoir des
échantillons exploitables pour le reste de l’étude : recuit à 923 K pendant 24 heures.
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F. 4.36 – Diffractogrammes des rayons X des composés LaFe11,5Si1,5C1,7 carburés à 923 K pendant
différents temps d’homogénéisation à partir de l’échantillon LFS25-2R.

Évolution du paramètre de maille La figure 4.37 présente les diagrammes de diffrac-
tion des carbures de composition LaFe10,8Si2,2Cy (y = 0,5 et 1) et de l’échantillon de dé-
part LFS39-1R. L’insertion des atomes de carbone n’entraîne pas l’apparition de nouvelles
phases, ni la disparition des phases déjà existantes dans l’intermétallique. Les pics de dif-
fraction de la phase principale se décalent vers les petits angles à mesure que la proportion
en atome de carbone augmente indiquant l’augmentation du paramètre de maille. L’affi-
nement de ces diagrammes de diffraction confirme que l’insertion des atomes de carbone
a un impact important sur la proportion de la solution solide (Fe,Si)-α. La figure 4.38
montre le diffractogramme affiné du carbure LaFe10,8Si2,2C0,5.
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F. 4.37 – Diffractogrammes des rayons X des composés LaFe10,8Si2,2Cy avec y = 0, 0,5 et 1, obtenus à
partir de l’échantillon LFS39-1R.Les cercles blancs représentent la phase La2O3, les étoiles noires la

phase (Fe,Si)-α, le reste des pics correspond à la phase 1 :13.
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F. 4.38 – Diffractogramme des rayons X affiné du composé LaFe10,8Si2,2C0,5 obtenu à partir de
l’échantillon LFS39-1RR.

139



Chapitre 4 : Influence des éléments d’insertion sur les composés LaFe13-xSix

Les résultats de l’affinement (tableau 4.6) indiquent que l’insertion des atomes de car-
bone ne modifie pas la structure cubique de type NaZn13 du composé de départ, mais a
une influence sur son homogénéité. Pour les composés LaFe10,8Si2,2Cy, la fraction mas-
sique de la solution solide de (Fe,Si)-α augmente (3,9(2) %, 14,3(6) % et 13,3(10) %, res-
pectivement pour y = 0, 0,5 et 1) au dépend de celle de la phase principale qui diminue
(92(1) %, 84,3(17) % et 83,7(27) % respectivement). Ces résultats sont cohérents avec la
littérature [81, 82, 84]. La proportion des autres phases secondaires ne varie pas de fa-
çon significative, bien que pour la famille de composés obtenus à partir de l’échantillon
LFS39-1R, la phase LaFeSi semble disparaître. Cela est dû au bruit de fond important sur
les diffractogrammes des carbures qui rend difficile l’affinement de cette phase, largement
minoritaire.

Nous observons l’augmentation monotone du paramètre de maille de la phase cubique
1:13 lors de l’insertion des atomes de carbone, illustrée figure 4.39. Pour les carbures de
composition LaFe10,8Si2,2C0,5 et La10,8Si2,2C1, le paramètre de maille est de 11,5602(3) Å et
11,7123(7) Å, ce qui correspond, respectivement, à une variation volumique de 2,7 % et
6,8 % par rapport à l’échantillon parent (11,4589(1) Å). Les paramètres de maille des
phases secondaires ne sont pas modifiés lors de la carburation, ce qui indique que les
atomes de carbone s’insèrent uniquement dans la phase NaZn13. Il y a donc formation
d’une solution solide de carbone dans la phase cubique de l’intermétallique, dans laquelle
les atomes de carbone occupent progressivement les sites interstitiels.

Deux autres carbures de composition LaFe10,8Si2,2Cy avec y = 1,6 et 2,0, ont été élabo-
rés à partir de l’échantillon LFS39-1R. Les résultats des affinements réalisés (tableau 4.6)
montrent que le paramètre de maille de la phase principale ne varie quasiment plus au-delà
d’une concentration en atomes de carbone telle que 1 < y ≤ 1,6. Il en a été conclu que la
capacité maximale en atome de carbone est comprise dans ce domaine de concentration.
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F. 4.39 – Évolution du paramètre de maille de la phase NaZn13 pour les composés LaFe10,8Si2,2Cy avec y
= 0, 0,5 et 1, obtenus à partir de l’échantillon LFS39-1R.
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Échantillon Composition Conditions fraction Paramètre de maille (Å) ∆V/V
de départ du carbure de carburation Phase massique a c (%)

LFS33-1R LaFe11,5Si1,5C0,7 923 K, 24 h NaZn13 67,1(29) 11,6292(11) – 4,08
Fe-α 32,9(19) 2,8645(35) – –

LFS25-2R LaFe11,5Si1,5C1,7 923 K, 3 h NaZn13 47,1(77) 11,7488(18) – 7,40
NaZn13 39,8(99) 11,6761(48) – 5,42
Fe-α 12,6(28) 2,8662(5) – –

La2O3 0,4(2) 3,9529(31) 6,1143(72) –

LFS25-2R LaFe11,5Si1,5C1,6 923 K, 6 h NaZn13 55,2(10) 11,7232(14) – 6,70
NaZn13 34,5(18) 11,5139(38) – 1,08
Fe-α 9,9(23) 2,8653(4) – –

La2O3 0,4(2) 3,9385(23) 6,1416(56) –

LFS25-2R LaFe11,5Si1,5C1,7 923 K, 15 h NaZn13 54,4(50) 11,6791(26) – 5,50
Fe-α 44,2(60) 2,8690(9) – –

La2O3 1,4(2) 3,9495(18) 6,1449(30) –

LFS25-2R LaFe11,5Si1,5C1,7 923 K, 24 h NaZn13 69,3(61) 11,7325(25) – 6,95
Fe-α 29,1(58) 2,8651(8) – –

La2O3 1,6(3) 3,9407(18) 6,1501(32) –

LFS28-1R LaFe11,2Si1,8C2,9 923 K, 24 h NaZn13 89,9(25) 11,7341(3) – 6,80
Fe-α 7,9(11) 2,8630(2) – –

La2O3 2,2(3) 3,9412(12) 6,1211(32) –

LFS39-1R LaFe10,8Si2,2C0,5 923 K, 24 h NaZn13 84,3(17) 11,5602(3) – 2,67
Fe-α 14,3(6) 2,8627(1) – –

La2O3 1,2(1) 3,9353(10) 6,1483(29) –
LaFeSi 0,1(1) 4,0760(32) 7,1238(94) –

LFS39-1R LaFe10,8Si2,2C1,0 923 K, 24 h NaZn13 83,7(27) 11,7123(7) – 6,78
Fe-α 13,3(10) 2,8639(2) – –

La2O3 2,7(2) 3,9385(12) 6,1358(29) –
LaFeSi 0,2(2) 4,0821(30) 7,1483(85) –

LFS39-1R LaFe10,8Si2,2C1,6 923 K, 24 h NaZn13 89,6(29) 11,6827(8) – 5,97
Fe-α 7,3(6) 2,8623(2) – –

La2O3 2,9(3) 3,9371(12) 6,1429(28) –
LaFeSi 0,2(2) 4,0839(30) 7,1256(100) –

LFS39-1R LaFe10,8Si2,2C2,0 923 K, 24 h NaZn13 86,8(34) 11,6950(9) – 6,31
Fe-α 10,5(10) 2,8629(2) – –

La2O3 2,5(3) 3,9389(14) 6,1445(36) –
LaFeSi 0,2(3) 4,0723(51) 7,1694(15) –

T 4.6 – Récapitulatif des pourcentages massiques des phases en présence, de leurs paramètres de
maille déduits de l’affinement des données de diffraction X et de la variation relative du volume des

composés carburés en fonction de leur concentration en carbone et de leurs conditions de carburation.
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Distances interatomiques et sites interstitiels Les travaux de X. B. Liu [83], sur la car-
buration de la phase NaZn13 des composés La(Fe0,88Al0,12)13Cy, démontrent que les atomes
de carbone occupent les sites interstitiels 24d qui, comme précisé dans la partie 4.1.2 sur
les composés hydrogénés, sont de géométrie identique aux sites 48 f . En effet, ils forment
un octaèdre composé de 4 atomes de Fe96i et de 2 atomes de La8a. Les distances inter-
atomiques entre premiers voisins en fonction de la concentration en atome de carbone,
obtenues à partir des données des affinements sont présentées tableau 4.7. Les distances
interatomiques Fe96i–Fe96i et Fe96i–La8a augmentent avec l’ajout d’atomes de carbone in-
terstitiels alors que les distances Fe96i–Fe8b ne sont pas affectées. On constate aussi que
les positions atomiques y96i et z96i diminuent légèrement avec la concentration en atomes
de carbone. Pour une concentration d’atomes interstitiels équivalente, la modification des
paramètres cristallographiques dans les échantillons carburés est plus importante que pour
les composés hydrogénés. Certainement à cause du rayon atomique des atomes de carbone
(0,876 Å) qui représentent 1,12 fois celui d’un atome d’hydrogène (0,779 Å).

Composition Capacité Position atomique Distance interatomique (Å)
Échantillon nominale (C/u.f.) y96i z96i Fe96i–Fe96i Fe96i–Fe8b Fe96i–La8a

LFS33-1R LaFe11,5Si1,5 0 0,1172(1) 0,1793(1) 2,44 2,46 3,35
0,7(1,2)* 0,1134(5) 0,1786(5) 2,53 2,46 3,41

LFS28-1R LaFe11,2Si1,8 0 0,1178(2) 0,1795(2) 2,43 2,46 3,35
2,9(3,3)* 0,1124(3) 0,1777(3) 2,58 2,47 3,45

LFS39-1R LaFe10,8Si2,2 0 0,1172(1) 0,1792(1) 2,44 2,45 3,34
0,5(0,61)* 0,1155(3) 0,1789(3) 2,49 2,46 3,38
1,0(1,2)* 0,1135(4) 0,1775(4) 2,56 2,47 3,44

T 4.7 – Évolution des positions atomiques et des distances interatomiques entre premiers voisins en
fonction du taux de carbone inséré. *correspond à la capacité corrigée en fonction de la fraction massique

de la phase NaZn13 affinée par diffraction des rayons X.

4.2.1.2 Diffraction des neutrons

Afin de compléter nos informations sur l’étude structurale des composés carburés des
analyses par diffraction des neutrons, dans le domaine paramagnétique, ont été réalisées
sur le carbure LaFe11,5Si1,5C0,7, synthétisé à partir de l’échantillon LFS33-1R. Le dia-
gramme affiné de ce carbure est présenté figure 4.40.

Les pics observés s’indexent dans les structures des phases de type NaZn13 et Fe-
α. L’analyse par la méthode Rietveld a été menée en tenant compte des deux hypothèses
selon lesquelles les atomes de carbone peuvent occuper les sites 24d, ou bien les sites 48 f .
Les résultats sont présentés tableau 4.8. Le paramètre de maille, les positions atomiques
variables ainsi que le taux d’occupation des atomes de carbone concordent, quelle que soit
l’hypothèse.

La légère différence entre la valeur des paramètres de maille obtenue par diffraction
neutronique avec celle obtenue par diffraction des rayons X s’explique parce que les ana-
lyses neutroniques sont souvent moins précises, mais surtout à cause de l’effet de la tem-
pérature entre celle de l’analyse neutronique (400 K) et la température ambiante (≈ 298 K)
à laquelle ont été réalisées les analyses par diffraction des rayons X.

Le taux d’occupation affiné des atomes de carbone (≈ 1 C/u.f.) est supérieur à celui
initialement attendu (0,7 C/u.f.). Cela correspond bien à la capacité corrigée en fonction de
la fraction massique de phase 1:13 analysée par diffraction des rayons X après carburation
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F. 4.40 – Diffractogramme de neutrons réalisé à 400 K sur 3T2 du composé LaFe11,5Si1,5C0,7 obtenu à
partir de l’échantillon LFS33-1R.

(voir tableau 4.7). Bien que les facteurs de fiabilité soient meilleurs lorsque l’on considère
les carbones sur les sites 48 f , aucune différence notable ne se dégage de ces affinements.
Toutefois, par analogie aux composés hydrogénés dans lesquels l’hydrogène interstitiel
oscille de manière centro-symétrique le long de l’axe La–La des sites octaédriques 48 f ,
cela doit être le cas pour les atomes de carbone, d’autant plus qu’ils ont un rayon atomique
plus grand.

Position atomique Occupation Dist. interatomique (Å)
Hypothèse a (Å) y96i z96i x48f 48f 24d RB (%) χ2 Fe96i–C C–C

C sur site 24d 11,6452(5) 0,1138(2) 0,1780(3) – 0 1,01(9) 4,29 13,15 1,795 > 4

C sur site 48 f 11,6455(5) 0,1137(2) 0,1780(2) 0,0148(3) 0,99(8) 0 4,07 12,94 1,803 0,346

T 4.8 – Résultat de la caractérisation structurale par diffraction des neutrons du composé
LaFe11,5Si1,5C0,7 obtenu à partir de l’échantillon LFS33-1R. Le paramètre de maille a, les positions
atomiques variables des atomes métalliques et de deutérium, le taux d’occupation des atomes D, les

facteurs de fiabilité R-Bragg (RB) et Chi2 (χ2) de l’affinement Rietveld ainsi que les distances Fe96i–C et
C–C les plus proches sont indiqués.

4.2.1.3 Discussion

Nous avons pu constater que l’insertion des atomes de carbone entraîne l’augmenta-
tion de la proportion du (Fe,Si)-α provoquée par la déstabilisation de la phase 1:13. Les
données des affinements, tableau 4.6, nous ont servi pour l’obtention de la courbe figure
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4.41, où est présentée la fraction massique de la solution solide de silicium dans le fer en
fonction du nombre d’atomes de carbone par maille pour les composés LaFe10,8Si2,2Cy.

0,0 0,5 1,0 1,5 2,0

2

4

6

8

10

12

14

16

F
ra

c
ti
o

n
 m

a
s
s
iq

u
e

 d
u

 (
F

e
,S

i)
-α

 (
%

)

Nombre d'atome C par maille (y)

LaFe
10,8

Si
2,2

C
y

F. 4.41 – Fraction massique de la solution solide (Fe,Si)-α en fonction du nombre d’atomes de carbone
par maille pour les composés LaFe10,8Si2,2Cy, obtenus à partir de l’échantillon LFS39-1R.

Une faible proportion en carbone (y = 0,5) multiplie par 3,7 le pourcentage massique
de la phase secondaire par rapport à l’échantillon de départ. La proportion de cette der-
nière tend à légèrement diminuer lorsque le nombre d’atomes interstitiels augmente. Néan-
moins, les conditions de carburation correspondant à un recuit de 923 K pendant 24 heures
ont été déterminées comme permettant la diffusion optimale des atomes de carbone. À
cette température la solubilité du carbone dans le Fe-α est très faible (0,022 % massique)
ce qui confirme que les atomes interstitiels ne s’insèrent pas, ou peu, dans la phase (Fe,Si)-
α. Procéder à des recuits avec des températures supérieures à 996 K (723 °C) pourrait en-
traîner la précipitation d’une phase secondaire supplémentaire Fe3C selon le diagramme
de phase FeC [118].

D’un point de vue structural, les positions atomiques variables et les distances interato-
miques sont affectées lors de l’ajout d’atomes de carbone comme en attestent les données
reportées tableau 4.7. Ces résultats sont cohérents avec ceux trouvés pour les composés
hydrogénés et montrent que la variation de ces paramètres cristallographiques est plus im-
portante dans le cas des carbures. Deux raisons justifient ceci : l’encombrement stérique
des atomes de carbone est plus important que celui des atomes d’hydrogène et le volume
des atomes de carbone vaut 1,12 fois celui de ces derniers. Cela conforte l’hypothèse se-
lon laquelle les atomes interstitiels, dans le cas des carbures, occupent les sites 48 f ce qui
permet leur déplacement le long de l’axe La–La permettant ainsi une meilleure mise en
ordre des atomes.

Nous avons observé que le paramètre de maille de la phase 1:13 ne croît plus au delà
d’un certain domaine de concentration en atomes de carbone. La figure 4.42 montre l’évo-
lution de ∆V/V en fonction du nombre d’atomes de carbone par maille.

L’expansion volumique est linéaire jusqu’à une concentration en carbone aux alentours
de 1 C/u.f., puis elle sature entre 6 % et 7 % lorsque l’on continue à augmenter le nombre
d’atomes de carbone. Cela implique que l’on ne peut insérer qu’un certain nombre, y,
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F. 4.42 – Variation relative du volume de la maille cubique NaZn13 en fonction du nombre d’atomes de
carbone par maille pour les composés LaFe13-xSixCy, obtenus à partir de l’échantillon LFS39-1R.

d’atomes de carbone compris entre 1 et 1,6. Ce qui est en accord avec la capacité maximale
en hydrogène estimée (≈ 2 H/u.f.) de la phase 1:13 des intermétalliques La(Fe,Si)13. Dans
la littérature, le nombre maximal reporté est 0,6 C/u.f. pour le composé LaFe11,6Si1,4 [82]
et 0,8 C/u.f. pour le LaFe11,44Al1,56 [61].

4.2.2 Propriétés magnétiques des composés carburés
L’étude présentée ci-après, constitue un travail préliminaire sur les propriétés ma-

gnétiques des carbures en raison des limites des magnétomètres utilisés (PPMS : Tmax

= 350 K, Manics : Hmax = 1,5 T de 300 à 900 K). Deux compositions ont été choisies :
LaFe11,5Si1,5C0,7 et LaFe10,8Si2,2C0,5.

4.2.2.1 Température de Curie
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F. 4.43 – Aimantation en fonction de la
température sous 0,01 T pour les composés

LaFe11,5Si1,5Cy avec y = 0 et 0,7, obtenus à partir de
l’échantillon LFS33-1R.
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F. 4.44 – Aimantation en fonction de la
température sous 0,01 T pour les composés
LaFe10,8Si2,2Cy avec y = 0 et 0,5, obtenus

respectivement à partir de LFS36-1R et LFS39-1R.
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L’insertion d’atomes de carbone dans la maille cubique de type NaZn13 entraîne l’aug-
mentation systématique de la température de Curie du composé de départ. Les figures 4.43
et 4.44 montrent les courbes d’aimantation en fonction de la température, respectivement
pour les composés LaFe11,5Si1,5Cy (y = 0 et 0,7) et LaFe10,8Si2,2Cy (y = 0 et 0,5). Sur
celle de gauche, le changement d’aimantation à la transition, dans le cas de l’échantillon
carburé, est légèrement moins brutal que pour l’intermétallique mais reste discontinu.

Les résultats discutés chapitre 3 montrent que les composés pour lesquels la concen-
tration en silicium est supérieure à 1,6 atomes par maille présentent un métamagnétisme
moins prononcé d’où une transition moins pentue. Les carbures synthétisés à partir de
ces derniers arborent le même comportement (figure 4.44). Nonobstant, on constate une
nette augmentation de la température de transition après carburation de 63 % et 26 % res-
pectivement pour les composés LaFe11,5Si1,5C0,7 (TC = 321,3 K) et LaFe10,8Si2,2C0,5 (TC

= 316,4 K) par rapport à leurs échantillons de départ. Dans la phase paramagnétique, les
carbures possèdent une aimantation non nulle, probablement à cause de la quantité impor-
tante de (Fe,Si)-α présente dans les composés.

La figure 4.45 présente la variation thermique de l’aimantation au chauffage et au
refroidissement, pour le composé LaFe10,8Si2,2C0,5, obtenu à partir de l’échantillon LFS39-
1R. Un hystérèse thermique de 5,1 K est observé à la transition.
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F. 4.45 – Hystérèse thermique de l’aimantation mesuré au chauffage et au refroidissement sous 0,01 T,
pour le composé LaFe10,8Si2,2C0,5, obtenu à partir de l’échantillon LFS39-1R.

4.2.2.2 Courbes d’aimantation à saturation

Les aimantations à saturation mesurées à 2 K pour le carbure LaFe10,8Si2,2C0,5 et l’in-
termétallique de départ sont présentées figure 4.46. Il paraît évident que l’insertion d’une
faible quantité de carbone provoque l’augmentation de l’aimantation du matériau (MS =

118,1 et 138,0 emu/g, respectivement pour y = 0 et 0,5, soit une plus-value de 17 %). Les
résultats publiés par F. Wang et al., sur les propriétés magnétiques de la phase NaZn13

des composés LaFe11,5Al1,5Cy, montrent que MS croît progressivement avec l’insertion
d’atomes de carbone et ils remarquèrent une augmentation de 11 % de l’aimantation (me-
surée à 5 K) lorsque y passe de 0 à 0,5 [119].
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F. 4.46 – Courbes d’aimantation à saturation réalisées à 2 K pour les composés LaFe10,8Si2,2Cy avec y =

0 et 0,5, obtenus respectivement à partir de LFS36-1R et LFS39-1R.

4.2.2.3 Aimantation isothermes et effet magnétocalorique

La figure 4.47 présente les courbes d’aimantation isothermes mesurées de 200 à 349 K
et de 0 à 5 T pour le composé LaFe10,8Si2,2C0,5 synthétisé à partir de l’échantillon LFS39-
1R. Le passage de l’état non magnétique vers l’état magnétique se fait de façon continue
laissant supposer un faible métamagnétisme à la transition. L’allure des courbes est iden-
tique à celle de l’intermétallique LaFe10,8Si2,2 (voir figure 3.39 chapitre 3).

0 1 2 3 4 5

0

20

40

60

80

100

120

A
im

an
ta

tio
n 

(e
m

u/
g)

����� ����	
��
 ���

��� �

��� �

� �

F. 4.47 – Courbes d’aimantation isothermes en fonction du champ magnétique mesurées de 200 K à
349 K pour le composé LaFe10,8Si2,2C0,5, obtenu à partir de l’échantillon LFS39-1R.

Les données issues de la figure 4.47 ont été utilisées pour le calcul, par méthode in-
directe, de la variation de l’entropie magnétique. Bien que la qualité des points obtenues
n’est pas impeccable, nous avons pu obtenir un ordre de grandeur de l’effet magnétoca-
lorique (figure 4.48). De façon analogue aux composés intermétalliques et aux composés
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hydrogénés, ∆S max
M augmente avec la température et le champ magnétique appliqué. Ainsi,

∆S max
M = 0,8, 1,4, 1,9, 2,3 et 2,6 J/kg K, respectivement pour ∆µ0H = 1, 2, 3, 4 et 5 T.
La figure 4.49 permet d’évaluer l’impact de l’insertion du carbone sur l’effet magné-

tocalorique des composés LaFe10,8Si2,2Cy (y = 0 et 0,5) sous une variation du champ de
0–2 T. La température de transition est supérieure pour le LaFe10,8Si2,2C0,5 par rapport à
l’intermétallique, ce qui corrobore les résultats sur l’évolution de TC (partie 4.2.2.1). On
observe, également, que les pics de ∆S M de la phase carburée s’étendent sur un large do-
maine de températures, excédant celui de l’intermétallique, mais surtout, une déperdition
de 40 % de ∆S max

M .
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F. 4.48 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température sous différentes variations du
champ magnétique pour le composé LaFe10,8Si2,2C0,5, obtenu à partir de l’échantillon LFS39-1R.
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F. 4.49 – Variation de l’entropie magnétique en fonction de la température sous une variation du champ
magnétique de 0–2 T pour les composés LaFe10,8Si2,2Cy (y = 0 et 0,5), obtenus respectivement à partir de

LFS36-1R et LFS39-1R.
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4.2.2.4 Étude de la structure magnétique

Deux séries d’analyses par diffraction des neutrons ont été réalisées sur le carbure de
composition LaFe11,5Si1,5C0,7 (issu de l’échantillon LFS33-1R), sur G4-1. La première
a été effectuée dans un intervalle de températures compris entre 1,6 K et 313 K, et la
deuxième, entre 313 K et 334 K en utilisant un four adapté à ces mesures.

La figure 4.50 montre les diffractogrammes de l’échantillon carburé réalisés à 1,6 K et
313 K. Aucun pic supplémentaire n’est observé quelle que soit la température. Les raies
de diffraction du diagramme réalisé à basse température sont plus intenses (dû à la contri-
bution magnétique) et elles sont très légèrement décalées (de façon à peine visible sur la
figure) vers les valeurs de 2θ plus faibles. A l’inverse, le déplacement angulaire du pic
principale de la phase Fe-α, vers 2θ ≈ 73,6°, en fonction de la température est plus claire-
ment remarqué.
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F. 4.50 – Diffractogrammes réalisés à 1,6 K et 313 K sur G4-1 pour le composé LaFe11,5Si1,5C0,7, obtenu
à partir de l’échantillon LFS33-1R.

La figure 4.51 présente le diagramme obtenu à 1,6 K affiné par la méthode Rietveld.
De façon similaire aux composés hydrogénés, les pics des phases paramagnétique et fer-
romagnétique s’indexent dans le même groupe d’espace (Fm3̄c). La phase d’impureté
correspondant au pic à 2θ = 43,0° n’a pas pu être déterminée. Elle n’est pas magnétique,
car son intensité ne varie pas en fonction de la température (figure 4.50).

L’évolution thermique des paramètres de maille a des phases NaZn13 et (Fe,Si)-α pour
le composé carburé est présentée figure 4.52. Pour la phase principale, ils ont pour va-
leurs 11,6495(8) Å et 11,6421(4) Å, respectivement à 1,6 K et 334 K, ce qui correspond à
une variation du volume de −0,19 %. Les mêmes observations faites pour les composés
hydrogénés sont valables pour les échantillons carburés :
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• expansion thermique anormale du paramètre de maille de la phase NaZn13 à TC,
• occurrence de l’effet magnétovolumique induit par la transition métamagnétique,
• expansion continue du paramètre de maille de la phase (Fe,Si)-α avec la température

selon une loi de Debye.
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F. 4.51 – Diffractogramme réalisé à 1,6 K affiné par la méthode Rietveld pour le composé
LaFe11,5Si1,5C0,7, obtenu à partir de l’échantillon LFS33-1R.
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F. 4.52 – Évolution thermique des paramètres de maille a des phases NaZn13 et (Fe,Si)-α pour le
composé carburé, LaFe11,5Si1,5C0,7, à partir de l’échantillon LFS33-1R.
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Les moments magnétiques par atomes de fer sur les sites 8b et 96i en fonction de la
température sont présentés figure 4.53. Ils sont légèrement plus grands que dans le cas des
hydrures mais décrivent un comportement similaire. Ils atteignent leurs valeurs maximales
à basse température (2,52(6) et 1,91(8) µB respectivement pour les atomes Fe96i et Fe8b à
1,5 K), laquelle commence à chuter juste avant TC. Comme on peut le constater, la diminu-
tion de l’aimantation n’est pas aussi brutale comparé au composé hydrogéné (voir figure
4.30). Cela confirme l’affaiblissement de caractère de premier ordre de la transition. Dans
la phase paramagnétique, à la température de 333,5 K, on observe une aimantation non
nulle des atomes magnétiques (MFe96i = 1,04(25) µB et MFe8b = 0,99(40) µB). Si les me-
sures avaient pu être effectuées à plus hautes températures on aurait observé l’annulation
de cette dernière.
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F. 4.53 – Évolution thermique du moment magnétique par atome de fer sur les sites 8b et 96i pour le
composé LaFe11,5Si1,5C0,7.

4.2.2.5 Discussion

Nous avons constaté que TC augmente avec l’insertion d’atomes de carbone dans la
maille cubique NaZn13. Ces résultats sont en accord avec les travaux réalisés sur ce type
de composés [81, 83, 84]. Si l’on compare les données présentées tableaux 4.3 et 4.7, on
remarque que les distances interatomiques Fe96i–Fe96i et Fe96i–La8a sont plus affectées par
l’insertion d’atomes de carbone qui possèdent un rayon atomique plus grand que celui
des atomes d’hydrogène. D’où une variation du paramètre de maille plus importante que
celle entraînée par les atomes d’hydrogène pour un taux d’insertion donné (∆a = 0,31 %
et 1,34 %, respectivement pour les composés LaFe11,5Si1,5H0,71 et LaFe11,5Si1,5C0,7). Ainsi,
les interactions d’échange des composés carburés sont plus fortes, d’où l’importante aug-
mentation de la température de transition par rapport aux hydrures. Pour un même nombre
d’atomes interstitiels, les échantillons carburés possèdent une aimantation à saturation plus
importante que celle des hydrures dû à leur importante expansion volumique. Comme dans
le cas des composés hydrogénés, cette augmentation par rapport aux intermétalliques s’ex-
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plique par le fait que les bandes de conductions du métal de transition deviennent plus
étroites et plus localisées à cause de l’insertion des atomes interstitiels ce qui tend à ac-
croître le moment magnétique par atomes de fer. L’affinité chimique entre le fer et le
carbone étant plus forte que celle entre le fer et l’hydrogène [120], l’effet escompté est
plus important pour les carbures.

Nous avons vu dans la partie 4.2.1 que l’insertion des atomes de carbone entraîne
la déstabilisation de la phase principale et la précipitation de la solution solide (Fe,Si)-
α sans pour autant modifier la proportion des autres phases secondaires présentes dans
les intermétalliques. Ainsi la phase 1:13 se retrouve avec un défaut en atomes de fer
d’où la modification du rapport de concentration Fe/La. Cela implique que les composés
s’écartent des conditions nécessaires pour l’instabilité magnétique. Les transitions magné-
tiques semblent tendre vers le second ordre, par conséquent les amplitudes des variations
d’entropies magnétiques sont réduites.

Les analyses réalisées par diffraction des neutrons montre que l’effet magnétostric-
tif est moins important pour les carbures que pour les composés hydrogénés lors de la
transition de phase magnétique induite par la température. Ceci confirme que l’insertion
des atomes de carbone entraîne la diminution du caractère métamagnétique des électrons
itinérants aux alentours de TC d’où la diminution importante de la variation d’entropie
magnétique par rapport aux composés intermétalliques.

4.3 Conclusion
Les effets de l’insertion d’atomes interstitiels (H,C) sur la structure cristallographique

ainsi que sur les propriétés magnétiques ont été étudiés.
Nous avons déterminé les propriétés d’hydrogénation des composés LaFe13−xSixHy en

fonction de x et de la température. Le comportement atypique des hydrures a été mis en
évidence. Nous avons également remarqué qu’à cause de l’importante quantité d’atome de
fer, la capacité d’absorption maximale des composés hydrogénés est très faible (inférieure
à 2 H/u.f. sous 10 bar).

Nous avons observé que l’insertion d’atomes d’hydrogène est un moyen efficace per-
mettant d’augmenter la température d’ordre par effet magnétovolumique (augmentation
des distances Fe–Fe et Fe–Si) à des valeurs proches de l’ambiante, sans changer la nature
de la transition du matériau de départ. Le rayon des atomes de carbone étant plus grand
que celui des atomes d’hydrogène, l’expansion volumique des échantillons carburés par
rapport aux intermétalliques y est plus importante d’où des TC plus élevées pour un taux
d’atomes interstitiels donné. Cependant l’insertion d’atomes de carbone entraîne la dé-
stabilisation de la phase principale, diminuant ainsi le caractère métamagnétique de cette
dernière et par conséquent une importante diminution de l’effet magnétocalorique.

Nous avons pu confirmer et estimer l’effet magnétostrictif créé par le métamagnétisme
des électrons itinérants lors de la transition grâce aux analyses par diffraction des neu-
trons. Nous avons observé que la variation du volume induite par le changement de phase
magnétique est moins importante pour les carbures que pour les hydrures.

Ainsi, les composés de type LaFe13−xSixHy correspondent à des matériaux intéressants
pour leur application à la réfrigération magnétique à température ambiante contrairement
aux composés carburés pour lesquels l’effet magnétocalorique est très diminué.
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Chapitre 5

Propriétés magnétocaloriques des
composés Y1-xRxFe2D4,2

Dans ce chapitre, les propriétés magnétiques et magnétocaloriques des composés de
type Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb) sont présentées. L’élaboration des intermétalliques et
des composés deutérés, ainsi que leurs caractérisations par diffraction des rayons X ont été
effectuées par T. Leblond [121]. Nous avons réalisé des analyses par diffraction des neu-
trons, à différentes températures (entre 2 K et 300 K) et sous champ magnétique (jusqu’à
14 T) afin d’étudier l’évolution des propriétés structurales des deutérures et leurs diffé-
rentes phases magnétiques. Dans le but d’étudier l’influence de la substitution de l’yttrium
par R sur le comportement métamagnétique des électrons itinérants, des mesures magné-
tiques ont été effectuées. Ainsi, les températures de transition aussi bien que la variation
de l’entropie magnétique ont été déterminées. Nous commencerons par présenter les pro-
priétés structurales avant de détailler les résultats relatifs aux propriétés magnétiques et
magnétocaloriques.

5.1 Propriétés structurales
Les composés intermétalliques Y1−xRxFe2 ont été synthétisés au four à induction et

recuits à 1100 K pendant trois semaines. Leur caractérisation structurale a été effectuée
par diffraction des rayons X et microsonde électronique lors des travaux de thèse de T.
Leblond [121]. L’absorption de deutérium a été effectuée à 298 K par réaction solide–gaz
en utilisant la méthode Sievert décrite dans le chapitre 2.

Les propriétés thermodynamiques des composés deutérés Y1−xRxFe2D4,2 sont décrites
dans les travaux de T. Leblond et al. [122]. Ils cristallisent dans une structure monocli-
nique (C2/m) dérivée de la structure cubique C15 des échantillons de départ. Un certain
pourcentage de phase cubique est observé pour ces échantillons. Les données structurales
issues des affinements par la méthode Rietveld sont présentées tableau 5.1. La substitution
de l’yttrium par l’erbium entraîne la diminution du volume de maille contrairement au ter-
bium qui provoque l’augmentation de ce dernier. Ce qui est cohérent, au regard des rayons
atomiques de l’élément de transition et des terres–rares (Rat. = 1,773, 1,758 et 1,783 Å res-
pectivement pour l’yttrium, l’erbium et le terbium). La modification du paramètre β est
négligeable lors de la substitution de l’yttrium, ce qui indique que ces composés présentent
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une distorsion monoclinique identique.

Composition Phase Fraction
nominale en présence massique (%) a (Å) b (Å) c (Å) β (°) V (Å3)

YFe2D4,2 monoclinique 100 9,4318 5,7391 5,5072 122,374 251,769

Y0,7Er0,3Fe2D4,2 monoclinique 96(1) 9,4110 5,7253 5,4923 122,354 249,987
cubique 4(1) 7,9473 501,948

Y0,5Er0,5Fe2D4,2 monoclinique 83(1) 9,3943 5,7063 5,4875 122,429 248,293
cubique 17(1) 7,9030 493,601

Y0,9Tb0,1Fe2D4,2 monoclinique 84(1) 9,4429 5,7414 5,5122 122,401 252,323
cubique 16(1) 7,9721 506,662

Y0,5Tb0,5Fe2D4,2 monoclinique 87(1) 9,4371 5,7461 5,5140 122,333 252,647
cubique 13(1) 7,9567 503,713

T 5.1 – Données structurales des composés Y1-xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb) issues des affinements par
la méthode Rietveld des diagrammes de diffraction X.

La figure 5.1 montre le diagramme de diffraction des neutrons affiné du composé
Y0,5Tb0,5Fe2D4,2 mesuré à température ambiante.
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F. 5.1 – Diagrammes de diffraction des neutrons affiné pour l’échantillon Y0,5Tb0,5Fe2D4,2 mesuré à

température ambiante sur 3T2.

Les données cristallographiques obtenus par cette analyse sont présentées tableau 5.2.
Les raies de diffraction ont été indexées dans le groupe d’espace P1c à cause du double-
ment de la maille selon l’axe b. Le terbium se substitue à l’yttrium de façon équivalente sur
chacun des quatre sites de l’élément de transition. Les résultats montrent que la capacité
en atomes de deutérium est de 4,004 D/u.f. et que ces derniers se répartissent sur dix-huit
des soixante-quatre sites interstitiels comme pour le composé YFe2D4,2 [123]. Ainsi, la
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substitution de l’yttrium par une terre-rare ne modifie ni la structure cristallographique
(monoclinique) du deutérure, ni l’organisation des atomes de deutérium dans le réseau
métallique.

Groupe d’espace : P1c
Paramètre de maille : a = 5,5093(3) Å, b = 11,4918(6) Å, c = 9,4296(4) Å, β = 122,3092(30) °
Atome x y z Occupation
Y1 0,13180(0) 0,11880(0) 0,86830(0) 0,500(0)
Y2 0,87980(0) 0,37100(0) 0,63610(0) 0,500(0)
Y3 0,13840(0) 0,37530(0) 0,36940(0) 0,500(0)
Y4 0,87080(0) 0,12530(0) 0,13340(0) 0,500(0)
TB1 0,13180(0) 0,11880(0) 0,86830(0) 0,500(0)
TB2 0,87980(0) 0,37100(0) 0,63610(0) 0,500(0)
TB3 0,13840(0) 0,37530(0) 0,36940(0) 0,500(0)
TB4 0,87080(0) 0,12530(0) 0,13340(0) 0,500(0)
Fe1 0,49733(192) 0,12321(136) 0,49025(170) 1,000(0)
Fe2 0,01354(193) 0,12848(139) 0,51074(181) 1,000(0)
Fe3 0,50873(188) 0,24341(117) 0,25774(164) 1,000(0)
Fe4 0,49765(184) 0,24197(123) 0,74310(182) 1,000(0)
Fe5 -0,01066(188) 0,37761(138) -0,00418(192) 1,000(0)
Fe6 0,50184(338) 0,50260(149) 0,25524(218) 1,000(0)
Fe7 0,48727(329) 0,99619(143) 0,74107(223) 1,000(0)
Fe8 0,49448(366) 0,37741(137) -0,00063(229) 1,000(0)
D1 0,55830(580) 0,62628(283) 0,85424(331) 0,796(68)
D2 0,48393(543) 0,63493(192) 0,13835(136) 0,847(61)
D3 0,44795(170) 0,12564(193) 0,13814(139) 0,950(66)
D4 0,84984(181) 0,28423(188) 0,81844(117) 0,873(51)
D5 0,14024(164) 0,00455(184) 0,64769(123) 1,000(53)
D6 0,15270(182) 0,27834(188) 0,17121(138) 1,000(61)
D7 0,14710(0) 0,78550(237) 0,17286(327) 0,874(62)
D8 0,86085(652) 0,48155(216) 0,83833(338) 0,909(63)
D9 0,87573(588) 0,97395(233) 0,85390(333) 0,833(68)
D10 0,28659(556) 0,44931(215) 0,81682(328) 0,951(57)
D11 0,64884(468) 0,13003(226) 0,70861(300) 0,941(54)
D12 0,72637(572) 0,71314(190) 0,69451(317) 1,000(54)
D13 0,58817(571) 0,24972(188) 0,93956(339) 0,912(51)
D14 0,16445(671) 0,81763(227) 0,90319(347) 0,838(56)
D15 0,83009(728) 0,58075(244) 0,59892(399) 0,734(61)
D16 0,52338(512) 0,98305(194) 0,43662(279) 0,946(48)
D17 0,32326(750) 0,52980(287) 0,54606(445) 0,682(47)
D18 0,73914(477) 0,20854(197) 0,46436(309) 0,930(5)

T 5.2 – Données cristallographiques de la phase monoclinique du composé Y0,5Tb0,5Fe2D4,2 issues
de l’affinement par la méthode Rietveld du diagramme de diffraction des neutrons mesuré à température

ambiante sur 3T2.

5.2 Propriétés magnétiques et magnétocaloriques

5.2.1 Aimantation en fonction de la température
La figure 5.2 présente les courbes d’aimantation en fonction de la température des

composés Y1-xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb) comparées à celle du YFe2D4,2.
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F. 5.2 – Aimantation en fonction de la température pour les composés Y1-xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb).

À basse température, l’aimantation des matériaux substitués présente un minimum. En
effet, les moments de la terre-rare et du fer sont couplés antiparallèlement et leur évolution
en fonction de la température est différente : les moments de la terre-rare diminuent plus
rapidement que ceux du fer. Ce minimum correspond à la température Tcomp à laquelle
il y a compensation entre les moments magnétiques des deux types d’éléments. Tcomp

= 30 K pour le composé Y0,5Tb0,5Fe2D4,2 cependant, celles des autres deutérures n’ont
pas pu être mesurées car elles sont inférieures ou proches de 0 K. Tous les composés
étudiés présentent une chute brutale de leur aimantation à TM0 lors de l’augmentation de
la température. Ce changement d’aimantation est lié au passage de l’état ferromagnétique
vers l’état antiferomagnétique au cours d’une transition de premier ordre. On constate, sur
la figure de gauche, que la substitution de l’yttrium par l’erbium entraîne la diminution
de la température de transition, TM0, par rapport au YFe2D4,2 et qu’elle diminue avec
l’augmentation du taux de substitution par la terre-rare. Dans le cas des autres composés,
présentés sur la figure de droite, TM0 augmente avec la quantité de terbium.

5.2.2 Aimantation en fonction du champ magnétique
Afin de déterminer le comportement à basse température des composés des mesures

d’aimantation à 2 K, en fonction du champ magnétique ont été effectuées. Les courbes
isothermes obtenues sont comparées à celles de YFe2D4,2 figure 5.3.

La substitution de l’yttrium par l’une ou l’autre des terre-rares réduit l’aimantation des
composés à bas champ par effet de compensation. Ainsi, pour µ0H = 2 T, l’aimantation
passe de 104,7 emu/g (3,9 µB), pour YFe2D4,2, à 49,7 emu/g (2,1 µB) et 23,8 emu/g (1,1 µB),
respectivement lorsque x = 0,3 et 0,5 dans le cas des échantillons substitués à l’erbium.

La forme des courbes est typique d’une transition métamagnétique. Alors que le com-
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F. 5.3 – Courbes d’aimantation isothermes réalisées à 2 K en fonction du champ magnétique pour les
composés Y1-xRxFe2D4,2 avec R = Er et Tb.

posé YFe2D4,2 atteint son aimantation à saturation aux alentours de 1,5 T, l’aimantation
des composés substitués continue à croître progressivement, avec le champ magnétique,
au-delà de 9 T (qui est le champ maximal que peut atteindre le magnétomètre PPMS uti-
lisé). Dans le cas des composés contenant de l’erbium, un changement de pente apparaît
vers 7 T. Cela correspond au retournement des spins magnétiques de la terre-rare de telle
sorte qu’ils soient orientés dans la même direction que ceux des atomes de fer. Une étude
réalisée sous champ intense a montré qu’à basse température, ce comportement s’explique
par une réorientation des moments de l’erbium parallèlement à ceux du fer [124]. Comme
on peut le constater sur la figure 5.4 qui montre l’évolution isotherme de l’aimantation
sous champs magnétiques intenses pour le composé Y0,7Er0,3Fe2D4,2, cette dernière conti-
nue à croître au-delà de 35 T. Ce qui montre que la saturation n’est toujours pas atteinte.

Des mesures d’aimantation sous champ magnétique ont été réalisées dans une large
gamme de températures. Les isothermes obtenus pour les composés Y0,7Er0,3Fe2D4,2 et
Y0,9Tb0,1Fe2D4,2 sont présentés respectivement, figures 5.5 et 5.6.

Les courbes possèdent une forme en "S" à la transition et le champ critique HC aug-
mente avec la température. Ces caractéristiques confirment le caractère métamagnétique
de la transition de phase de l’état ferromagnétique à l’état antiferromagnétique. En traçant
l’évolution de HC en fonction de la température grâce à ces courbes on en déduit TM0 en
extrapolant la température à champ nul (voir figure 5.7).
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F. 5.4 – Courbes d’aimantation isothermes réalisées à 4,2 K en fonction du champ magnétique pour le
composé Y0,7Er0,3Fe2D4,2.
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F. 5.5 – Courbes d’aimantation isothermes en
fonction du champ magnétique pour le composé

Y0,7Er0,3Fe2D4,2.
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F. 5.6 – Courbes d’aimantation isothermes en
fonction du champ magnétique pour le composé

Y0,9Tb0,1Fe2D4,2.
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F. 5.7 – Champ critique en fonction de la température pour les composés Y1-xRxFe2D4,2 avec R = Er et
Tb. La température de transition TM0 est déterminé par l’extrapolation de la température à champ nul.

5.2.3 Calcul de l’effet magnétocalorique
Comme pour les composés précédents, l’effet magnétocalorique a été déterminé par

méthode indirecte à partir des courbes d’aimantation isothermes pour chacun des com-
posés substitués. Les résultats que nous avons obtenus sont reportés figure 5.8. Il y sont
présentées les variations d’entropie magnétique, ∆S M en fonction de la température pour
des variations de champ allant de 0 à 1 T, 3 T et 5 T pour les composés Y1−xRxFe2D4,2 avec
R = Er et Tb.

Les valeurs de ∆S max
M des composés substitués sont de l’ordre de celle du gadolinium

pur (9,6 J/kg K sous ∆µ0H = 5 T). Les courbes présentent une asymétrie et couvrent
une large gamme de températures de 10 K à 30 K. Pour les composés substitués à l’er-
bium, ∆S M change de signe à basse températures. Cet effet est d’autant plus grand que
le champ magnétique appliqué est important. Cela provient du couplage antiparallèle des
sous-réseaux magnétiques du fer et de l’erbium.

La substitution de l’yttrium par l’une ou l’autre des terres-rares tend à diminuer l’effet
magnétocalorique (∆S max

M diminue de moitié lorsque x = 0,5 avec R = Er ou Tb) ainsi que
la puissance réfrigérante (RCP) des matériaux (voir tableau 5.3). Cependant cette réduc-
tion n’est pas proportionnelle à la quantité d’élément substitué, en effet, la diminution de
la valeur de ∆S max

M et du RCP, quoique faible par rapport au YFe2D4,2, est plus importante
pour le Y0,9Tb0,1Fe2D4,2 que pour le Y0,7Er0,3Fe2D4,2.

Le tableau 5.3 récapitule les données obtenues par les mesures magnétiques (∆S max
M et

RCP) et les analyses par diffraction des neutrons (températures caractéristiques).
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F. 5.8 – Variation de l’entropie magnétique, sous des variations de champ magnétique de 0-1 T, 0-3 T et
0-5 T, en fonction de la température pour les composés Y1-xRxFe2D4,2 avec R = Er et Tb.
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Échantillon TM0* (K) TM0** (K) -∆S max
M (J/kg K) RCP (J/kg)

YFe2D4,2 84 – 10,8 292

Y0,7Er0,3Fe2D4,2 63 60 9,9 248

Y0,5Er0,5Fe2D4,2 46 46 5,1 92

Y0,9Tb0,1Fe2D4,2 94 95 9,3 224

Y0,5Tb0,5Fe2D4,2 130 128 5,1 61

T 5.3 – Récapitulatif des données magnétiques (*TM0 sous H = 0,03 T, **TM0 extrapolée à HC = 0,
∆S max

M et RCP pour ∆µ0H = 0-5 T) pour les composés Y1-xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb) comparé au YFe2D4,2.

5.2.4 Étude par diffraction des neutrons
Les données présentées dans cette partie proviennent des analyses par diffraction des

neutrons réalisées sur D1B. Les figures 5.9 et 5.10 montrent la superposition des dia-
grammes de diffraction mesurés entre ≈ 1,5 K et ≈ 300 K respectivement pour les compo-
sés Y0,7Er0,3Fe2D4,2 et Y0,9Tb0,1Fe2D4,2.

F. 5.9 – Diagrammes de diffraction des neutrons en 3D de l’échantillon Y0,7Er0,3Fe2D4,2 mesurés entre
2 K et 300 K sur D1B.

On remarque le comportement général de ces diagrammes en fonction de la tempéra-
ture est quasiment identique pour les deux deutérures. Nous prendrons comme exemple
l’échantillon substitué à l’erbium de composition Y0,7Er0,3Fe2D4,2.

La figure 5.11 montre l’évolution des paramètres de maille (a, b, c, β) de la structure
monoclinique en fonction de la température.

On observe une variation brutale des paramètres de maille aux environs de TM0 lorsque
la température diminue. La diminution de ces paramètres correspond à l’effet magné-
tostrictif engendré par la transition métamagnétique (de façon similaire aux composés
LaFe13-xSix étudiés précédemment) lors du passage de l’état antiferromagnétique vers
l’état ferromagnétique.

L’intensité des raies ferromagnétique (100),(041) et de l’erbium (141),(080) s’atténue
avec la température jusqu’à s’annuler peu avant TM0 tandis que la raie antiferromagnétique
(010) commence à apparaître. Après avoir atteint un maximum d’intensité, la raie antifer-
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F. 5.10 – Diagrammes de diffraction des neutrons en 3D de l’échantillon Y0,9Tb0,1Fe2D4,2 mesurés entre
2 K et 300 K sur D1B.
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F. 5.11 – Évolution des paramètres de maille a, b, c et β du composé Y0,7Er0,3Fe2D4,2 en fonction de la
température.
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romagnétique disparaît à son tour à TN qui correspond à la température au-delà de laquelle
le matériau devient paramagnétique. L’expansion volumique brutale (∆V/V = -1,5 %) qui
a lieu exactement lors de la transition de l’état ferromagnétique vers l’état antiferroma-
gnétique est mise en évidence. Ces données permettent d’établir le domaine d’existance
en température pour chacun des comportements magnétiques (voir tableau 5.4).

La figure 5.12 présente trois diagrammes mesurés à trois températures distinctes, 301 K,
70 K et 7 K, caractéristiques des trois comportements magnétiques précédemment cités.
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F. 5.12 – Diagrammes de diffraction des neutrons pour l’échantillon Y0,7Er0,3Fe2D4,2 réalisés à 301 K,
70 K et 7 K sur D1B.

Les raies du diagramme mesuré à plus haute température (301 K) s’indexent dans une
maille monoclinique avec un doublement de la maille selon l’axe b qui est lié à la mise
en ordre des atomes de deutérium [123]. Aucune raie supplémentaire n’est observée par
rapport au composé deutéré non substitué, l’état est paramagnétique. Le second, à tem-
pérature intermédiaire (70 K), révèle l’apparition de deux raies vers 2θ = 6,0° et 26,3°
relatives à la phase antiferromagnétique (AF) qui atteignent leur maximum d’intensité à
73 K. En diminuant encore la température, ces raies disparaissent totalement aux alentours
de 63 K. Sur le diffractogramme mesuré à basse température (7 K), on observe l’augmen-
tation de l’intensité de certains pics, dont le plus intense est celui situé à 2θ = 32° cor-
respondant à la contribution des moments des atomes de fer et d’erbium (en addition à la
contribution nucléaire). Quelques pics apparaissent dans l’intervalle angulaire 50° ≤ 2θ ≤
60°. À l’exception de ces derniers pics supplémentaires, ceux existants s’indexent dans la
même structure que la phase nucléaire. N’étant pas observé pour le composé YFe2D4,2,
l’ensemble des nouvelles raies est attribué à la mise en ordre magnétique de l’erbium. Le
matériau est dans sa phase ferrimagnétique (F).

La figure 5.13 met en relation la variation du volume ainsi que celle des principales
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raies magnétiques en fonction de la température pour le composé Y0,7Er0,3Fe2D4,2.
Les différentes températures de transition caractérisant l’apparition et la disparition

des phases magnétiques et le rapport des intensités des principaux pics pour les composés
Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb) étudiés sont données tableau 5.4. La température de transi-
tion, TM0, a été déterminée par mesures magnétiques (son évolution en fonction de R est
discutée partie 5.2) et correspond à la diminution de la raie F et à l’augmentation de la raie
AF. TR est la température à laquelle les moments des atomes de terres–rares s’ordonnent.

Elle correspond à la disparition de la raie (141)(080). Elle est inférieure à TM0 pour les
composés Y0,7Er0,3Fe2D4,2, Y0,5Er0,5Fe2D4,2 et Y0,9Tb0,1Fe2D4,2 mais largement supérieure
dans le cas du Y0,5Er0,5Fe2D4,2. La raie AF atteint sont maximum d’intensité à Tmax. La
température TN correspond à la disparition de la raie AF indiquant le passage vers l’état
paramagnétique.

La substitution de l’yttrium par une terre-rare entraîne la diminution de l’intensité
relative du pic antiferromagnétique (010) et l’augmentation du pic ferrimagnétique (ou
ferromagnétique) (100)(041) (voir tableau 5.4). Cela s’explique par le fait que le dernier
contient la contribution magnétique du Fe ainsi que celle de la terre–rare alors que le
premier est uniquement lié au sous-réseau du Fe.

Échantillon TR (K) TM0 (K) Tmax AF (K) TN (K) IF/INucl IAF/INucl

YFe2D4,2 84 90 136 0,6 2,2

Y0,7Er0,3Fe2D4,2 40 63 73 123 1,8 1,8

Y0,5Er0,5Fe2D4,2 45 46 74 118 2,6 0,5

Y0,9Tb0,1Fe2D4,2 88 94 104 147 0,5 0,5

Y0,5Tb0,5Fe2D4,2 210 130 135 160 1,4 0,6

T 5.4 – Différentes températures caractériques (TR : apparition des pics magnétique de l’Er, TM0 :
température de transition entre les deux phases magnétiques AF et F, Tmax : maximum d’intensité du pic

AF, TN : température de transition entre la phase AF et la phase non magnétique) et rapport des intensités
pour les composés Y1-xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb).

Afin de compléter les résultats obtenus, des analyses complémentaires par diffraction
des neutrons sous champ magnétique ont été effectuées sur le diffractomètre E6 pour les
échantillons YFe2D4,2 et Y0,7Er0,3Fe2D4,2. Les figures 5.14 et 5.15 montrent l’évolution
des pics antiferromagnétique (010) ferromagnétique (ou ferrimagnétique pour le composé
contenant de l’erbium) (100)(041) ainsi que la variation angulaire de ce dernier en fonction
du champ magnétique à 75 K.

L’étude de l’aimantation sous champ (voir figure 5.5) à 75 K montre que la transition
de phase de l’état AF à F a lieu pour HC = 3 T. Ce champ correspond à l’intersection
entre l’intensité des raies AF et F et également à une diminution en 2θ (de 0,07°) de la
position du pic F témoignant de l’expansion volumique liée à la transition métamagnétique
des électrons itinérants. Comme on peut le constater, l’intensité des raies magnétiques du
composé Y0,7Er0,3Fe2D4,2 suit une évolution comparable à celle du YFe2D4,2 :
• transition AF–F induite par l’augmentation de H,
• la valeur de HC correspond à l’intersection entre les raies AF et F,
• la transition métamagnétique est accompagnée d’une expansion volumique.
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F. 5.13 – Évolution des principales raies magnétiques comparée à la variation du volume en fonction de
la température pour le composé Y0,7Er0,3Fe2D4,2.
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F. 5.14 – Évolution des principales raies magnétiques (AF et F) et variation angulaire de la raie F en
fonction du champ magnétique à 100 K pour le composé YFe2D4,2.
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F. 5.15 – Évolution des principales raies magnétiques (AF et F) et variation angulaire de la raie F en
fonction du champ magnétique à 75 K pour le composé Y0,7Er0,3Fe2D4,2.
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Cela implique que la transition de phase de l’état AF à F est due aux atomes de fer, les
atomes d’erbium n’y jouent aucun rôle direct.

5.3 Conclusion
Nous avons montré l’influence de la substitution de l’yttrium par une terre-rare dans les

composés Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb). Les données obtenues lors des mesures magné-
tiques permettent de conclure que la substitution de l’yttrium par une terre-rare entraîne
soit la diminution (dans le cas de l’erbium), soit l’augmentation (dans le cas du terbium)
de la température de transition TM0. Ainsi on constate que pour augmenter TM0, il est né-
cessaire de substituer l’yttrium par une terre-rare qui entraîne une augmentation de volume
de maille, comme pour le cas du terbium (voir figure 5.16). De plus, nous avons déduit de
cette figure que le changement de pente pour x ≥ 0,3 indique que le champ moléculaire
du terbium influence également la température de transition.
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F. 5.16 – Évolution de TM0 en fonction du volume pour les composés Y1-xErxFe2D4,2 et Y1-xTbxFe2D4,2.

Nous avons constaté que lorsque le taux de substitution de l’yttrium par une terre-
rare augmente l’EMC décroît rapidement. Pour le terbium cette diminution s’explique
par l’interaction d’échange importante entre les sous-réseaux fer et terbium au dessus de
TM0. Dans le cas de l’erbium, cela peut se justifier par l’anisotropie induite par la terre-
rare qui pourrait aussi influencer la variation d’entropie magnétique comme le montre la
contribution positive de ∆S M à basse température.

Un compromis doit donc être trouvé entre les effets magnétovolumiques qui aug-
mentent TM0 et la contribution de la terre-rare qui influence le comportement du sous-
réseau du fer responsable de la transition magnétocalorique.
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Conclusion et perspectives

Nous nous sommes intéressés aux composés de type La(Fe,Si)13 car ils présentent un
effet magnétocalorique géant, supérieur à celui des matériaux de références à base de ga-
dolinium utilisés dans la plupart des démonstrateurs de réfrigérateur magnétique. Leurs
propriétés magnétiques et magnétocaloriques sont facilement ajustables en modifiant le
rapport Fe/Si, en substituant le fer par un autre métal de transition ou en procédant à l’in-
sertion d’éléments légers. De plus, les matériaux qui les constituent sont peu chers et abon-
dants, ce qui en font de bons candidats comme matériaux réfrigérants pour l’application
à la réfrigération magnétique. Nous avons également élargi notre étude à la détermination
des propriétés magnétiques et magnétocaloriques de nouveaux matériaux magnétocalo-
riques : les deutérures Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb).

Notre premier objectif était de trouver un moyen moins énergivore pour l’obtention
des composés monophasés La(Fe,Si)13 de structure cubique de type NaZn13. En effet, les
travaux reportés sur ces composés montrent que pour parvenir à ce résultat, l’utilisation
de traitements d’homogénéisation très longs ou à très haute température est nécessaire
lorsque ces derniers sont synthétisés par méthodes classiques de fusion. Nous avons donc
décidé d’élaborer ces composés par broyage mécanique à haute énergie, ce qui jusqu’à ce
jour, n’avait pas encore été fait. Grâce aux analyses structurales réalisées par diffraction
des rayons X, nous avons constaté que le produit brut de broyage est composé d’une phase
amorphe et de la solution solide Fe-α. Il a été alors nécessaire de procéder à un recuit pour
obtenir la phase 1:13. Les résultats des affinements Rietveld des données de diffraction
montrent que la phase de type NaZn13 commence à cristalliser entre 973 K et 1123 K,
mais reste minoritaire par rapport au Fe-α. Ce n’est qu’à partir de 1373 K que les fractions
volumiques des phases secondaires sont réduites de façon significative et que la quantité
de la phase cubique de type NaZn13 atteint un pourcentage massique compris entre 92 et
98 %.

Nous avons pu déterminer qu’un recuit de 30 minutes à 1373 K est suffisant pour l’ob-
tention d’un composé quasi-monophasé 1:13, alors qu’il faut compter 30 jours à la même
température dans le cas des composés massifs. Nous en avons conclu que la taille nano-
métrique des grains engendrés par la mécanosynthèse favorise la formation de la phase
cubique 1:13 en augmentant sa cinétique de diffusion lors du traitement thermique.

Cependant, nous avons observé la présence systématique de phases secondaires telles
que l’oxyde de lanthane La2O3 et la solution solide (Fe,Si)-α dans l’ensemble des échan-
tillons réalisés, certainement dû au fait que la formation de la phase cubique 1:13 n’est pas
thermodynamiquement favorable. Néanmoins, le broyage mécanique à haute énergie per-
met de s’affranchir de la phase LaFeSi qui cristallise dans le cas des échantillons massifs.

Les résultats sur les propriétés magnétiques, présentés chapitre 3, montrent que les
composés LaFe13−xSix avec 1,2 ≤ x ≤ 2,2 broyés et recuits présentent un comportement
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magnétique équivalent aux composés massifs étudiés dans la littérature. Ils possèdent une
transition métamagnétique des électrons itinérants induite par le champ ou par la tempéra-
ture aux alentours de leur température de Curie. Nous avons pu vérifier que la température
d’ordre est fonction du rapport Fe/Si. Ainsi, plus il diminue, c’est-à-dire plus la concentra-
tion en silicium augmente, plus TC augmente (TC augmente de 190,4 K à 242,4 K lorsque
x varie de 1,2 à 2,2). Le calcul des distances interatomiques nous a permis de constater
que cette augmentation ne correspond pas à un effet volumique car elles restent constantes
pour la gamme de composition étudiée. Nous en avons déduit que ce phénomène est dû
à la modification de la structure électronique du fer par la création de nouvelles liaisons
Fe–Si.

Cependant, alors que la littérature présente un phénomène d’hystérèse thermique sur
l’aimantation d’environ 1 K, celui des échantillons intermétalliques est, en moyenne, de
l’ordre de 6 K pour les composés tels que x < 1,7 et d’environ 3 K pour ceux plus riches en
silicium. Nous avons également calculé l’effet magnétocalorique des composés intermétal-
liques via les courbes d’aimantation isothermes. Ils présentent un EMC géant qui diminue
avec la concentration en silicium, conformément à la littérature, variant de 24,4 J/kg K à
2,3 J/kg K lorsque x varie de 1,5 à 2,2 pour une variation de champ magnétique de 0–2 T.
La substitution du fer par le silicium, qui est diamagnétique, a pour conséquence d’atté-
nuer progressivement le moment magnétique total par atome de fer, d’où l’affaiblissement
de la valeur de ∆S M. D’autre part, l’évolution de la forme des pics qui deviennent plus
larges et aplatis lorsque x > 1,6, montre une diminution du métamagnétisme au fur et
à mesure que la concentration en silicium augmente et par conséquent la diminution de
l’EMC.

Ainsi, nous avons pu démontrer que la mécanosynthèse représente une méthode de
synthèse énergétiquement économique par rapport aux méthodes de fusion classiques car
il est possible d’obtenir des échantillons quasi-monophasés à moindre température pour
des temps de recuit plus courts (30 min au lieu de 30 jours) possédant des propriétés ma-
gnétiques équivalentes aux composés massifs. Ce qui peut s’avérer intéressant pour une
production industrielle.

Notre deuxième objectif était d’améliorer les propriétés magnétocaloriques des com-
posés intermétalliques obtenus. Pour cela, nous avons procédé d’une part à l’insertion
d’atomes d’hydrogène en utilisant la méthode de Sievert et d’autre part, à l’insertion
d’atomes de carbone par réaction à l’état solide. Ces procédés se sont avérés comme étant
des moyens efficaces pour augmenter la température d’ordre à des valeurs proches de
l’ambiante. Les analyses par diffraction des rayons X effectuées sur les échantillons hy-
drogénés et carburés confirment que la structure cubique de type NaZn13 est conservée
après insertion. Le volume de maille dépend d’une part de la concentration et d’autre part
de la nature des éléments insérés, en particulier de leur rayon atomique. Pour un taux d’in-
sertion donné, le volume de maille et par conséquent TC augmentent davantage avec le
carbone qu’avec l’hydrogène, mais en contrepartie la concentration maximale de carbone
insérée est plus faible que celle de l’hydrogène.

Dans le cas des composés hydrogénés, la température de Curie atteint 281,7 K lorsque
y = 0,86 sous un champ magnétique de 0,01 T pour le composé LaFe11,4Si1,6Hy soit une
augmentation de ≈ 79 K par rapport à l’intermétallique. Cette augmentation de TC s’ex-
plique par l’accroissement des distances Fe–Fe. Mais bien que la nature de la transition
métamagnétique des électrons itinérants ne soit pas modifiée lors de l’ajout d’hydrogène,
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les hydrures présentent une légère diminution de leur variation d’entropie magnétique
par rapport au composé de départ. Ainsi, celle de l’intermétallique LaFe11,4Si1,6 (∆S M

= 16,5 J/kg K) varie à 8,6, 9,8 et 11,1 J/kg K, sous une variation de champ magnétique
de 0–2 T, quand sa capacité en atomes d’hydrogène atteint respectivement 0,21, 0,41 et
0,86 H/f.u. Malgré cette diminution de l’effet magnétocalorique, qui reste quand même
supérieur à celui des alliages à base de gadolinium utilisés comme matériaux réfrigérants,
l’augmentation de la température de Curie aux alentours de la température ambiante fait
que les hydrures de type LaFe13−xSixHy constituent de bons candidats pour la réfrigération
magnétique à température ambiante.

Cependant, l’insertion d’atomes de carbone, bien qu’augmentant de façon considé-
rable la température de Curie, entraîne la déstabilisation de la phase 1:13 et donc la pré-
cipitation de phases secondaires. Ceci pourrait expliquer la réduction du métamagnétisme
à la transition et par conséquent, la diminution de l’effet magnétocalorique. Les mesures
magnétiques effectuées ont montré une nette augmentation de la température de transition
après carburation de 63 % et 26 % respectivement pour les composés LaFe11,5Si1,5C0,7 (TC

= 321,3 K) et LaFe10,8Si2,2C0,5 (TC = 316,4 K) par rapport à celles de leurs échantillons de
départ respectifs (TC = 196,6 K et 242,4 K). D’après le calcul des distances interatomiques,
nous en avons déduit que la cause de l’augmentation de la température de Curie est iden-
tique à celle des composés hydrogénés. Pour une variation de champ magnétique donnée,
les mesures magnétiques montrent une réduction de 40 % de la valeur de ∆S M pour le
carbure LaFe10,8Si2,2C0,5 (∆S M = 1,4 J/kg K pour ∆µ0H = 2 T) par rapport à l’intermétal-
lique de départ (∆S M = 2,3 J/kg K). Selon la littérature, le caractère métamagnétique des
électrons itinérants diminue jusqu’à disparaître avec l’augmentation du nombre d’atomes
de carbone ; les valeurs de ∆S M calculées le confirme. Par conséquent, l’insertion unique-
ment d’atomes de carbone dans les intermétalliques LaFe13−xSix ne pourrait mener à la
réalisation de matériaux magnétiques pour l’application de la réfrigération magnétique à
température ambiante.

Outre le fait de répondre à l’objectif qui était d’améliorer les propriétés magnétocalo-
riques des composés intermétalliques, les analyses par diffraction des neutrons réalisées
sur certains composés deutérés et carburés, nous ont permis de déterminer l’évolution ther-
mique des paramètres cristallographiques (paramètre de maille, distances interatomiques,
taux d’occupation, positions atomiques) et des moments magnétiques par atome de fer.
Dans la littérature, une légère ambiguïté existait quant aux sites (24d ou 48 f ) occupés
par les atomes interstitiels. En calculant les distances interatomiques à partir des données
obtenues par les analyses de diffraction des neutrons et en prenant en considération l’agi-
tation thermique des atomes lors des affinements, nous avons pu déterminer avec précision
que les atomes interstitiels (H,C) occupent les sites 48 f . Les diagrammes de diffraction
obtenus de part et d’autre de TC permettent de confirmer que la transition a lieu d’un
état paramagnétique vers un état ferromagnétique. L’affinement Rietveld de ces données
montre que les matériaux présentent une expansion volumique anormale juste en dessous
de leur température d’ordre. Cet effet magnétovolumique, commun aux composés de type
Invar, permet à nouveau de confirmer l’occurrence d’une transition métamagnétique des
électrons itinérants.

Nous avons également été en mesure de compléter les données de la littérature concer-
nant les propriétés d’hydrogénation des composés LaFe13−xSixHy sous pression d’hydro-
gène comprise entre 0–10 bar. Les composés hydrogénés réalisés se sont avérés très stables.
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Le comportement atypique des hydrures a été mis en évidence. Les courbes isothermes
pression – compositions semblent présenter un plateau d’équilibre à très basse pression
lequel est indétectable car la limite de mesure des capteurs est alors atteinte. Nous avons
montré que la phase 1:13 forme des hydrures stables à basse température. Leur cinétique
d’absorption est relativement rapide, il faut moins d’une heure pour atteindre leur capacité
d’absorption maximale (inférieure à 2 H/u.f. soit 0,14 H/M sous PH2 = 10 bar). Nous avons
pu constater que cette cinétique d’absorption diminue avec la concentration en atomes de
silicium. Les travaux menés par S. Rundqvist ont permis de fournir une explication à ce
phénomène. En effet, l’une des caractéristiques cristallographiques des systèmes métal de
transition – élément p – hydrogène est que les atomes d’hydrogène occupent préférentiel-
lement les sites les plus distants des éléments p, donc du Si.

Les composés Y1−xRxFe2D4,2 (R = Er et Tb) ont été étudiés. Ils cristallisent dans une
structure monoclinique dérivée de l’abaissement de symétrie de la structure cubique C15
de l’intermétallique provoqué par l’insertion d’atomes d’hydrogène (deutérium) et pré-
sentent un métamagnétisme des électrons itinérants. Nous avons observé l’influence de la
substitution de l’yttrium par une terre–rare. La substitution de l’yttrium par l’erbium dont
le rayon atomique est inférieur, entraîne la diminution du volume de maille. Au contraire,
lorsque l’on utilise le terbium qui possède un rayon atomique plus grand que celui de
l’yttrium, le volume de maille augmente. Nous avons remarqué que ces deux effets anta-
gonistes jouent un rôle dans l’évolution de la température de transition métamagnétique
TM0. En effet, cette dernière diminue avec la substitution par l’erbium alors qu’elle aug-
mente avec le taux de substitution du terbium. Dans les deux cas, lorsque le composé est
faiblement substitué, la valeur de ∆S M reste quasiment inchangée par rapport au composé
non substitué (∆S M = 10,8 J/kg K pour ∆µ0H = 5 T). Cette dernière diminue de moitié
quand la moitié de l’yttrium est substitué par l’erbium ou le terbium (∆S M = 5,1 J/kg K
pour ∆µ0H = 5 T dans les deux cas). Grâce aux analyses par diffraction des neutrons,
nous avons pu estimer l’effet magnétostrictif induit lors de la transition métamagnétique
de l’état antiferromagnétique à l’état ferro ou ferrimagnétique. Nous sommes parvenus à
décrire l’évolution des différentes phases magnétiques en fonction de la température (ce
que ne permet pas la seule réalisation de mesures magnétiques).

La température d’ordre de ces composés reste très en dessous de la température am-
biante même après substitution, et le fait que leur variation d’entropie magnétique dimi-
nue considérablement pour d’importants taux de substitution font que l’utilisation de ces
matériaux comme matériaux réfrigérants à température ambiante n’est pas envisageable.
Cependant, il est intéressant d’en étudier les propriétés magnétiques et magnétocaloriques
d’un point de vue fondamental pour la compréhension des différents phénomènes régis-
sant le comportement de ce type de composé.

Plusieurs aspects restent à être abordés. D’un point de vue synthèse des composés
intermétalliques, il serait intéressant de procéder au compactage des produits de broyage
avant de procéder au traitement de recuit. Du fait de l’intime contact des grains, cela
augmenterait la cohésion entre eux. Ainsi, il serait peut être possible de réduire les temps
et même la température de recuit. La méthode de carburation utilisée ne permet pas de
s’assurer de la concentration exacte en atomes de carbone inséré. Il serait alors utile de
pouvoir déterminer les propriétés de carburation de la phase 1:13. Une analyse chimique
pourrait y contribuer.
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Concernant les propriétés magnétiques et magnétocaloriques, il serait utile de complé-
ter ces travaux en procédant à des analyses par spectroscopie Mössbauer. Cela permettrait
d’avoir accès à des renseignements locaux sur les noyaux des atomes magnétiques tels
que leur moment magnétique effectif qu’il serait possible de comparer avec les résultats
obtenus par diffraction des neutrons et mesures magnétiques. Dans l’optique d’accroître
nos connaissances sur les comportements magnétiques des matériaux de type La(Fe,Si)13

élaborés par broyage mécanique à haute énergie, il serait intéressant de procéder à des me-
sures directes des grandeurs quantitatives de l’EMC. L’écart type entre les deux méthodes
de mesure de cet effet pourrait en être déduit. De plus, un coefficient de proportionna-
lité entre la variation d’entropie magnétique et de température adiabatique pourrait être
obtenu.

D’autre part, l’étude de l’influence de la substitution du fer par un autre élément
de transition pour les composés obtenus par mécanosynthèse permettrait d’étoffer nos
connaissances. Pour pouvoir être utilisé comme matériau réfrigérant, l’effet magnétocalo-
rique doit être important sur une large gamme de température. Il serait intéressant d’élargir
cette étude à la réalisation d’un matériau possédant ces caractéristiques. Cela peut être ac-
compli en combinant la substitution du fer par un élément de transition et de l’insertion
combinée ou non de carbone et d’hydrogène. Ainsi, il serait possible de mettre au point
un prototype afin d’étudier la faisabilité d’un réfrigérateur magnétique utilisant ce type de
matériau. Pour cela, il faudrait trouver le moyen de compacter les poudres de façon à avoir
des matériaux mécaniquement résistants pour cette application.

Les propriétés d’hydrogénation restent à être complétées. De ce fait, procéder à des
mesures d’isothermes pression – composition à très basse et haute pressions et à basses
températures ne serait pas sans intérêt. De plus, une étude de thermodésorption permettrait
d’apprécier de façon plus précise la désorption des composés hydrogénés en fonction de
la température. En effet, il est important de connaître avec précision la stabilité thermique
de ces composés pour leur utilisation comme matériaux réfrigérants, même si les tempé-
ratures de fonctionnement sont proches de l’ambiante, la libération d’hydrogène dans des
conditions accidentelles pourrait être lourde de conséquence.

Il serait également digne d’intérêt, d’un point de vue plus fondamental, de poursuivre
l’étude sur les composés de type Y1−xRxFe2. L’influence d’autres terres-rares sur les pro-
priétés magnétiques et magnétocaloriques pourrait être étudiée. L’insertion de d’autres
types d’atomes interstitiels pourrait également être envisagée pour en étudier les effets sur
les propriétés structurales et magnétiques. Même si ces composés ne paraissent pas être
de bons candidats pour leur utilisation dans des réfrigérateurs magnétiques à température
ambiante, ils peuvent tout de même être utilisés comme matériaux réfrigérants pour basse
température car ils possèdent également un EMC géant. Ainsi, comme pour les autres
composés, la réalisation de prototypes est à prendre en considération.

Cette étude fournit, une fois de plus, la preuve que la réfrigération magnétique n’est
pas qu’une vue de l’esprit. L’intérêt accru pour la réalisation de dispositifs de réfrigération
magnétique nous permet d’espérer que sa mise au point pour une application industrielle
puisse prochainement aboutir.
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a b s t r a c t

The structural and magnetic properties of the LaFe11.3Si1.7 alloy synthesized by arc-melting and the

LaFe13exSix (x ¼ 1.4, 1.6, 1.8, 2.0) series synthesized by high energy ball-milling (BM) have been inves-

tigated. The X-ray diffraction (XRD) results show that an almost single 1:13 phase is obtained by BM. No

secondary LaFeSi phase was observed for ball-milled samples, which is not the case for the arc-melting

synthesis. Moreover, only 30 min of heat treatment are needed for ball-milled LaFe13exSix alloys in order

to obtain single phase compounds (30 days in the case of arc-melted compounds). The study of the

magnetic properties revealed that the Curie temperature increases with the Si content whereas the

magnetic entropy variation decreases. The latter are respectively associated with a change of the FeeFe

exchange energy and a magnetic dilution caused by the substitution of a ferromagnetic element by

a diamagnetic one. It is shown in this paper that BM compounds display similar magnetic behavior as the

corresponding bulk alloys. This means that this way to prepare LaFe13exSix compounds with giant

magnetocaloric effect is cost-effective.

! 2010 Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction

One of the environmental issues today is the depletion of the

ozone layer. Although several protocols (Kyoto, Montreal) have

been adopted, no efficient solution has been found to decrease the

amount of greenhouse gas released in the atmosphere by human

activities. The chemicals used as refrigerant in conventional vapor

compression refrigeration could escape into the environment

causing the depletion of the ozone layer and enhancing the

greenhouse effect. Room temperature magnetic refrigeration

based on the magnetocaloric effect (MCE) is an alternative to the

conventional cooling. This technology presents many advantages

such as high refrigeration efficiency, reliability, low noise and

environment-friendly [1]. The MCE is an intrinsic property of

magnetic materials which was originally discovered in iron by

Warburg [2]. This effect can be used in many magnetocaloric

devices like magnetic heat pumps, magnetic energy conversion

machines or magnetic refrigerators [3]. In the latter, the MCE is

related to an isothermal magnetic entropy change as well as an

adiabatic temperature change of a magnetic material upon appli-

cation of a magnetic field. Much interest has been carried on

LaFe13exSix compounds with cubic NaZn13 type structure since the

discovery of their giant magnetocaloric effect associated with low

cost [4]. For a Si content in the range of 1.3 " x " 2.2, these

materials exhibit a large entropy magnetic variation around 200 K

which is caused by an itinerant electron metamagnetic (IEM)

transition [5,6]. Many studies have been carried out in order to

increase the Curie temperature of these materials by substituting

La and Fe respectively by another rare-earth or transition metal

such as Co or by the insertion of interstitial atoms like hydrogen or

carbon [5]. Several synthesis methods have been explored such as

arc-melting or induction-melting for which a prolonged heat

treatment of about one month is needed to obtain an almost single

phase NaZn13 structure in the samples [7,8]. Recently several

studies on the synthesis of LaFe13exSix compounds by melt-spin-

ning have been reported [9e12]. Shorter heat treatment are

required for melt-spinning compounds compared to bulk alloys.

Ball-milling is an important solid-state method of elaboration. A

wide variety of equilibrium and non-equilibrium alloys have been

prepared by this way of synthesis starting from blended elemetal

or pre-alloyed powders [13]. But untill now, this method has not

applied to the synthesis of La(Fe,Si)13 compounds starting from

raw powder metals. In this work, the influence of ball-milling on

the annealing time and the magnetic properties of LaFe13exSix
compounds is examined. The impact of Si content on the mag-

netocaloric effect is also studied. A complete structural study of

the compounds is carried out and the magnetocaloric properties

are reported.
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2. Experimental procedures

A bulk LaFe11.3(2)Si1.7(2) alloy was synthesized by arc-melting

followed by a 30 days annealing treatment at different tempera-

tures (1273 K and 1373 K). Other LaFe13exSix (x ¼ 1.4, 1.6, 1.8, 2.0)

compounds were synthesized by high energy ball-milling by using

LaSi as a precursor to prevent oxidation of lanthanum. The

precursor was prepared by arc-melting in a water-cooling copper

hearth with an unconsumable tungsten electrode under purified

argon atmosphere. The sample was turned over and remelted five

times to ensure a good homogeneity. The weight losses did not

exceed 1%. The as-cast ingot was ground to powder in an agate

mortar. Fe and Si powders were added to the precursor in order to

reach the appropriate composition. The starting materials were

pure elements ( 99.9%). To prevent any loss of lanthanum caused

by the large amount of powder stuck on the vial wall and its

possible oxidation, an excess of 20 wt.% of La was systematically

added. All powders were mixed in an agate mortar and loaded into

a stainless steel vial under high-purity Ar atmosphere inside a glove

box. Before sealing the vial, five stainless steel balls of 15 mm

diameter were added. The powder to ball weight ratio was 1:14.

The ball-milling was performed in a planetary crushing Fritsch

Pulverisette 7. A low energy 30 min ball-milling at 200 rpm was

done before the high energy ball-milling at 600 rpm during 5 h.

These milling conditions correspond to a kinetic shock energy,

a shock frequency and an injected shock power values respectively

equal to 0.81 J/hit, 62 Hz and 19.5Watt/g. The as-milled alloys were

sealed under argon in a silica tube and annealed at 1423 K for

30 min followed by a quenching in water. The composition and

homogeneity of the alloys were investigated by X-ray diffraction

(XRD) and electron microprobe analysis (EPMA). The XRD

measurements were carried out using a Bruker D8 diffractometer

(Cu Ka radiation). The XRD patterns were refined using the Fullprof

code with the assumption of a peakeline profile of Thompson-Cox-

Hasting allowing multiple-phase refinement of each of the coex-

isting phases [14]. The magnetic and magnetocaloric properties

were determined using a physical property measurement system

(PPMS) magnetometer from Quantum Design operating up to 9 T

and from 1,9e350 K.

3. Results and discussion

3.1. Structural analysis

According to the standard deviations, the sample compositions

determined by EPMA and XRD measurements are consistent.

Therefore, in the following of this paper, the XRD refined compo-

sition will be used to refer the sample.

3.1.1. The arc-melted LaFe11.3(2)Si1.7(2) alloy
The experimental conditions and structural results from XRD

data for the LaFe11.3(2)Si1.7(2) arc-melted alloy are shown in Table 1.

The results indicate that a one month annealing treatment at

1373 K is necessary to obtain an almost single 1:13 phase. More-

over, it can be seen that when the annealing temperature was

increased from 1273 K to 1373 K, the amount of the 1:13 phase

increased. In the case of the bulk LaFe11.3(2)Si1.7(2) compound,

a small amount of impurities (a-(Fe,Si) (1.8(3) wt %) and tetragonal

LaFeSi (2.7(3) wt %) phases) was observed among the main 1:13

phase (95.5(20) wt %)(Fig. 1). LaFeSi inclusions (white areas)

embedded in the 1:13 phase (gray part) are visible by backscattered

electrons (BSE) microscopy (Fig. 2). The amount of the tetragonal

phase seems to be larger than that established by XRD refinements.

Actually, the small area represented on the BSE micrography is not

representative of the sample, whereas the XRD measurement

shows an average of the phase composition. The third a-(Fe,Si)

phase was not observed on the micrography. The presence of this

microstructure can be understood as arising from the solidification

process of the LaFe13exSix alloys. According to the literature, the

1:13 phase is formed by the peritectic transformation from a-(Fe,Si)

and La-rich liquid phases [15]. In as-cast alloys, the resulting phases

are a-(Fe,Si), LaFeSi and a small amount of the 1:13 phase due to

non-equilibrium solidification behavior. During the annealing

treatment, a large amount of primary FeeSi dendrites formed in the

as-cast alloy can react with the La-rich phase to form the desired

LaFe13exSix compound, as a result of the solid-state diffusion

process [16]. Therefore, in order to avoid the recrystallization of

a-(Fe,Si) and LaFeSi phases after annealing, the sample was rapidly

quenched in water. As reported by other authors, it was difficult to

Table 1

Synthesis conditions (arc-melting (AM) or ball-milling (BM), heat treatment (annealing in silica tube)) and results of the structural characterization (phases observed, analyzed

compositions and lattice parameters of the 1:13 and a-(Fe,Si) phases) from XRD are indicated.

Nominal composition Synthesis method, heat treatment (T(K)/t) Phases Wt % Refined composition a (Å)

LaFe11.5Si1.5 AM, (1273/30 d) NaZn13 91.4(17) LaFe11.5(2)Si1.5(2) 11.4643(3)

a-(Fe,Si) 6.2(5) 2.8633(4)

LaFeSi 2.4(3)

LaFe11.5Si1.5 AM, (1373/30 d) NaZn13 95.5(10) LaFe11.3(2)Si1.7(2) 11.4694(2)

a-(Fe,Si) 1.8(3) 2.8636(3)

LaFeSi 2.7(3)

LaFe11.5Si1.5 BM, (1273/30 min) NaZn13 95.0(15) LaFe11.2(1)Si1.8(1) 11.4780(2)

a-Fe 2.1(2) 2.8662(4)

La2O3 1.9(2)

LaFeSi 1.0(3)

LaFe11.5Si1.5 BM, (1393/30 min) NaZn13 96.9(11) LaFe11.6(1)Si1.4(1) 11.4687(1)

a-(Fe,Si) 0.5(29) 2.8617(11)

La2O3 2.6(1)

LaFe11.4Si1.6 BM, (1423/30 min) NaZn13 96.6(17) LaFe11.4(2)Si1.6(2) 11.4695(1)

a-(Fe,Si) 1.0(2) 2.8616(5)

La2O3 2.4(2)

LaFe11.2Si1.8 BM, (1423/30 min) NaZn13 95.5(26) LaFe11.2(3)Si1.8(3) 11.4796(2)

a-(Fe,Si) 1.8(6) 2.8646(8)

La2O3 2.7(2)

LaFe11.0Si2.0 BM, (1403/30 min) NaZn13 95.3(20) LaFe11.0(2)Si2.0(2) 11.4635(2)

a-(Fe,Si) 2.2(4) 2.8631(10)

La2O3 2.5(2)
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get a single phase sample by bulk synthesis methods because of the

low cooling rate of the solidification process, which leads to an

inhomogeneous sample.

3.1.2. The ball-milled LaFe13exSix alloys
The LaSi alloy was used as a precursor for the formation of the

1:13 phase. LaSi melts congruently at 1898 K according to refer-

ence [17]. The as-cast LaSi compound was almost single phase.

Besides the main phase LaSi (98.4(10) wt %), some inclusions of

LaSi2 (1.6(4) wt %) were observed. The presence of LaSi2 secondary

phase was confirmed by BSE. The matrix consists of LaSi phase

whereas few inclusions have a composition related to the LaSi2
phase. The alloys were used as-cast.

The experimental conditions and structural characterization for

LaFe13exSix compounds are summarized in Table 1. The high energy

ball-milling leads to the formation of an amorphous phase inwhich

a significant amount of a-(Fe,Si) is present. A very short annealing

treatment of 30 min at high temperature is sufficient to reduce the

a-(Fe,Si) content and yield to a well crystallized 1:13 phase in all

LaFe13exSix compounds. The XRD pattern of the annealed LaFe11.4

(2)Si1.6(2) alloy (Fig. 3) confirms the fact that the sample crystallized

with the cubic NaZn13 type structure. The influence of the

temperature on the homogeneity of the samples is not negligible.

In the case of compounds annealed at temperatures � 1373 K,

a small amount of a-(Fe,Si) ( 2.3%) and La2O3 ( 2.6%) phases was

observed in addition to the main 1:13. For the compound annealed

at 1273 K, a small amount of LaFeSi was also present in the sample.

Moreover, for the latter, the refined composition is different from

the nominal one. Therefore, annealing treatments at temperatures

above or equal to 1373 K are more efficient to obtain an almost

single 1:13 phase. The BSE microscopy image of the annealed

LaFe11.4(2)Si1.6(2) is shown in Fig. 4. Ball-milled LaFe13exSix samples

have a finer grain size than bulk alloys. This finer microstructure

allows the crystallization of the 1:13 phase in a very short time and

avoids the formation of secondary phases. The reduction of

annealing time (30 min instead of 30 days) by using ball-milling is

a significant advantage of that process.

According to the XRD data refinement, the cell parameter of

the a-(Fe,Si), which varies from 2.8616(5) to 2.8646(8) Å is smaller

than that of a-Fe (2.866 Å [18]). It indicates that some silicon

atoms, from 3 to about 7 at%, are dissolved in the a-Fe phase in

agreement with the literature [19] and the Vegard’s law [20]. The

lattice parameter a of the LaFe13exSix alloys should increase with Si

content since the Si atomic radius (1.322 Å) is larger than that of Fe

(1.274 Å). However, the XRD results show that the cell parameter

do not change linearly with the Si content. Indeed, the distribution

of the cell parameter versus Si content is rather random.

Fig. 2. Backscattered electron microscopy image of annealed LaFe11.3(2)Si1.7(2). The

white phase corresponds to LaFeSi and the gray phase to the NaZn13 type structure.

Fig. 3. X-ray powder diffraction pattern of annealed LaFe11.4(2)Si1.6(2).

Fig. 4. Backscattered electron microscopy image of annealed LaFe11.4(2)Si1.6(2).

Fig. 1. X-ray powder diffraction pattern of annealed LaFe11.3(2)Si1.7(2).
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The atomic positions and the Si occupancy parameters deter-

mined from XRD refinement are reported in Table 2. From the

lattice parameter (Table 1) and the atomic positions (Table 2), the

interactomic distances were calculated. The latter do not change

toomuchwith the composition (Fig. 5). In agreement with previous

works [21,22], the refinements show that Si atoms preferentially

order in the higher multiplicity site (96i) which are the nearest

neighbors of La atoms.

3.2. Magnetic measurements

All the magnetic measurements were performed on the ann-

ealed samples. The temperature dependence of the magnetization

of the LaFe11.4(2)Si1.6(2) compound was studied during the cooling

and heating process, with a rate of 4 K/min, under a field of

m0H ¼ 0.01 T (Fig. 6). As shown in the inset of the figure, the tran-

sition temperature was determined as the maximum of the dM/dT
curve. The compound presents a reversible temperature depen-

dence of the magnetization around TC. Nevertheless, a thermal

hysteresis of 7.5 K can be observed, indicating a first-ordermagnetic

transition. The sharp drop of the magnetization at the transition

shows that the impurity phases do not affect the Curie temperature

of the compound. This sharp change in magnetization can also be

observed in a highmagnetic field of 1 T. This behavior is an evidence

that the compound exhibits a first-order magnetic transition

induced by a magnetic field change. This behavior is related to the

occurrence of a itinerant electron metamagnetic (IEM) transition

[23e26].

LaFe11.4(2)Si1.6(2) reaches a magnetic saturation value MS ¼

181.0 Am2/kg at 2 T under 2 K (Fig. 7). No changewas observedwhen

the magnetic field was increased from 2 to 9 T.

Fig. 8 shows the variation of the Curie temperature as a function

of Si content. The transition temperature of the annealed ball-

milled compounds increases from 200.2 K to 228.5 K when x is

shifted from 1.4 to 2.0. The Curie temperature remains constant

until x ¼ 1.6, then it increases linearly. Those data are consistent

with the work of Fujita et al. [23]. The small difference between the

values can be explained by the way the transition temperature was

determined and also by a small composition variation in the

intermetallic samples. As mentioned before, the substitution of Fe

by Si affects neither the atomic positions nor the interatomic

distances. Two reasons may explain this trend: the amount of Si

remains small compared to Fe content, or the FeeSi bond is not

a simple sum of both atomic radii. Therefore, the cell volume is not

the parameter influencing TC. The Si atoms are located on the 96i
site, thus all Fe atoms will have Si atoms as first neighbors at an

interatomic distance ofz2.457(6) Å. It involves the hybridization of

the atomic orbital between Fe and Si. This leads to a change of the

short range magnetic interactions and therefore of the Curie

temperature.

Fig. 9 displays the magnetization curves as a function of the

magnetic field of the LaFe13exSix compounds for various tempera-

tures. The measurements were performed over a wide range of

Table 2

Refinement results of the different LaFe13exSix samples described in the present

work. The variable atomic positions, the Si site fraction on the 96i site and the Bragg

reliability factor of the Rietveld refinement (RB) are indicated. The occupancy

parameter on the 8b was fixed at 0. The * corresponds to the arc-melted alloy.

Refined compositions y96i z96i 96i RB (%)

LaFe11.0(2)Si2.0(2) 0.1173(2) 0.1794(2) 2.0(2) 1.74

LaFe11.2(3)Si1.8(3) 0.1178(3) 0.1795(3) 1.8(3) 6.94

LaFe11.3(2)Si1.7(2)* 0.1169(2) 0.1794(2) 1.7(2) 5.01

LaFe11.4(2)Si1.6(2) 0.1167(2) 0.1790(2) 1.6(2) 4.21

LaFe11.6(1)Si1.4(1) 0.1171(1) 0.1791(1) 1.4(1) 2.04

Fig. 5. Calculated interactomic distances of LaFe13exSix intermetallic compounds

between first neighbors versus Si content.

Fig. 6. Temperature dependence of magnetization of LaFe11.4(2)Si1.6(2) measured in

a field of 0.01 T.

Fig. 7. The magnetization versus magnetic field at 2 K for the LaFe11.4(2)Si1.6(2)
compound.
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temperature from 169 K to 250 K with a temperature step of 3 K in

order to include the Curie temperature. The magnetization of the

compounds with x ¼ 1.4 and 1.6 exhibits a clear metamagnetic

behavior above TC. The critical field increases with the temperature,

which is related to a field-induced first-order transition from the

non-magnetic (paramagnetic) to the high magnetic state (ferro-

magnetic). Moreover, as shown in Fig. 10, which presents the

magnetization isotherm curves of the LaFe11.4Si1.6 compound,

a small magnetic hysteresis effect appears upon decreasing and

increasing the magnetic field. For x > 1.6, the magnetization curves

decrease more smoothly. The transition is less abrupt and suggests

that the magnetic transition changes from first to second-order.

The magnetic entropy variation is given by the following

Maxwell relation [27]:

DSMðT ;DHÞDH ¼ m0

Z

Hf

Hi

!

vMðT ;HÞ

vT

"

H

dH: (1)

The magnetocaloric effect can be calculated indirectly from the

magnetization isotherm data using the numerical formula:

DSMðTi;DHÞ ¼ m0

X

i

Miþ1 # Mi

Tiþ1 # Ti
DHi; (2)

where m0 is the vacuum permeability, Mi and Miþ1 are, the

magnetization values measured at temperatures Ti and Tiþ1 in

a field change DHi [27]. The accuracy of the calculated DSM depends

Fig. 8. Curie temperatures of the samples synthesized in this study during cooling

(white triangles) and warming process (black triangles) in comparison with those of

the literature (8) (black circles) as a function of Si content. The black and white squares

corresponds to the arc-melted compound respectively during warming and cooling

process. The error bars are not inserted in the figure because they are smaller than the

symbols used.

Fig. 9. Magnetization isotherms of the LaFe13exSix compounds. The curves were measured by decreasing the temperature and increasing the magnetic field in the vicinity of TC.

Fig. 10. Magnetization isotherms of the LaFe11.4(2)Si1.6(2) compound. The curves were

measured by increasing and decreasing the magnetic field in the vicinity of TC. The

white squares are related to the decrease of the field while the black squares corre-

spond to the increase of the field.
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on the accuracy of the measurements of magnetic moment,

temperature, and magnetic field. According to the literature, the

estimated accuracy of DSM using this technique is about 20e30%

above the TC [28]. Nevertheless, the Maxwell relation [1] must be

used carefully since the adjacent isotherms reflect the temperature

dependence of the isofield magnetization [29]. In materials

showing a second-order phase transition, the latter condition is

always fullfiled, independently of the field and the temperature

history, which is not the case for compounds with a first-order

phase transition. Thus, the use of this relation may lead to over-

estimated values of DSM. Fig. 11 shows the magnetic entropy vari-

ation of LaFe13exSix compounds as a function of temperature in

magnetic field change of 0e2 T and 0e5 T. The maximum peak

values of DSM for the LaFe13exSix compounds with x ¼ 1.4 and 1.6

are respectively 32.6 and 25.0 J/kg K under a magnetic field change

of 0e5 T. These values are higher than that reported for the cor-

responding bulk compound under the same magnetic field change

(respectively 24 [30] and 18 J/kg K [31]).

The maximum value of DSM decreases with the Si content. By

decreasing the Si content from 2.0 to 1.4, the maximum magnetic

entropy variation increases from 3.8 to 24.4 J/kg K in a magnetic

field change of 0e2 T. This decrease of DSM is due to the change

from the first-order transition toward the second-order when

increasing Si content. This decrease of DSM versus the Curie

temperature has also been observed in compounds prepared by

arc-melting [8].

For magnetocaloric application it is interesting to determine the

relative cooling power (RCP). This parameter is related to the

magnetic entropy variation according to the following formula

[32e34]:

RCP ¼  DSmax
M dTFWHM

; (3)

whereDSmax
M and dTFWHM are themaximumof the entropy variation

and the full-width at half-maximum in the temperature depen-

dence of the magnetic entropy change DSM. A summary of the

magnetic characterizations of the annealed ball-milled LaFe13exSix
compounds is given in Table 3. The value of the maximum magne-

tizationwas improved by decreasing the Si content. This leads to an

increase in themagnetic entropy variationwhen the amount of Si is

shifted from 2.0 to 1.4. The RCP increases when themagnetic field is

increased. For the intermetallic compound LaFe11.4(2)Si1.6(2) RCP

values are 155 J/kg and 439 J/kg in magnetic field change of 0e2 T

and 0e5 T, respectively. The latter value of RCP inDm0H¼ 5 T is close

to that of the bulk compound LaFe11.4Si1.6 (467 J/kg [35]) but less

than that of pure Gd (687 J/kg [36]) and the ball-milled Pr2Fe17
(573 J/kg [37]).

4. Conclusion

Structural andmagnetic characterizationhavebeenperformed for

LaFe13exSix compounds. An almost single 1:13 phase was obtained

after only a 30min heat treatment at 1393 K for ball-milled samples.

This means a gain of time, therefore a gain in energy which is very

interesting for industrial application. The Curie temperature of

annealed ball-milled samples is consistent with that of bulk alloys

and increases with the Si content. Ball-milled LaFe13exSix compounds

have the samemagnetocaloric behavior as bulk ones. The LaFe13exSix
compounds with x ! 1.6 exhibit a field-induced first-order magnetic

transition. A large magnetic entropy variation of 16.5 J/kg K in

a magnetic field change of 0e2 T was observed for the ball-milled

LaFe11.4(2)Si1.6(2) compound, which is higher than that of the bulk

LaFe11.4Si1.6 alloy [31]. This can be explained by the finer micro-

structure which induces a more effective cooling of the grains. Thus,

the composition ismore homogeneous and themagnetic transition is

clearer. The latter leads to a higher value ofDSmax
M . Themagnetization

of ball-milled samples presents a reversible dependence on the

temperature and on the magnetic field, which is useful for magne-

tocaloric applications.Nevertheless, their Curie temperaturehas to be

shifted to higher values by insertion of light elements in order to be

used in magnetocaloric systems operating at room temperature.
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